
UNIVERSIDADE FEDERAL DO PARANÁ

ALUIZIO JOSÉ SALVADOR

ORDEM QUÍMICO-ESTRUTURAL LOCAL E PROPRIEDADES VIBRACIONAIS
EM FILMES FINOS DE Ni2MnGa

CURITIBA

2022



ALUIZIO JOSÉ SALVADOR

ORDEM QUÍMICO-ESTRUTURAL LOCAL E PROPRIEDADES VIBRACIONAIS
EM FILMES FINOS DE Ni2MnGa

Tese apresentada ao Programa de Pós-
graduação em Física, no Setor de Ciências
Exatas, na Universidade Federal do Paraná,
como requisito parcial à obtenção do título
de Doutor em Física.

Orientador: Prof. Dr. Dante Homero Mosca
Co orientador: Dr. Itamar Tomio Neckel

CURITIBA
2022





MINISTÉRIO DA EDUCAÇÃO
SETOR DE CIENCIAS EXATAS
UNIVERSIDADE FEDERAL DO PARANÁ
PRÓ-REITORIA DE PESQUISA E PÓS-GRADUAÇÃO
PROGRAMA DE PÓS-GRADUAÇÃO FÍSICA - 40001016020P4

TERMO DE APROVAÇÃO

Os membros da Banca Examinadora designada pelo Colegiado do Programa de Pós-Graduação FÍSICA da Universidade Federal

do Paraná foram convocados para realizar a arguição da tese de Doutorado de ALUIZIO JOSE SALVADOR intitulada: Ordem

químico-estrutural local e propriedades vibracionais em filmes finos de Ni2MnGa, que após terem inquirido o aluno e

realizada a avaliação do trabalho, são de parecer pela sua APROVAÇÃO no rito de defesa.

A outorga do título de doutor está sujeita à homologação pelo colegiado, ao atendimento de todas as indicações e correções

solicitadas pela banca e ao pleno atendimento das demandas regimentais do Programa de Pós-Graduação.

CURITIBA, 16 de Dezembro de 2022.

Assinatura Eletrônica
16/12/2022 20:13:27.0

DANTE HOMERO MOSCA JÚNIOR
 Presidente da Banca Examinadora

Assinatura Eletrônica
19/12/2022 09:27:08.0

WALDEMAR AUGUSTO DE ALMEIDA MACEDO
 Avaliador Externo (CENTRO DE DESENVOLVIMENTO DA

TECNOLOGIA NUCLEAR )

Assinatura Eletrônica
17/12/2022 22:43:44.0

RICARDO DONIZETH DOS REIS
 Avaliador Externo (CENTRO NACIONAL DE PESQUISA EM ENERGIA

E MATERIAIS)

Assinatura Eletrônica
19/12/2022 15:00:16.0

ADILSON JESUS APARECIDO DE OLIVEIRA
 Avaliador Externo (UNIVERSIDADE FEDERAL DE SÃO CARLOS )

Assinatura Eletrônica
17/12/2022 11:45:24.0

RODRIGO JOSÉ OCHEKOSKI MOSSANEK
 Avaliador Interno (UNIVERSIDADE FEDERAL DO PARANÁ)

Centro Politécnico - Prédio do Setor de Ciências Exatas - 1º Andar - CURITIBA - Paraná - Brasil
CEP 81531-980 - Tel: (41) 3361-3096 - E-mail: posgrad@fisica.ufpr.br

Documento assinado eletronicamente de acordo com o disposto na legislação federal Decreto 8539 de 08 de outubro de 2015.
Gerado e autenticado pelo SIGA-UFPR, com a seguinte identificação única: 242462

Para autenticar este documento/assinatura, acesse https://www.prppg.ufpr.br/siga/visitante/autenticacaoassinaturas.jsp
e insira o codigo 242462



Dedico esta tese à minha Mãe, por nunca ter desistido dos seus
filhos, mesmo quando suportando os momentos mais incompreensí-
veis.



��������	�
��


O primeiro autor de um trabalho pode ser visto como aquele que reuniu, organizou
e moldou contribuições de diversas pessoas, utilizando-se de várias facilidades. Deste
modo, mais do que agradecer, utilizo este espaço para reconhecer os ramos que formam a
base fundamental desta tese de doutorado:

• À Deus que, mesmo sendo seres tão limitados vivendo num universo tão complexo,
nos permite a cada dia aprendermos um pouco mais sobre a natureza;

• À minha mãe, pelos inimagináveis e incomensuráveis esforços para que de maneira
alguma eu desistisse... Jamais serei capaz de expressar meu reconhecimento ou
retribuir, ainda que uma parcela, tudo que fizera;

• À minha irmã, por sua coragem em enfrentar seus medos e também por estares
sempre ao meu lado;

• Ao Prof. Dr. Dante que, ainda com cautela acerca das dificuldades de realização de
um trabalho experimental, topou me orientar desde o início do mestrado, estando
presente em todas as etapas do meu período de pós graduação. Sem dúvida, minha
formação de pesquisador carrega muito da forma como pensas e resolves problemas;

• Ao Dr. Itamar por, além de me possibilizar conhecer, estar e usufruir de todas as
facilidades do CNPEM em Campinas como meu co-orientador, me acolheu por um
período em sua casa, juntamente com a Sara, o Greg, o Benja, o Coquinho e o
Butiá. Minha tese não seria a mesma sem sua colaboração;

• Ao Laboratório Nacional de Luz Síncrotron (LNLS) e ao Laboratório Nacional de
Nanotecnologia (LNNano), por todo suporte físico e técnico na produção e caracteri-
zação dos filmes finos. Não posso deixar de citar os nomes do Angelo Gobbi, Maria
Helena Piazzetta, Carolina Torres, Anderson Bordin, Anderson Okazaki, Otavio
Berenguel e Jeovani Brandão;

• Ao Laboratório de Microscopia e ao Laboratório de DRX da UFPR, pelas caracte-
rizações do nosso alvo e dos filmes. Não posso deixar de citar os nomes do Érico,
Dr. Daniel Costa e Prof. Dr. Guinther Kellerman;

• Ao Prof. Dr. Ismael Graff por toda ajuda com as simulações dos espectros de
absorção de raios X e ao Prof. Dr. José Varalda pelos cálculos das frequências
Raman;



• Aos Professores e Pesquisadores Dr. Rodrigo Mossanek, Dr. Guilherme Abreu, Dr.
Fabiano Yokaichiya, Dr. Miguel Abbate, Dr. Ricardo D. Reis, Dr. Adilson J. A. de
Oliveira e Dr. Waldemar A. A. Macedo pelas valiosas contribuições nos exames de
qualificação e final desta tese;

• Aos colegas de laboratório do CNPEM, do laboratório LANSEN e do PPGFis. Com
certeza as discussões e conversas feitas com vocês são a parte mais importante do
trabalho que não podem nele estar registrada;

• Aos amigos e familiares pelas palavras e gestos, físicos ou remotos, de incentivo e
orgulho pela obtenção deste título;

• Ao PPGFis, à CAPES e ao CNPq por todo suporte pessoal, estrutural e financeiro
na realização deste projeto.



“Enquanto houver dúvidas haverá evolução.”



RESUMO

A liga de Ni2MnGa é um material multifuncional, que possui respostas para es-
tímulos mecânicos, térmicos e magnéticos. Em particular, ela atrai interesse científico e
tecnológico em virtude do efeito de memória de forma magnética, o qual possibilita o con-
trole da sua elongação em direções específicas através de um campo magnético externo.
Essa deformação advém sobretudo do movimento cooperado de fronteiras de fases cris-
talinas geminadas, estritamente de fases martensíticas ferromagnéticas moduladas, pela
reorientação das respectivas variantes cristalográficas. Os desafios a serem superados na
produção de nanomateriais com essas características envolvem a escolha tanto de ciclos
térmicos como de substratos, que promovam a formação desta fase cristalina específica,
com alto grau de ordenamento químico e texturas que permitam a movimentação dos pla-
nos atômicos. Os ordenamentos magnéticos e estruturais encontrados em ligas e compos-
tos com estequiometria Ni2MnGa decorrem de suas estruturas eletrônicas e são sensíveis
às desordens químicas tanto do tipo anti-sítio quanto de desvios estequiométricos. Estas
alteram o equilíbrio estrutural que pode resultar na formação de diferentes fases cristali-
nas, as quais tendem a coexistir em temperatura ambiente. Além disso, o domínio do grau
de ordenamento químico na produção de filmes finos de Ni2MnGa é essencial inclusive
para o controle da deformação induzida por campo magnético, pelo motivo do movimento
das fronteiras geminadas estar essencialmente relacionado às quebras de simetria e dis-
torções nas nuvens eletrônicas. Visando avaliar o efeito de diferentes temperaturas de
produção na promoção do ordenamento químico-estrutural de filmes finos com 120 nm e
500 nm de espessura, amostras de Ni2MnGa foram depositadas sobre substratos de Arse-
neto de Gálio (GaAs(111)) e vidro bem como foram produzidas na forma de membranas,
pela técnica de pulverização catódica. Medidas de Absorção de Raios X (XAS), Difração
de Raios X (DRX) e Espectroscopia Raman foram utilizadas para investigar o grau de
desordem química do tipo anti-sítio, a coexistência de fases cristalinas e a evolução da
textura cristalina em função de cada condição de preparação. O ciclo térmico de 300
°C, referente à maior temperatura que os filmes sobre substrato cristalino de GaAs(111)
foram submetidos, resultou numa amostra majoritariamente de simetria cúbica L21, com
orientação cristalina preferencial e uma grande tensão residual. O ordenamento local pôde
ser correlacionado com a deformação de longo alcance, sendo um indicativo de uniformi-
dade das tensões residuais induzidas. As medidas de espectroscopia Raman realizadas
entre -150 °C e 190 °C revelaram que a configuração dos domínios cristalinos nestes fil-
mes finos com texturização cristalina interfere na movimentação dos planos cristalinos
relativos aos modos vibracionais da rede, consequentemente afetando a coexistência e as
transformações de fases. Nos filmes mais policristalinos obtidos sobre substrato de vidro,
a temperatura de pós recozimento de 450 °C foi a que melhor promoveu um ordenamento
local da fase cúbica L21, com valores de tensão residual relativamente mais baixos onde



destacamos a observação de modos de vibração nas medidas realizadas acima da tem-
peratura ambiente. A maior temperatura de pós recozimento neste substrato (600 °C)
causou o aumento da fase martensítica retida, a qual pode ou não ser modulada. Os
tratamentos térmicos em menores temperaturas de cada substrato resultaram em filmes
finos com maiores tensões estruturais e desordens químicas. A membrana, tratada termi-
camente sem vínculo com substrato, apresentou uma estrutura policristalina comparável
à de materiais massivos. Também exibiu uma mistura de fases austenita e martensita em
temperatura ambiente e comportamento dos modos vibracionais bem distinto comparado
ao dos filmes nos substratos. Todas as amostras revelaram modos Raman ativos que não
são característicos da liga ordenada, em especial devido às diferentes fases e parâmetros
cristalinos induzidos pelas condições de preparação. Cálculos baseados na Teoria do Fun-
cional da Densidade foram bem sucedidos em caracterizá-los, confirmando a sensibilidade
da estrutura eletrônica em vista das deformações da célula unitária cúbica tanto isotropi-
camente quanto do tipo tetragonal. A principal conclusão deste trabalho foi demonstrar
que aplicações do Ni2MnGa em dispositivos de baixa dimensionalidade exigem alto grau
de ordenamento químico e estrutural, para melhor aproveitamento das suas propriedades
magneto-mecânicas.

Palavras-chaves: nanomaterial, textura cristalina, fases cristalinas, desordem química,
dispositivos magneto-mecânicos.



ABSTRACT

The Ni2MnGa alloy is a multifunctional material, which has responses to mechanical, ther-
mal and magnetic stimuli. In particular, it attracts scientific and technological interest
due to the magnetic shape memory effect, which makes it possible to control its elongation
in specific directions through an external magnetic field. This deformation comes mainly
from the cooperative movement of twin boundaries, strictly of the modulated ferromag-
netic martensitic phase, by the reorientation of the respective crystallographic variants.
The challenges to be overcome in the production of nanomaterials with these characte-
ristics involve choosing both thermal cycles and substrates that promote the formation
of this specific crystalline phase, with a high degree of chemical order and textures that
allow the movement of atomic planes. The magnetic and structural orders found in alloys
and compounds with Ni2MnGa stoichiometry derive from their electronic structures and
are sensitive to chemical disorders of both the antisite type and stoichiometric deviations.
These alter the structural equilibrium that can result in the formation of different crystal-
line phases, which tend to coexist at room temperature. In addition, mastering the degree
of chemical ordering in the production of Ni2MnGa thin films is essential even for the con-
trol of the magnetic-field-induced strain, because the movement of twinned boundaries
is essentially related to symmetry breaking and distortions in electronic clouds. In order
to evaluate the effect of different production temperatures in promoting the chemical-
structural ordering of 120 nm and 500 nm thin films thickness, samples of Ni2MnGa
were deposited on substrates of Gallium Arsenide (GaAs(111)) and glass as well as were
produced in the form of free-standing films, by the sputtering technique. Measurements
of X-Ray Absorption (XAS), X-Ray Diffraction (XRD) and Raman Spectroscopy were
used to investigate the degree of antisite chemical disorder, the coexistence of crystalline
phases and the evolution of the crystalline texture as a function of each preparation con-
dition. The thermal cycle of 300 °C, referring to the highest temperature that the films
on crystalline substrate of GaAs(111) were subjected, resulted in a sample mostly of cubic
symmetry L21, with preferential crystalline orientation and a large residual stress. The
local ordering was correlated with the long-range strain, being an indication of the unifor-
mity of the induced residual stresses. Raman spectroscopy measurements performed with
sample temperatures varying from -150 °C to 190 °C revealed that the configuration of the
crystalline domains in these thin films with crystalline texture interferes with the move-
ment of the crystalline planes relative to the vibrational modes of the lattice, consequently
affecting the phases coexistence and transformations. In the more polycrystalline films
obtained on glass substrate, the post-annealing temperature of 450 °C was the one that
best promoted a local ordering of the cubic phase L21, with relatively lower residual stress
values where we highlight the observation of vibrational modes in measurements perfor-
med above room temperature. The higher post-annealing temperature on this substrate



(600 °C) caused an increase in the retained martensitic phase, which may or may not be
modulated. The thermal treatments at lower temperatures of each substrate resulted in
thin films with higher structural stresses and chemical disorders. The free-standing film,
thermally treated without bonding to the substrate, presented a polycrystalline structure
comparable to that of massive materials. It also exhibited a mixture of austenite and mar-
tensite phases at room temperature and very different behavior of the vibrational modes
compared to films on substrates. All samples revealed active Raman modes that are not
characteristic of the ordered alloy, especially due to the different phases and crystalline
parameters induced by the preparation conditions. Calculations based on the Density
Functional Theory were successful in characterizing them, confirming the sensitivity of
the electronic structure in view of deformations of the cubic unit cell both isotropically
and tetragonally. The main conclusion of this work was to demonstrate that applications
of Ni2MnGa in low-dimensional devices require a high degree of chemical and structural
ordering, for a better use of its magneto-mechanical properties.

Key-words: nanomaterial, crystalline texture, crystalline phases, chemical disorder,
magneto-mechanical devices.
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Figura 1 – Medidas de magnetização em função da temperatura para diferentes
campos magnéticos externos, no processo de resfriamento da amos-
tra. A mudança abrupta na magnetização em T = 202 K remete
a transformação de fase de uma estrutura cúbica homogênea em altas
temperaturas para uma estrutura tetragonal inomogênea espacialmente
em baixas temperaturas. A transformação é reversível no processo de
aquecimento, com desprezíveis histereses térmicas. Adaptado de [1]. . 27

Figura 2 – (a) Representação do formato da nuvem eletrônica dos elétrons 3d do Ni
no plano cristalino (110), a qual é moldada pelas diferentes interações
com os átomos vizinhos de Mn e Ga. (b) Amortecimento incompleto do
modo acústico transversal TA2, relacionado ao seu decréscimo de ener-
gia em torno do vetor de onda ξ[1

3 , 1
3 , 0], o qual também induz um pico

na susceptibilidade magnética. (c) Densidade de estados vibracionais
(VDOS) ao longo da direção [110], indicando a região de frequências
dominada por cada átomo. Figuras adaptadas das Referências [2] e [3]. 28

Figura 3 – Planos cristalográficos (010) da fase cúbica L21 e fases martensíticas
com diferentes perfis. Na fase tetragonal não modulada (NM) as varian-
tes martensíticas possuem a mesma direção ao longo da estrutura, en-
quanto que nas fases moduladas, as direções dessas variantes alternam-
se de maneira periódica. A nomenclatura dessas modulações relaciona-
se o número de camadas atômicas a partir do qual as direções das
variantes começam a repetir-se. Adaptado de [4] . . . . . . . . . . . . . 30

Figura 4 – Diagrama esquemático mostrando o tipo de acoplamento magnético
dos átomos de Mn com átomos de Mn ordenados (Mn/Mn) e com áto-
mos de Mn ocupando as posições do Ga (Mn/Ga) e Ni (Mn/Ni). A
inversão na interação se dá pela mudança que essas desordens acarre-
tam na distância interatômica d, representado pela sua razão com o
raio atômico r. Figura adaptada da Ref. [5]. . . . . . . . . . . . . . . . 32



Figura 5 – Resultados obtidos na primeira observação experimental do efeito de
memória de forma magnética para a liga de Ni2MnGa. A deformação da
barra retangular na direção [001] foi medida em função de um campo
externo H, paralelo e perpendicular a direção da medida. (a) Para
T > TM a amostra encontra-se na fase austenítica e a deformação
observada é atribuída ao efeito magnetostrictivo. (b) Em T < TM , a
amostra compõe-se de fase martensítica, resultando numa deformação
muito maior do que o esperado pelo efeito magnetostrictivo. Adaptado
de [6]. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 33

Figura 6 – (a) Ilustração da disposição de uma amostra contendo mistura de fases
de alta simetria (austenita) e baixa simetria induzida (martensita),
com indicação das fronteiras geminadas e de fase. (b) Efeito do campo
magnético externo na fase martensita. As variantes cujas magnetização
é menor do que a energia Zeeman, tendem a se alinhar ao campo externo. 34

Figura 7 – Um cantiléver de Si é recoberto com uma camada de Ni2MnGa, obtendo
uma região de atuação maior que 10 μm numa haste com espessura de
5 μm [7]. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 36

Figura 8 – (a) Esquematização de um conversor de energia mecância em ener-
gia elétrica, baseado em materiais com memória de forma magnética.
(b) Corrente elétrica induzida, medida por uma vibração senoidal com
frequência de 19,1 Hz, gerada pelo cantiléver. . . . . . . . . . . . . . . 36

Figura 9 – Ilustração do processo de deposição de um filme fino a partir de um
DC Magnetron Sputtering. O dispositivo fica inserido numa câmara de
vácuo com pressões em torno de 10−7 Torr. . . . . . . . . . . . . . . . . 44

Figura 10 – Sistema de deposição comercial AJA International, pertencente ao LNLS.
A figura mostra a câmara principal de vácuo aberta, com a indicação
dos principais elementos. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 45

Figura 11 – Deposição dos filmes nos substratos rígidos. (a) Antes e depois do
processo de deposição. Também são identificados o porta amostra,
os substratos e as presilhas utilizadas para fixação destes no porta
amostra. (b) Imagem capturada durante o processo de produção de um
dos filmes finos. A figura indica as resistências elétricas que mantém
o substrato a 300 °C durante a deposição, assim como determina a
temperatura de pós recozimento. O alvo está a uma distância de 40
cm do porta amostra, indicado pela região onde se forma o plasma. . . 46



Figura 12 – Deposição das membranas. (a) Substratos de vidro com uma fina de
camada de fotoresiste, fixados ao porta amostra do sputtering. (b)
Após a deposição, o conjunto vidro/fotoresiste/filme é imerso em uma
solução de acetona (c) para dissolução do fotoresiste, até que a mem-
brana de Ni2MnGa se desprenda do substrato e flutue, sendo capturada
e armazenada. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 48

Figura 13 – a) Plano cristalino (200) numa estrutura cúbica. Os vetores �K0, �K e �Q

pertencem ao mesmo plano. b) Nesta condição, �Q pode sondar as dis-
tâncias interplanares da família {010}. c) A partir da determinação das
distâncias interplanares, é possível obter informações estruturais sobre
a rede, como parâmetro de rede da célula unitária a = d

√
h2 + k2 + l2. 49

Figura 14 – a) Definição dos ângulos φ e ψ em relação a amostra. b) O ângulo
θ é mantido fixo na interferência construtiva de um plano escolhido,
enquanto uma varredura dos ângulos φ e ψ é feita. . . . . . . . . . . . 50

Figura 15 – Goniômetro do equipamento BRUCKER D8 DISCOVER, com indica-
ção das principais direções angulares. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 51

Figura 16 – Orientação da família de planos {110} em relação ao plano (111). (a)
Para um valor de φ inicial, (b) para φ + 120° e (c) para φ + 240°. . . . 51

Figura 17 – Regiões de um espectro de absorção de raios X para a borda K do átomo
absorvedor de Mn, na liga de Ni2MnGa. O átomo absorvedor é repre-
sentado em violeta e os átomos espalhadores em cinza. Pré borda (I):
os fótons de raios X incidentes não tem energia suficiente para excitar o
elétron alvo, resultando num coeficiente de absorção aproximadamente
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Figura 18 – (a) Disposição das duas primeiras esferas de coordenação em torno do
átomo absorvedor de Mn da posição (1/2, 1/2, 1/2). A primeira esfera
é formada por 8 átomos de Ni nas posições (1/4, 1/4, 1/4). Os 3 átomos
de Ga pertencentes a segunda esfera de coordenação, encontram-se nas
posições (0, 0, 0). As funções χ(k) referentes a estes primeiros vizinhos
foram geradas no programa Artemis com k − weight (b) k, (c) k2 e
(d) k3. A utilização de diferentes k − weight pode ser útil na análise
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oscilações se atenuam rapidamente após a borda, a ponderação k é uma
maneira de tornar visíveis as oscilações de alto k em um gráfico. . . . 56
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Os compostos de Heusler formam um grupo de materiais conhecidos como multi-
funcionais e subdividem-se em half-heusler (XYZ), full-heusler e inverse-heusler (X2YZ)
e quarternary-heusler (XX’YZ), dependendo da ocupação dos sítios atômicos numa estru-
tura que consiste em quatro redes cúbicas de face centrada interpenetradas. Seus estudos
remontam a mais de um século, desde que Fridrich Heusler [11] mostrou que a liga de
Cu2MnSn apresentava propriedades ferromagnéticas, mesmo sem conter algum elemento
ferromagnético, como Fe, Co, Ni ou Gd. Alguns compostos Heusler também exibem
propriedades de materiais conhecidos como ligas Heusler. Exemplos disso são as ligas
ferromagnéticas com memória de forma, cujas propriedades físicas são intermediárias às
propriedades dos compostos Heusler das quais tem origem [12].

Atualmente, essa classe de materiais é protagonista em uma ampla gama de extra-
ordinárias aplicações [11]. A diferença de energia entre as bandas de valência e condução
pode ser ajustada entre 0 e cerca de 4 eV, em função da composição química [13]. Isso vi-
abiliza aplicações em dispositivos termoelétricos [14] [15], cujo estudos da eficiência dessa
aplicação foram realizados em função da proporção de fase da liga [16] e da desordem
química [17]. Investigações sobre a influência da proporção de fase cristalina e a conse-
quente alteração da estrutura eletrônica no efeito Kerr e nas propriedades magneto-ópticas
em ligas de Ni54,3Mn31,9Sn13,8 [18], Co2Mn1,30Si0,84 [19] e Co2CrGa [20] foram realizadas.
Efeitos magnetocalóricos foram examinados nas ligas NiMnIn [21], Ni50Mn34,8In14,2 [22] e
Ni50Mn35In15 [23], visando avaliar as temperaturas de transformação adiabática e entropia
magnética, durante processos de magnetização e desmagnetização. Algumas ligas Heusler
caracterizam-se por serem semicondutoras para os elétrons com uma orientação de spin
e metálicas para os elétrons com orientação de spin oposta. Isso resulta num material
aproximadamente 100% polarizado em spin próximo a energia de Fermi, fazendo-os pro-
missores para aplicações em spintrônica. Esse efeito é conhecido como half-metallic e foi
observado pela primeira vez no composto MgAgAs, por Groot et al. [24]. Alguns exemplos
de ligas half-metallic são CoFeMnSi, CoFeCrAl, CoMnCrSi, CoFeVSi e FeMnCrSb [25],
Co2MnAl [26], PtMnSb [27], Co2MnSb [28], XFeBi (X=Hf e Ti) [29], Co2Fe(Ge0,5Ga0,5)
com uma simples camada de grafeno [30], Co2ScSb [31], TiZrCoIn1−xGex [32], Co2MnSi
[33], FeTiVZ (Z = Ga, In) e FeZrVZ (Z = Ga, In) [34]. Ligas X2YZ baseadas em Co2 [35]
[36] [37], Fe2 [38] e Ir2 [39] também atraem interesse devido à sua alta temperatura Curie
e alto potencial aplicação em dispositivos baseados em magnetoresistência. Um estudo
recente mostrou uma nova classe de ponto de Dirac tipo-II presente em ligas XMg2Ga
(X= Pr, Nd, Sm) [40]. Esses são alguns exemplos da versatilidade e dos interesses reuni-
dos nas ligas Heusler multifuncionais, sendo alvo de constantes estudos no meio científico
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e tecnológico.

Dentre as ligas Heusler, o Ni2MnGa se tornou um dos compostos mais estudados a
partir do ano de 1995, quando Chernenko et al. [41] reportaram uma detalhada avaliação
do efeito de pequenas mudanças nas composições Ni-Mn-Ga em importantes parâmetros
para modelagem do material, como as temperaturas de transformação de fase cristalina e
magnética e valores dos parâmetros de rede. A principal conclusão foi que a temperatura
de transformação de fase martensítica reversível (entre células unitárias cúbicas de alta
temperatura e tetragonais de baixa temperatura, com região de coexistência das fases)
é fortemente dependente da composição da liga, sofrendo significativas alterações mesmo
com pequenas mudanças percentuais de estequiometria. A possibilidade de controlar a
temperatura de transição de fase viabiliza a fabricação de dispositivos que não requeiram
operação em baixas temperaturas. Especificamente, a obtenção da fase martensítica é
essencial para o efeito de memória de forma magnética dessa liga [12], onde variantes
martensíticas podem ser guiadas por um campo magnético externo, resultando em elon-
gações macroscópicas do material. Neste sentido, a compreensão das propriedades físicas
é fundamental para a otimização deste material.

Desafios adicionais são encontrados para maximização do potencial desta liga nas
escalas micro e nanométrica, principalmente devido às condições de fabricação e proces-
samento exigidos. Por exemplo, os substratos necessários para produção de amostras do
tipo filme fino, além de limitar as temperaturas para tratamento térmico, induzem tex-
turas cristalinas nos filmes. Estes fatores podem afetar diretamente a qualidade química
e estrutural da amostra, diminuindo a eficiência visando sua utilização em dispositivos
tecnológicos. Neste contexto destacamos a motivação desta tese de doutorado, que tem
por principais objetivos investigar a ordem químico-estrutural local e modos vibracionais
de filmes finos de ligas com estequiometria próxima ao composto Ni2MnGa, que pode
ser considerada arquétipa das ligas ferromagnéticas com memória de forma. Em particu-
lar, na abordagem realizada são dadas três ênfases: (i) a ordem química local e global,
(ii) a ordem estrutural e os campos de tensões e (iii) os modos vibracionais característi-
cos. Apesar da abordagem ser predominante de caráter experimental, algumas simulações
computacionais serão complementarmente exploradas.

Nas seções seguintes deste capítulo serão discutidas as propriedades fundamentais
das ligas com memória de forma magnética, puramente seguindo uma linha do tempo
sobre o entendimento das propriedades do material em interesse neste trabalho, como a
origem do magnetismo, a importância das temperaturas de transição de fase cristalina e
demais potencialidades do material aqui em estudo.
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Historicamente, as primeiras evidências que o composto Ni2MnGa e ligas com
estequiometria similar poderiam se estabilizar numa estrutura austenítica (cúbica) L21

foram relatadas por Hames em 1960. Entretanto, a confirmação da predominância desse
ordenamento estrutural ocorreu apenas 1968, quando Webster [42] realizou medidas de
difração de nêutrons à temperatura ambiente em amostras produzidas à 800 °C. Neste
mesmo trabalho, reflexões de Bragg observadas nos difratogramas já davam indícios de
uma transformação de fase em baixas temperaturas, porém foram associadas com descon-
tinuidades magnéticas, devido a falta de resolução angular.

Num trabalho conseguinte publicado em 1984, Webster et al. [1] refizeram as
medidas de difração de nêutrons, mas desta vez em alta resolução. Os resultados obtidos
em temperatura ambiente mostraram uma estrutura austenítica L21 altamente ordenada,
com parâmetro de rede a = 5, 825 Å. Entretanto, o padrão de difração obtido à 4,2
K apresentou uma separação dos planos cristalográficos. Em particular, a reflexão de
Bragg (220) revelou um desdobramento em (220) e (202), caracterizando-se então como
uma estrutura martensítica (tetragonal) com parâmetros de rede a = b = 5, 920 Å,
c = 5, 566 Å e c/a = 0, 940 Å. A existência das duas fases cristalinas pôde inclusive
ser visualizada nas medidas de magnetização em função da temperatura, reproduzidas na
Fig. 1. Para temperaturas acima de 202 K, o material comportou-se semelhantemente
a um ferromagnético. No entanto, para temperaturas inferiores a T = 202 K, uma
drástica mudança nos valores de saturação foi observada, cuja dependência com o campo
externo está associada a maior dificuldade de alinhamento dos domínios magnéticos. Essas
observações são bem explicadas atribuindo-se uma transição de fase estrutural em TM =
202 K, que acarreta numa diminuição do número de eixos fáceis de magnetização em
baixas temperaturas, condizente com o esperado para uma estrutura tetragonal. Assim,
TM é a temperatura em que ocorre a transição de fase cúbica austenítica para a fase
tetragonal martensítica. Além do mais, é uma transformação reversível, sendo uma das
propriedades mais notáveis dessa liga, que permite utilizá-la em aplicações de diversos
tipos de dispositivos termomagnéticos acionados seja por campo magnético ou variações
térmicas.

Essa transição de fase em baixas temperaturas, de cúbica altamente simétrica para
tetragonal de baixa simetria, é uma transformação de primeira ordem caracterizada por
uma descontinuidade na curva da entalpia em função da temperatura, relativa a uma
mudança na derivada da energia livre em função da temperatura (i. e. (∂F/∂T )P ) [43].
É também um processo que ocorre sem difusão atômica, no sentido de que não existe
um movimento de longo alcance dos átomos, mas pequenos e cooperativos deslocamentos
na ordem de décimos de Angstrons. O efeito precursor dessa transformação é conhecido
como transição pré-martensítica e pode ocorrer numa ampla faixa de temperatura antes
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Figura 1 – Medidas de magnetização em função da temperatura para diferentes campos
magnéticos externos, no processo de resfriamento da amostra. A mudança
abrupta na magnetização em T = 202 K remete a transformação de fase de
uma estrutura cúbica homogênea em altas temperaturas para uma estrutura
tetragonal inomogênea espacialmente em baixas temperaturas. A transfor-
mação é reversível no processo de aquecimento, com desprezíveis histereses
térmicas. Adaptado de [1].

da transformação martensítica (10-100 K) [44]. Pode ser identificado por anomalias que
não são comumente observadas nas fase austenítica, como reflexões de Bragg satélites em
difratogramas e mudanças nas propriedades térmicas, acústicas e elásticas [45]. Trabalhos
como o desenvolvido por Kartha et al [46], que associam este efeito precursor a defeitos
estáticos (mudanças de estequiometria e defeitos locais) que induzem a deformação estru-
tural, requerem suposições que tornam os modelos questionáveis, como uma distribuição
ordenada de defeitos e rápida resposta a tensões. Jin et al [47] apresentaram um modelo
baseado na hipótese de domínios de fônons, que é capaz de descrever a transição pré-
martensítica como uma propriedade intrínseca da rede cristalina. Em suma, é prevista a
formação de domínios de fônons devido a quebra da simetria dinâmica da rede cristalina
ao invés da quebra de simetria estática, a qual seria induzida por defeitos estáticos. Cada
domínio formado corresponderia à estabilização de uma fase martensítica, a depender da
sua energia e dos coeficientes de acoplamento strain-phonon. Por fim, essa teoria ainda
é capaz de descrever a variação das frequências em função de um gradiente de deforma-
ção, cuja a quebra da simetria estrutural leva a diferentes mudanças de frequências para
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diferentes modos. Neckel et al [48] demonstraram posteriormente a correlação entre o
acoplamento strain-phonon na transição pré-martensítica com a excitação de ondas de
spin não uniformes, que é conhecida como instabilidade de Suhl.

Apesar da origem dessas instabilidades estruturais ainda ser tema de discussão,
acredita-se que elas provenham da complexa configuração eletrônica dessa liga. A Figura
2a representa esquematicamente o formato da nuvem eletrônica 3d do átomo de Ni, que é
moldada pela distribuição tetraédrica dos vizinhos Mn e Ga ao seu entorno. Esses elétrons

(a) (b) (c)

Figura 2 – (a) Representação do formato da nuvem eletrônica dos elétrons 3d do Ni no
plano cristalino (110), a qual é moldada pelas diferentes interações com os áto-
mos vizinhos de Mn e Ga. (b) Amortecimento incompleto do modo acústico
transversal TA2, relacionado ao seu decréscimo de energia em torno do vetor
de onda ξ[1

3 , 1
3 , 0], o qual também induz um pico na susceptibilidade magné-

tica. (c) Densidade de estados vibracionais (VDOS) ao longo da direção [110],
indicando a região de frequências dominada por cada átomo. Figuras adapta-
das das Referências [2] e [3].

do Ni não possuem orbitais eletrônicos com simetria compatível para hibridizar com os
elétrons do estado p do Mn, resultando em uma interação repulsiva do tipo eletrostática.
Entretanto, estes elétrons do Ni tendem a formar uma ligação covalente com os elétrons
4p do Ga, que ocasionam o desdobramento dos estados de spin em torno da energia de
Fermi [2]. Como consequência, é observado tanto um amolecimento do modo vibracional
acústico TA2 na direção [110] [2] quanto um pico na susceptibilidade magnética (Fig. 2b)
[3], ambos próximo ao mesmo vetor de onda k [1

3 , 1
3 , 0]. Inclusive, esta configuração

eletrônica promove uma inversão nos valores de frequências obtidas por cálculos de den-
sidade de estados vibracionais, o qual apresenta a principal frequência dos átomos de Ni
com valores menores do que os obtidos para os átomos de Ga, como pode ser verificado
na Fig. 2c [2]. Isto não seria previsto, uma vez que os átomos de Ga possuem massa
atômica maior e, dentre os átomos dessa liga, deveria ser o de menor frequência natural
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[2]. Estes resultados e observações indicam que é o aninhamento da superfície de Fermi
que controla as instabilidades da liga e, por consequência, as fases estruturais de menor
energia. Adicionalmente, pode-se inferir a partir da Fig. 2a que este aninhamento é
fortemente sensível às desordens químicas, tensões internas e até pequenas mudanças de
estequiometria. De fato, uma grande variedade de fases martensíticas pode se originar
desta complexa estrutura eletrônica [4], tornando o estudo de amostras reais ainda mais
desafiador e de suma importância, visando o controle de suas propriedades para aplicação
em dispositivos.

Ainda que a teoria desenvolvida a partir da instabilidade eletrônica também seja
capaz de descrever as transformações martensíticas, a estabilização das fases é melhor des-
crita baseado-se em modelos adaptativos [49]. Este último estabelece que, para minimizar
a energia elástica de deformação nas fronteiras de fase geradas durante a transformação, é
necessário que as células unitárias tetragonais alternem-se ao longo dessas fronteiras [50],
dando origem as fases martensíticas moduladas [51]. Por definição, essas fases correspon-
dem a variantes martensíticas alinhadas em diferentes direções, de maneira periódica ao
longo de uma estrutura, que são conectadas por fronteiras geminadas [43]. Nessa mesma
linha de pensamento, Zeleny et al [4] calcularam as energias envolvidas nas transformações
da fase cúbica em diferentes configurações martensíticas, as quais estão esquematizadas na
Fig. 3. Foi encontrado que as transições para as fases modulada 10M e pré-martensítica
6M não apresentam barreira energética em seu percurso, enquanto que o caminho para
estabilização nas fases 14M e NM apresentam barreiras. Ademais, em uma subsequente
transformação da fase pré-martensítica, é preferido o caminho para a modulação 10M do
que para as demais fases.

Em resumo, atualmente acredita-se que o ponto inicial da transformação da fase
cúbica ocorra devido à sua instabilidade eletrônica, levando a estabilização da fase mar-
tensítica 10M ou da fase pré-martensítica 6M, este último sendo um efeito precursor para
formação das demais fases martensíticas, que se estabilizam conforme modelos adaptati-
vos. De fato, um estudo realizado por Bungaro et al [52] considerando o efeito de diferentes
razões c/a no acoplamento eletron-fônon e no aninhamento da superfície de Fermi mos-
trou que, além das fases cúbicas e pré-martensíticas (c/a = 1) apresentarem uma grande
tendência de se distorcerem uniformemente para uma estrutura tetragonal, as fases com
c/a entre 0,91 e 1,06 apresentam uma instabilidade dinâmica local, cuja energia é mini-
mizada através do cisalhamento dos planos (110), resultando nas modulações estruturais
fundamentais para o efeito de memória de forma, como será discutido na Sec. 1.3.
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Figura 3 – Planos cristalográficos (010) da fase cúbica L21 e fases martensíticas com di-
ferentes perfis. Na fase tetragonal não modulada (NM) as variantes martensí-
ticas possuem a mesma direção ao longo da estrutura, enquanto que nas fases
moduladas, as direções dessas variantes alternam-se de maneira periódica. A
nomenclatura dessas modulações relaciona-se o número de camadas atômicas
a partir do qual as direções das variantes começam a repetir-se. Adaptado de
[4]
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Além de provocar transformações de fase estrutural, a temperatura também pode
determinar o ordenamento magnético deste material, induzindo uma transição de para-
magnética em altas temperaturas para ferromagnética em mais baixas temperaturas, na
específica Temperatura Curie (TC) [53]. Na liga de Ni2MnGa estequiométrica e ordenada,
a transição de fase magnética é encontrada em torno de 365 K [54], acima da temperatura
de transformação de fase estrutural (TM ≈ 200 K). Portanto, abaixo de TC são encontra-
das duas fases cristalinas ferromagnéticas, sendo que a principal diferença é a anisotropia
apresentada pela fase martensítica em comparação com a fase austenítica [55]. Contudo,
um estudo realizado por Chernenko et al [56] mostrou que a temperatura de transformação
de fase estrutural pode variar bastante em função da estequiometria da liga, sensibilidade
a qual não foi observada na temperatura de transição de fase magnética.

O momento magnético esperado dessa liga considerando-se o modelo de banda
rígida é 4,17 μB, oriundo principalmente dos átomos de Mn (3,51 μB), com contribuição
dos átomos de Ni (0,33 μB) e, como é geralmente aceito, sem participação dos átomos de
Ga [57]. Em ligas perfeitamente ordenadas, momentos magnéticos em torno de 4,1 μB
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já foram medidos [58], provindo do acoplamento ferromagnético tanto entre os átomos
de Mn e Ni como entre os átomos de Mn e Mn, sendo o momento magnético total a
simples soma dos momentos individuais [59]. Entretanto, este tipo de acoplamento entre
átomos é extremamente dependente da interação eletrônica na rede. Assim, mesmo pe-
quenas diferenças nas densidades atômicas dentro da célula unitária em ligas com desvio
de estequiometria, tem um grande impacto na distribuição dos momentos magnéticos e
não podem ser explicados pelo modelo de banda rígida de Slater-Pauling [60]. Além do
mais, apesar dos átomos de Mn serem os principais portadores de momento magnético,
é a quantidade relativa média de Ni dentro da célula unitária que determina o tipo de
acoplamento entre os pares de átomos de Mn [5].

A fim de descrever resultados de difração de neutrôns e magnetização em amostras
fora de estequiometria, Lázpita et al [5] propuseram um simples modelo de distribuição
de momentos magnéticos, no qual o momento magnético total da liga

μ(μB/FU) = 4
100 [(at.% Mn/Mn) ∗ mMn] + [(at.% Ni/Ni) ∗ mNi] + [(at.% Mn/GaFM)+

+ (at.% Mn/GaFM) − (at.% Mn/GaAF) − (at.% Mn/Ni)/2] ∗ mMn (1.1)

é descrito em função da ocupação atômica percentual (at.%), no qual Mn/Mn, Mn/Ga e
Mn/Ni correspondem aos átomos de Mn em sua própria posição, átomos de Mn no sítio
de Ga e átomos de Mn ocupando os lugares do Ni, respectivamente. Este modelo parte
das seguintes suposições:

1. Pares Mn-Mn acoplam-se ferromagnéticamente quando em suas posições originais;

2. Átomos de Ni performam um acoplamento ferromagnético com átomos de Mn or-
denados;

3. Em amostras com deficiência de Ni, o rearranjamento atômico faz com que o aco-
plamento entre Mn/Ni com Mn/Mn ou Mn/Ga seja antiferromagnético e, por con-
sequência, alguns Mn/Ga podem realizar tanto um acoplamento ferro- quanto an-
tiferromagnético com Mn/Mn.

A definição do tipo de acoplamento magnético é dada pela distância interatômica dos
pares, sendo que o antiferromagnético é favorecido em menores distâncias devido às mu-
danças nas interações de troca. Na Equação 1.1, os termos referentes aos acoplamentos
ferro- e antiferromagnetico são precedidos pelos sinais de positivo e negativo, respectiva-
mente, e podem ser melhor visualizados na curva de Bethe-Slater da Fig. 4, que ilustra o
tipo de interação entre os pares Mn-Mn, com átomos de Mn em diferentes ocupações, ou
seja, em diferentes distâncias interatômicas. Átomos de Mn ordenados permitem que suas
funções de onda acoplem ferromagnéticamente, enquanto que átomos de Mn nas posições
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Figura 4 – Diagrama esquemático mostrando o tipo de acoplamento magnético dos áto-
mos de Mn com átomos de Mn ordenados (Mn/Mn) e com átomos de Mn
ocupando as posições do Ga (Mn/Ga) e Ni (Mn/Ni). A inversão na interação
se dá pela mudança que essas desordens acarretam na distância interatômica
d, representado pela sua razão com o raio atômico r. Figura adaptada da Ref.
[5].

do Ni ou Ga estão mais longe dos Mn ordenados, promovendo um acoplamento antifer-
romagnético. Portanto, além de demonstrar o efeito de mudanças de estequiometria nas
propriedades magnéticas, a Fig. 4 explicita o quão sensível é o acoplamento Mn-Mn dessa
liga em vista de desordens químicas e deformações locais. Ambas também promovem
suaves mudanças nas distâncias interatômicas que podem mudar completamente o com-
portamento magnético desse material. Infere-se ainda que a presença de campos de tensão
mecânica e a desordens químicas locais do tipo anti-sítio podem favorecer configurações
de momentos magnéticos não colineares.
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O efeito da re-orientação das variantes cristalográficas induzidas por um campo
magnético externo (acrônimo em inglês MIR - Magnetic Induced Re-orientation) é res-
trito às fases martensíticas ferromagnéticas moduladas, cuja energia necessária para ali-
nhamento das fronteiras geminadas é da ordem de grandeza da energia Zeeman [49, 61].
Naturalmente, é a estrutura cristalina local que determina os eixos de fácil magnetiza-
ção, em que diferentes variantes cristalográficas encontram-se globalmente orientadas em
diferentes direções i. e., os momentos magnéticos locais de diferentes variantes estão ran-
domicamente alinhados na ausência de um campo magnético externo. Para campos com
módulos menores do que a saturação, é energeticamente favorável a redistribuição das
fronteiras geminadas ao invés da rotação do momento magnético: as fronteiras geminadas
se movimentam e o eixo fácil se alinha com o campo. Macroscopicamente, este movimento
leva a grandes deformações, característica dos materiais com memória de forma magnética
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[55].

A primeira detecção experimental de deformações dessa natureza em ligas de
Ni2MnGa foi realizada por Ullako et al. [6]. A elongação na direção [001] de uma barra
de seção transversal retangular com 6 mm de comprimento, alguns milímetros quadrados
de área e temperatura de transformação martensítica TM = 276 K, foi medida em função
de um campo magnético externo sob duas condições: acima (Fig. 5a) e abaixo (Fig. 5b)
da temperatura TM . Foram observadas deformações de até 0,19 % na condição de tempe-

(a) (b)

Figura 5 – Resultados obtidos na primeira observação experimental do efeito de memória
de forma magnética para a liga de Ni2MnGa. A deformação da barra retangu-
lar na direção [001] foi medida em função de um campo externo H, paralelo e
perpendicular a direção da medida. (a) Para T > TM a amostra encontra-se na
fase austenítica e a deformação observada é atribuída ao efeito magnetostric-
tivo. (b) Em T < TM , a amostra compõe-se de fase martensítica, resultando
numa deformação muito maior do que o esperado pelo efeito magnetostrictivo.
Adaptado de [6].

ratura abaixo de TM , quando o campo magnético é aplicado paralelamente à direção da
medida [001], conforme mostrado na Fig. 5b. A surpresa foi que esse valor de deforma-
ção era bem maior do que o esperado pelo efeito magnetostritivo para a fase austenítica
principal, observado na Fig. 5a. Com isso, o resultado foi atribuído ao movimento das
fronteiras geminadas exclusivas da fase martensita modulada, as quais formam-se durante
o processo de resfriamento do material, para acomodar da melhor forma a fase martensita
que se estabelece dentro da matriz austenita, minimizando a energia gerada pelas tensões
internas. Como já mencionado, o movimento dessas fronteiras ocorre devido ao alinha-
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mento de variantes martensíticas chamadas responsivas ao campo magnético aplicado,
resultando numa deformação macroscópica.

Mesmo abaixo da temperatura TM , é comum a remanescência de uma fase de alta
simetria austenítica cúbica, que pode ser retida por obstáculos induzidos por diversos
fatores no processo de produção do material, como texturas cristalinas induzidas pelo
substrato ou por tratamentos térmicos ineficientes. De fato, a comparação entre a defor-
mação medida e o esperado pelos cálculos, sugere que cerca de 15 % da fase austenita
retida não sofre transformação de fase em baixas temperaturas [62]. A minimização da
energia entre a fase martensítica induzida e o seu entorno não modificado, ocorre pela
acomodação de variantes geminadas. Em 1998, O’Handley [63] propôs um modelo feno-
menológico com intuito de descrever a dependência da deformação do material em função
do campo magnético externo aplicado. O’Handley mostrou que a essência do fenômeno
ocorre principalmente não apenas pela movimentação das fronteiras geminadas, mas tam-
bém das fronteiras de fase, razão pela qual essa descrição é conhecida como modelo de
duas variantes e é discutido na sequência.

A Figura 6a mostra uma porção de fase martensita que foi gerada dentro de uma
matriz austenita, ocasionando a formação de fronteiras de fase além das fronteiras ge-
minadas. Após a aplicação de um campo magnético externo, as variantes martensíticas

(a) (b)

Figura 6 – (a) Ilustração da disposição de uma amostra contendo mistura de fases de alta
simetria (austenita) e baixa simetria induzida (martensita), com indicação das
fronteiras geminadas e de fase. (b) Efeito do campo magnético externo na
fase martensita. As variantes cujas magnetização é menor do que a energia
Zeeman, tendem a se alinhar ao campo externo.

responsivas, tendem a se alinhar ao campo, gerando uma elongação macroscópica (Fig.
6b). O modelo analisa a pressão armazenada nas fronteiras em função das forças efetivas
criadas pelos gradientes da energia Zeeman (M.H) e da anisotropia magnetocristalina da
fase martensítica. Apesar de não levar em conta as temperaturas de transformação de
fase cristalina e magnética, este modelo obteve resultados muito satisfatórios. Primeiro,
é observada a dependência aproximadamente linear da deformação, em função do campo
magnético aplicado antes da saturação. Uma dependência quadrática com o campo mag-
nético aplicado seria esperada se o efeito fosse puramente magnetostrictivo. Segundo,
a maior deformação que essa liga pode atingir é 12%. De fato, não se tem relatos na
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literatura de valores maiores do que este em qualquer outro material. Terceiro, a maior
força indutora da movimentação das variantes ocorre quando o campo magnético externo
é orientado paralelamente às fronteiras geminadas, e não quando ele é paralelo a uma ou
outra variante responsiva. Num trabalho posterior, O’Handley et al. [64] mostraram que
a deformação de cisalhamento observada nas medidas, deve-se ao movimento das frontei-
ras geminadas nos planos (101) da fase austenítica distorcida, que corresponde aos planos
(112) na fase martensítica. Essa deformação de cisalhamento pode ser estimada pela ra-
zão c/a, através da relação e0 = (a/2c)(1 − c2/a2). Por exemplo, valores de c/a iguais a
0,93, 0,94 e 0,95 correspondem a deformações de 7,3%, 6,2% e 5,1%, respectivamente.

A partir das contribuições de Ullako et al. [6] e O’Handley [63], a liga de Ni2MnGa
ganhou atenção da comunidade científica, ocasionando um rápido aumento no número de
publicações nos anos seguintes. Complementarmente a reorientação das fronteiras gemi-
nadas, este material é o protótipo de liga com memória de forma magnética (MSMA),
efeito que descreve sua capacidade de retornar à forma original após ser deformado por
alguma força externa [65]. Ainda nos dias atuais, a liga tem um apelo científico muito
grande, principalmente para estudos que visam o entendimento das relações entre tempe-
ratura externa, campo magnético e deformação nessas ligas, em função da estequiometria,
especialmente em torno da temperatura de transformação de fase. Outras medições da
deformação induzida por campo magnético (MFIS) foram reportadas. Em 1999, R. Tickle
publicou dois trabalhos em parceria com outros autores, mostrando deformações relativas
de 1,3 % [66] e 4,3% [67]. No mesmo ano, Wu et al. [68] relataram uma contração de 2%
na direção [001]. No ano seguinte, S. J. Murray et al. apresentaram relatos de deforma-
ções de 5,7 % [69] e 6,0 % [70]. Em 2002, Sozinov et al. [71] observaram uma deformação
de 9,5 % numa amostra com modulação martensítica. Recentemente, Pagounis et al. [72]
reportaram uma deformação de 11,2 %, sendo o maior relato de alongamento dessa liga
presente na literatura.
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Concomitantemente com o aperfeiçoamento do entendimento e do controle da de-
formação da liga, o número e possibilidades de aplicações tecnológicas só aumentaram.
Dispositivos nos campos automotivo, aeroespacial, da robótica e biomedicina são exem-
plos de potenciais áreas de atuação desse material [73]. Como um exemplo, a Fig. 7
mostra um sistema conhecido como Cantiléver, que pode ser aplicado em diversos dis-
positivos. Um laser pulsante foi utilizado para aquecer/resfriar o material, induzindo as
transformações de fase estrutural. A combinação dessas transformações com o campo
magnético externo no qual o dispositivo é imerso, gera períodos de vibração da ordem de
alguns milisegundos.
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Figura 7 – Um cantiléver de Si é recoberto com uma camada de Ni2MnGa, obtendo uma
região de atuação maior que 10 μm numa haste com espessura de 5 μm [7].

Em 2017, Farsangi et al. [74] reportaram a construção de cantiléver, que foi uti-
lizado como um dispositivo conversor de energia mecânica em energia elétrica. A Figura
8a mostra este dispositivo, no qual o cantiléver estaria coletando a vibração de um meio
externo qualquer e transferindo-a para um lingote de Ni2MnGa. A vibração causa a de-

(a) (b)

Figura 8 – (a) Esquematização de um conversor de energia mecância em energia elétrica,
baseado em materiais com memória de forma magnética. (b) Corrente elétrica
induzida, medida por uma vibração senoidal com frequência de 19,1 Hz, gerada
pelo cantiléver.

formação, a reorientação das variantes martensíticas e, consequentemente, uma variação
no campo magnético em torno da barra, que está imersa num campo externo constante.
Essa variação do campo magnético externo gera um efeito indutivo numa bobina posici-
onada nas proximidades e que gera energia elétrica. As oscilações de tensão elétrica em
função do tempo podem ser visualizadas na Fig. 8b. Note que este é o efeito reverso
ao até então discutido: a deformação da liga é utilizada para causar uma oscilação num
campo magnético externo, resultando numa corrente elétrica. As grandes deformações,
alta capacidade de armazenamento de energia por unidade de volume e a ausência de
fadiga mecânica decorente de ciclos termomagnéticos são as principais vantagens deste
material frente aos materiais piezoelétricos, por exemplo.
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O fato da liga apresentar uma ampla faixa de valores para temperatura TM em
função da estequiometria, acompanhada das grande mudança nas propriedades estrutu-
rais e magnéticas em torno dessa temperatura, também abriu espaço para o estudo do
efeito magnetocalórico (MCE) desse material [75, 76]. A variação da entropia magnética
ΔSM é um importante parâmetro, que mede a eficiência na troca de calor entre as fon-
tes quente e fria num refrigerador magnético [77]. No trabalho pioneiro, Hu et al. [78]
fizeram a determinação de ΔSM através de curvas de magnetização M-H em diferentes
temperaturas. Os valores obtidos para a liga de Ni2MnGa foram comparáveis aos valores
de ligas baseadas em Gd, que se mostravam as candidatas mais promissoras para aplica-
ções baseadas em MCE. A partir de então, a liga Ni2MnGa foi promovida também para
um material promissor no campo de dispositivos de refrigeração magnética, visto que: i)
sua preparação é relativamente simples; ii) é mais barata do que as ligas compostas por
materiais terra raras; iii) não possui elementos tóxicos; iv) apresenta valores de variação
de entropia aplicáveis; v) e permite controlar as temperaturas de transformação de fase
[78, 79]. Em 2004, Zhou et al. [80] obtiveram o que chamaram de efeito magnetocalórico
gigante (GMCE), que acontece devido à coincidência de temperatura das transições de
fase cristalina e magnética, através de cuidadosas seleções de estequiometria. O valor
reportado para a maior variação de entropia obtida foi ΔSM = −20, 4 J.kg−1.K−1 para
campos magnéticos de 1,5 T. Recentemente, McLeod et al. [81] mediram uma variação
de entropia de ΔSM = −18 J.kg−1.K−1 com campo magnético de 2 T. Estes resultados
ampliam o potencial de funcionalidade dessa liga.

As propriedades magneto-ópticas dessa liga também foram analisadas em alguns
poucos trabalhos. O efeito Kerr magnético-óptico (MOKE) é muito sensível a defor-
mações estruturais assim como da orientação cristalina [82]. Desta forma, as transições
ópticas em função da temperatura foram avaliadas, notando-se significativas mudanças
nos parâmetros ópticos, especialmente durante a transformação martensítica. Essas dife-
renças foram atribuídas às mudanças sofridas pela estrutura eletrônica próximo à energia
de Fermi, devido a transformação de fase sofrida [83]. O efeito de exchange-bias tem
sido alvo de estudo em materiais com transições martensíticas bem definidas. Este efeito
descreve a interação em materiais com duas fases magnéticas, ferromagnética e antiferro-
magnética. Em materiais baseados em Mn, trabalhos mostraram que a ocupação química
nos sítios de Mn [5] assim como a própria distância Mn-Mn [84], define se a liga tem
um acoplamento FM ou AFM, diretamente influenciando nas propriedades magnéticas,
inclusive em filmes finos [85]. Além disso, a estabilidade das fases austenita e martensita
são fortemente dependentes das interações de troca entre os átomos de Mn [86].
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Esta breve e resumida revisão da literatura apresentada até agora deixa evidente
a complexidade física deste material, principalmente em torno de sua estrutura eletrônica
e seu impacto nas propriedades magneto-estruturais. O efeito de mudanças de densidade
eletrônica nas interações de troca dos átomos tem se revelado um fator decisivo na esta-
bilidade estrutural e por isso é alvo de intensiva investigação, desde o trabalho pioneiro
de Chernenko et al. [41] em 1995 até nos dias atuais [87, 88, 89, 90]. De modo geral,
é aceito na literatura que a ocupação dos estados eletrônicos ao redor do nível de Fermi
afeta diretamente o aninhamento da superfície de Fermi, que por sua vez modifica as
forças das interações de troca e afeta toda estabilidade estrutural da liga. Além disso,
características específicas de filmes finos, como gradientes de tensão e texturas induzidas
por substratos, podem modificar a configuração eletrônica e levar (ou não) a retenção de
fases tensionadas em intervalos de temperatura estendidos.

Um dos desafios tecnológicos, é obter um material que em temperatura ambiente,
seja formado por fases martensíticas ferromagnéticas moduladas, que viabilizem a pro-
dução de dispositivos em escala comercial. Como já discutido, a priori isto pode ser
alcançado por uma combinação de diversos fatores, como por exemplo o controle de este-
quiometria e a escolha de técnicas e condições específicas de deposição que, combinados
com substratos, promovam a formação de filmes monocristalinos monofásicos ou policris-
talinos cuja microestrutura e texturização cristalina favoreçam a formação de variantes
responsivas passíveis de controle mediante baixos campos magnéticos e a temperaturas
próximas à temperatura ambiente. Entretanto, este tem sido um trabalho desafiador que
permanece em curso para amostras macroscópicas e, mais recentemente, para nanoestru-
turas e microestruturas com diversas geometrias.

Visando a aplicação da liga de Ni2MnGa nas escalas de micro e nano dispositi-
vos, trabalhos têm relatado a produção de micro-fios [91] [92] [93] [94], nano-fios [95] e
fitas [96]. Em todos estes casos, a obtenção de microestruturas/nanoestruturas de alta
qualidade, com posições e ocupações atômicas bem definidas, é essencial para o controle
das temperaturas de transformação martensítica, temperatura Curie e proporção de fase
[97], consequentemente para as propriedades mecânicas [98] e magnéticas [99]. A produ-
ção de ligas formadas por mais de um elemento envolve conceitos de termodinâmica fora
do equilíbrio, teoria cinética de gases e fenômenos de condensação, na qual os elementos
constituintes da liga devem ser mantidos em temperaturas adequadas para controle dos
processos de difusão, agregração e evaporação. O desafio está justamente em encontrar
este tratamento térmico ideal, o qual cede energia suficiente para os átomos organizarem-
se em posições de menor energia, sem que ocorra a evaporação de material ou reação com
o substrato.

Na escala macroscópica, materiais na forma conhecida como bulk, podem ser sub-
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metidos a tratamentos térmicos de até 800 °C por horas, induzindo alto grau de ordena-
mento e com apenas uma eventual evaporação superficial de elementos específicos, que não
afetam significativamente suas propriedades. Por exemplo, Haynes et al. [100] relatam a
produção de um material massivo, que foi tratado termicamente por duas semanas numa
temperatura de 500 K, visando diminuir defeitos que podem afetar o aninhamento da
superfície de Fermi. Entretanto, em filmes finos com escala nanométrica, esta evaporação
superficial tem impacto direto na estabilização da liga. Além do mais, a necessidade de
um substrato para nano-escala torna essas temperaturas inviáveis, devido a reatividade
que pode ocorrer na interface material-substrato. Em baixas temperaturas de produção,
a formação de obstáculos internos, como inomogeneidades estruturais, tensões residuais
e desordens químicas, podem não favorecer uma completa transformação martensítica,
assim como impedir o movimento das fronteiras geminadas [62].

Esses obstáculos podem se maximizar em estruturas policristalinas, mesmo que
bem ordenadas. A incompatibilidade da orientação de fronteiras de grãos cristalinos pode
atenuar a movimentação nas fronteiras geminadas e, consequentemente, reduzir drasti-
camente o efeito MFIS (acrônimo em inglês para Magnetic Field-Induced Strain) [101].
Visando contornar esses entraves, Montanher et al. [102] reportaram que a sobreposição
de campos magnéticos contínuos e oscilantes, causa uma dependência da deformação me-
cânica da liga com a frequência de oscilação. O ajuste da frequência do campo magnético
com a frequência natural do material gerou uma deformação de 2% numa amostra policris-
talina, com um campo magnético de 10 kOe. Outro procedimento utilizado para facilitar
o MFIS num material sem orientação preferencial, é através da inserção de poros entre 430
μm e 80 μm de largura em 66,8% da superfície da amostra, que permitiu obter até 0,28%
de MFIS [103]. Essa relaxação ocorre pois as superfícies geradas pelos poros atuam como
fronteiras de deslocamentos, promovendo a mobilidade das fronteiras de fase, que além
das orientações cristalográficas das frentes de crescimento dos grãos cristalinos, dependem
também do ordenamento da ocupação dos sítios atômicos na estrutura cristalina.

Como a movimentação das fronteiras geminadas e de fase está diretamente relaci-
onada à alteração da conformação de ligações químicas, tamanhos de grãos cristalinos e
de domínios magnéticos, o domínio da produção de materiais com alto grau de ordena-
mento químico é essencial. Uma das técnicas mais utilizada na determinação da desordem
antisítios em estruturas cristalinas é a difração de raios X (DRX). Esta é uma técnica
versátil que pode fornecer uma rápida ideia acerca da distribuição atômica. Permite uma
análise de longo alcance, visto a possibilidade do volume difratante se estender por dis-
tâncias da ordem do comprimento de extinção dos raios X no material, que pode ser de
alguns micrômetros. Uma técnica complementar é a absorção de raios X (XAS), a qual
permite uma estimativa da ordem local num espaço em torno de 6 Å do centro atômico
absorvedor, uma vez que ela mede a interação entre átomos vizinhos, sem assumir sime-
tria ou periodicidade [8]. Cabe aqui destacar que as variantes martensíticas são domínios
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cristalinos no interior da amostra, cujas dimensões vão de nanômetros até várias centenas
de micrômetros [104].

Um dos primeiros relatos de análise da ordem química de uma estrutura L21 através
de medidas de XAS foi realizada por Telling [105], onde um aumento na intensidade
da borda de absorção, assim como o aparecimento das oscilações na região EXAFS do
espectro, foram associados ao aumento na ordem química, a qual foi comprovada por
medidas complementares de DRX e XMCD. Usualmente, uma estimativa da desordem
química é feita através do parâmetro de Debye-Weller (σ2). Trabalhos seguindo essa
linha para a liga de Ni2MnGa [106] [107] [108], relacionam o aumento do valor de σ2

com um aumento da desordem química, visto que esse parâmetro mede a variação nos
caminhos entre posições atômicas de uma mesma esfera de coordenação, que pode estar
ocupada por átomos de diferentes tamanhos (inferiores a 15%, uma vez que Ni, Mn e Ga
possuem raios atômicos 135, 140 e 130 pm, respectivamente), devido a desordem química.
Entretanto, essa variação de distância também pode ser causada por vibrações térmicas,
sendo a medição do espectro em diferentes temperaturas, uma possível alternativa para
separar as contribuições das desordens química e térmica, do valor de σ2. Porém, ainda
não foram realizadas para a liga em estudo nesta tese de doutorado. Uma determinação
direta da desordem química para estruturas L21 foi realizada por Patra et al. [109],
através da ponderação de átomos ordenados e desordenados que ocupam um mesmo sítio
atômico. No entanto, como será discutido em detalhes no capítulo de resultados, o modelo
não detalha especificamente todas as mudanças nas posições atômicas e necessita ser
melhorado. Estudos para identificação de fases através do espectro XAS também foram
realizados por Sathe et al. [110] e Antonov et al. [111], onde a assinatura da transformação
martensítica é atribuída ao desaparecimento de um pico logo após a borda de absorção.
Na maioria dos casos, as análises de DRX e XAS se complementam e ajudam melhor
avaliar a qualidade estrutural e química das amostras.

Baseados nos estudos apresentados até este momento, nesta tese de doutorado
investiga-se a ordem químico-estrutural local através de medidas de absorção de raios X
e as propriedades vibracionais por meio de medidas de espectroscopia Raman, em filmes
finos de Ni2MnGa produzidos pela técnica de Sputtering, com a utilização de baixas tem-
peraturas de crescimento e de recozimento. As temperaturas são escolhidas de modo a
evitar a reatividade química interfacial dos substratos com o filme e avaliar qual o efeito
promovido pelas condições de crescimento nos ordenamentos químico e estrutural. A
descrição dos fundamentos, da instrumentação envolvida e dos procedimentos utilizados
em cada técnica é descrita no Cap. 2. Os resultados do primeiro conjunto de amostras
são discutidos no Cap. 3, no qual substratos cristalinos de GaAs(111) foram utilizados
para deposição de filmes finos, desde temperatura ambiente até 300 °C. Técnicas de DRX
foram utilizadas na determinação da orientação cristalina preferencial desses filmes, sendo
essenciais para a determinação da ordem local a partir dos espectros de XAS obtidos. No
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segundo conjunto de amostras, apresentados no Cap. 4, os filmes foram depositados em
substrato amorfo de vidro flexível, com temperaturas de pós recozimento entre 150 °C
e 600 °C, as quais induziram o crescimento de filmes finos com estruturas policristali-
nas. Para essas amostras, um novo modelo para determinação da ordem química local é
proposto, visando preencher as lacunas deixadas por Patra et al. [109]. No Capítulo 5
é exposto um estudo das propriedades vibracionais para os filmes finos nos substratos e
também para um filme free-standing, realizado a partir de medidas do espectro Raman
e simulações computacionais baseadas na Teoria do Funcional da Densidade (do inglês,
Density Functional Theory - DFT). Finalmente, nos Cap. 6 e Cap. 7 são descritas as
principais conclusões e as perspectivas para futuras análises envolvendo estes filmes finos,
respectivamente.
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Filmes finos produzidos em temperatura ambiente são compostos majoritariamente
de fase amorfa, cuja estrutura cristalina não possui uma periodicidade de longo alcance.
Visando a produção de dispositivos baseados nas propriedades magnetoestruturais apre-
sentadas no capítulo introdutório, procedimentos adicionais que promovam a cristalização
dos filmes devem ser incrementados, visto que fases amorfas não possuem as proprieda-
des de interesse tecnológico. Tratamentos térmicos têm se mostrado um método eficiente
para promover o ordenamento de cristais, por cederem aos átomos alguma energia extra
para difundirem-se e estabilizarem-se em estados de menor energia. Entretanto, alguns
aspectos devem ser considerados antes de submeter estas estruturas nos processos tér-
micos. Em geral, devido à baixa dimensionalidade e ao método de produção utilizado,
filmes precisam de um substrato para serem depositados. Isto implica em restrições es-
pecíficas de temperatura, relacionadas com a temperatura de reação dos componentes de
cada substrato. Por exemplo, temperaturas com valores excessivos podem promover a
interdifusão de átomos na região de interface entre o filme e o substrato, possibilitando
a reatividade química e a formação de camadas reagidas. Os substratos também são res-
ponsáveis por gradientes de tensões residuais, que podem ser fortemente acentuados por
tratamentos térmicos, visto que são gerados principalmente pelos diferentes coeficientes
de expansão térmica entre o substrato e o filme. Inclusive, temperaturas demasiadas po-
dem ocasionar na evaporação de material das amostras, especialmente de átomos de Mn
mais próximos a superfície, afetando fortemente as propriedades deste metal que é muito
sensível a mudanças de estequiometria. Por outro lado, tratamentos térmicos com tem-
peraturas baixas podem ser incapazes de promover o ordenamento cristalino, em vista da
insuficiente energia cedida para a difusão atômica. Em resumo, a escolha dos substratos e
das respectivas temperaturas de produção é parte crucial no planejamento das estratégias
de deposição destes filmes finos.

Duas séries de filmes finos de Ni2MnGa produzidos pela técnica DC Magnetron
Sputtering são discutidos neste trabalho: i) em substratos de GaAs(111) e vidro flexí-
vel e ii) na forma de filmes finos free-standing, que serão denominados membranas a
partir de agora. Dentre os filmes sobre os substratos, uma série de amostras foi con-
comitantemente produzida em ambos, aplicando diferentes temperaturas de deposição e
pós recozimento. A estrutura cristalina destes filmes é fortemente dependente do tipo
de substrato: GaAs(111) induziu o crescimento de filmes com uma orientação cristalina
preferencial enquanto que o Vidro promoveu a obtenção de estruturas mais policristali-
nas. A membrana foi obtida mediante a dissolução química gradativa de uma camada de
recobrimento de fotoresiste preparada sobre superfície de vidro. Esta também apresenta



Capítulo 2. Técnicas experimentais 43

um caráter policristalino, cuja estrutura é composta por duas fases principais: uma auste-
nítica e outra martensítica. Portanto, diferentes abordagens são necessárias para melhor
entender cada caso.

Uma das ferramentas mais conhecidas para avaliação da configuração cristalina
é a Difração de Raios X. Medidas prévias realizadas na geometria θ − 2θ de Bragg-
Brentano apresentadas em um trabalho anterior [10], indicam que o substrato cristalino
de GaAs(111) induziu um crescimento com orientação preferencial dos planos cristalinos
do filme relativos à direção normal à superfície do substrato. Medidas complementares
de DRX realizadas em diferentes geometrias são apresentadas, permitindo sondar planos
cristalinos que não estão paralelos à superfície do substrato, consequentemente obtendo
melhor entendimento das texturas cristalinas. Essas informações sobre o ordenamento de
longo alcance são cruciais para obter o ordenamento estrutural de curto alcance, avaliado
a partir de medidas de absorção de raios X, em torno de um centro absorvedor. O
caráter policristalino dos filmes obtidos no substrato de Vidro não requer subsequentes
investigações em torno do arranjo preferencial dos átomos. Nestes, medidas de XAS foram
empregadas para estimar a desordem química relativa de cada filme através de um novo
modelo, o qual considera a inserção de coeficientes contendo parâmetros de desordem
na equação EXAFS, a fim de estatisticamente ponderar a ocupação dos sítios atômicos.
Por fim, todas as amostras são submetidas a uma detalhada e sistemática análise dos
seus modos vibracionais, a partir de medidas de Espectroscopia Raman e adicionalmente
cálculos obtidos pela DFT. Essas análises de curto e longo alcance são complementares e
permitem uma profunda compreensão acerca das propriedades dessas amostras.

Nas seções seguintes os fundamentos, a instrumentação e os procedimentos envol-
vendo as técnicas experimentais para produção (DC Magnetron Sputtering) e caracteri-
zação (DRX, XAS e Espectroscopia Raman) dos filmes finos são apresentados.
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O processo principal das técnicas de deposição de materiais por pulverização ou
erosão catódica (sputtering), pode ser descrito como a geração de íons a partir de colisões
atômicas, que são acelerados por um campo elétrico em direção a um alvo, colidem e
causam a ejeção de material desse alvo. O material ejetado pode conter átomos isolados,
aglomerado de átomos ou moléculas, que se espalham por toda a câmara e podem ir de
encontro ao substrato para formar um filme [112].

Especificamente em um dispositivo DC Magnetron Sputtering ilustrado na Fig. 9,
o alvo do material a ser depositado é submetido à um campo magnético, através de um
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imã conectado ao porta alvo, com objetivo de potencializar o processo de deposição. Neste

Figura 9 – Ilustração do processo de deposição de um filme fino a partir de um DC Mag-
netron Sputtering. O dispositivo fica inserido numa câmara de vácuo com
pressões em torno de 10−7 Torr.

dispositivo conveniente para alvos de materiais condutores, uma corrente elétrica contínua
(DC) é aplicada entre o substrato (ânodo) e o alvo (cátodo), formando um campo elétrico
�E aproximadamente constante entre eles. Este por sua vez, acelera inicialmente elétrons
(e−) presentes na câmara de vácuo devido a radiação cósmica de fundo, que podem colidir
com átomos Argônio (Ar) neutros. A utilização do gás Ar garante que não ocorra reações
químicas entre as partículas envolvidas no processo assim como propicia uma alta taxa
de desbaste, devido ao seu elevado número de massa [113]. Essa colisão (Ar + e− −→
Ar+ + e− + e−) resulta em um íon Ar+ e a geração de mais um elétron. Estes elétrons
por sua vez são acelerados e podem ionizar uma maior quantidade de Ar, gerando um
efeito cascata, onde uma grande quantidade de íons e elétrons é gerada. Essa grande
concentração de cargas positivas e negativas é o estado da matéria caracterizado como
plasma. A interação de um campo magnético presente na região do alvo (Magnetron) com
o campo elétrico, é responsável por aprisionar as cargas elétricas, aumentando a densidade
de cargas naquela região, ocasionando num plasma mais denso e de melhor qualidade, que
resulta numa maior taxa de deposição [114]. Estes processos fazem do Sputtering uma
técnica de deposição autosustentável e contínua.

Os íons Ar+ são acelerados em direção ao alvo pelo campo elétrico e colidem
com alta energia cinética. Na colisão o alvo é desbastado, ejetando material na forma de
átomos ou moléculas, eletricamente neutros. O momento linear transferido para o material
ejetado, o faz viajar por toda a câmara, sendo que uma fração encontra o substrato, onde
o filme fino é crescido. Para melhor aproveitamento do desbaste, o substrato usualmente
é colocado na direção normal do alvo. Como as colisões ocorrem em escala atômica, as
técnicas de sputtering proporcionam a obtenção de filmes com poucas camadas atômicas
[115], bem como o controle da microestrutura [116].
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A Figura 10 mostra a câmara de vácuo principal, na qual o sistema sputtering
está instalado. O dispositivo é equipado com monitor de deposição e espessura do filme

Figura 10 – Sistema de deposição comercial AJA International, pertencente ao LNLS.
A figura mostra a câmara principal de vácuo aberta, com a indicação dos
principais elementos.

e sistema de controle da temperatura do susbstrato. O alvo comercial com composição
nominal Ni2MnGa está inserido em um dos porta-alvos, que contém um sistema de fecha-
mento que evita contaminações externas. A conexão com uma pré-camara (não mostrada)
possibilita a troca de amostras sem que a câmara principal seja exposta a pressão atmosfé-
rica. Nesta, uma bomba mecânica é responsável por gerar um vácuo primário cuja pressão
é da ordem de 10−3 Torr e então uma bomba turbomolecular é acionada para atingir a
pressão residual dentro da câmara de deposição na ordem 10−7 Torr.

����� �������
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Os filmes finos foram depositados em dois diferentes tipos de substrato, GaAs(111)
e vidro flexível, e sobre uma camada de sacrifício de fotoresiste em uma placa de vidro,
para posterior obtenção da membrana. O substrato cristalino de GaAs foi escolhido devido
aos seus espaçamentos interplanares nas direções [110] da superfície (111) se assemelhar
com os da liga de Ni2MnGa, cuja diferença percentual está em torno de 3 %, visando
a produção de filmes com orientação cristalina preferencial. O wafer comercial de GaAs
foi adquirido na empresa MTI Corporation, possui orientação cristalina (111) ± 0,5°,
diâmetro de 2”, espessura de 500 μm e resistividade entre 1,5 e 1,8 x 10−8 Ω.cm [117].
Complementarmente, o substrato de vidro proporciona a obtenção e estudo de filmes
policristalinos com menores tamanho de grão, enquanto que a membrana possibilita a
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análise de estruturas com menores módulos de tensões residuais, uma vez que é tratada
termicamente sem restrições impostas por qualquer substrato. Eventualmente, alguma
tensão residual pode persistir devido à mistura de fases e desordens químicas.

O processo de produção das amostras começa pela preparação dos substratos para
deposição, envolvendo suas clivagens e limpezas. O substrato cristalino de GaAs tem
originalmente uma área de 25 cm2 e os substratos de vidro em torno de 200 cm2. Para
facilitar o posterior manuseio, estes são dividos em pedaços com aproximadamente 25
mm2 fazendo uso de uma ponteira de diamante. Na sequência, é realizada a remoção de
resíduos e gorduras da superfície dos substratos por meio de dois banhos químicos, em
soluções de acetona e álcool etílico 70% à uma temperatura de 50 °C, sob ação de um ruído
ultrassônico durante cinco minutos cada. Após serem enxaguados com água destilada e
secados com um canhão de ar comprimido, são armazenados em porta amostras limpos,
secos e livres de fiapos e estando prontos para deposição.

Após os substratos serem fixados ao porta amostra do Sputtering como mostrado
na Fig. 11a, são inseridos na pré câmara conectada à câmara principal, para então
serem transferidos para a posição de deposição. Antes da deposição em si, um processo

(a) (b)

Figura 11 – Deposição dos filmes nos substratos rígidos. (a) Antes e depois do processo
de deposição. Também são identificados o porta amostra, os substratos e
as presilhas utilizadas para fixação destes no porta amostra. (b) Imagem
capturada durante o processo de produção de um dos filmes finos. A figura
indica as resistências elétricas que mantém o substrato a 300 °C durante a
deposição, assim como determina a temperatura de pós recozimento. O alvo
está a uma distância de 40 cm do porta amostra, indicado pela região onde
se forma o plasma.

chamado pré-sputtering é realizado a fim de remover qualquer camada de sujeira ou óxidos
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que possam estar presente na superfície do alvo, devido ao seu contato prévio com a
atmosfera fora da câmara. Este processo envolve o acionamento do plasma mantendo
o shutter fechado, para que as partículas ejetadas não se espalhem pela câmara e não
contaminem o substrato. É realizado por 10 minutos, utilizando uma potência de 100 W
e uma pressão de Ar de 2 mTorr.

As seções de crescimento foram realizadas com uma pressão de base da câmara
principal na ordem de 10−7 Torr e com pressão de gás Ar de 2 mTorr. A imagem da
Fig. 11b mostra uma das deposições. Para os filmes nos substratos, foi utilizado uma
potência de 50 W, que promove uma taxa de deposição média de 0,5 Å/s. O tempo de
sputter desses filmes foi de 40 minutos, obtendo amostras com espessura em torno de 120
nm. A taxa de deposição é monitorada simultaneamente ao crescimento, por uma micro-
balança de cristal de quartzo de alta precisão, que é previamente calibrada por medidas
perfilométricas. Em seguida, algumas amostras são submetidas a um pós recozimento
com duração de 1,5 hrs em específicas temperaturas, as quais estão resumidas na Tab. 1.
No total, seis conjuntos de filmes finos foram depositados nos substratos, sendo que as

Tabela 1 – Temperaturas de deposição/pós recozimento utilizadas em cada seção. TA e
NA significam Temperatura Ambiente e Não se Aplica, respectivamente.

S1 S2 S3 S4 S5 S6
Vidro (°C) TA/NA 300/NA 300/150 300/300 300/450 300/600

GaAs(111) (°C) TA/NA 300/NA 300/150 300/300 - -

seções S5 e S6 foram realizadas apenas com o substrato de vidro flexível, a fim de evitar
a reação entre o substrato de GaAs e o filme fino. Na Fig. 11a é possível observar a
obtenção dos filmes metálicos após uma das seções de crescimento.

A produção da membrana inicia-se pela preparação do substrato, o qual é composto
por uma placa de vidro coberta em uma das suas superfícies por uma fina camada de
fotoresiste AZ4620. Para isso, algumas gotas do fotoresiste são colocadas sobre o vidro,
que é então colocado para rotacionar numa velocidade de 5000 RPM durante 30 segundos,
na técnica conhecida como spin coating. Na sequência, o substrato (vidro + fotoresiste)
é submetido a um processo de cura, primeiramente à 60 °C ao longo de 10 minutos
seguidos por 100 °C durante 20 minutos, concluindo seu processo de preparação. O filme
de Ni2MnGa é depositado na superfície contendo o fotoresiste, cuja função deste último é
atuar como uma camada de sacrifício, sendo removida por banho químico após a formação
do filme. Para obtenção de uma membrana com 500 nm de espessura, foi aplicada uma
potência de 150 W no alvo sputtering, que resultou numa taxa de deposição média de
1 Å/s. A remoção do filme depositado é realizada por um banho de acetona, no qual o
substrato com o filme é imerso por cerca de uma hora, para dissolução do fotoresiste e
obtenção da membrana. Um resumo com algumas etapas de todo o processo pode ser
visualizado na Fig. 12. Como o fotoresiste não suporta as altas temperaturas necessárias
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(a) (b) (c)

Figura 12 – Deposição das membranas. (a) Substratos de vidro com uma fina de camada
de fotoresiste, fixados ao porta amostra do sputtering. (b) Após a deposição,
o conjunto vidro/fotoresiste/filme é imerso em uma solução de acetona (c)
para dissolução do fotoresiste, até que a membrana de Ni2MnGa se desprenda
do substrato e flutue, sendo capturada e armazenada.

para promoção do ordenamento químico-estrutural do filme, a deposição foi realizada à
temperatura ambiente, sendo o tratamento térmico performado ex-situ, após a membrana
ser removida do substrato, na mesma câmara de vácuo utilizada para deposição. O pós
recozimento da membrana foi realizado durante 30 minutos numa temperatura de 600 °C
e com uma pressão da ordem de 10−7 Torr.

Efeitos de difração podem ser observados devido a interação de uma radiação
eletromagnética com uma distribuição periódica de átomos, cujo comprimento de onda
da radiação e o espaçamento atômico, são da mesma ordem de grandeza. Dentre os
possíveis efeitos de interação entre radiação e matéria, a difração de raios X é baseada no
espalhamento Thomson, no qual os raios X são espalhados elásticamente pelos elétrons
dos átomos. Neste caso, a radiação induz uma oscilação nos elétrons, que passam a
emitir radiação como um dipolo elétrico, com mesmo comprimento de onda da radiação
incidente. Em um conjunto de átomos ordenados, o espalhamento resultante é a soma dos
espalhamentos individuais de cada átomo, nas quais as ondas espalhadas podem interferir
construtivamente ou destrutivamente, basicamente em função do espaçamento atômico e
do comprimento de onda da radiação incidente [118].

Para uma estrutura cristalina, onde os átomos estão periodicamente espaçados
com posições bem definidas, o espalhamento é melhor descrito levando em conta os planos
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cristalinos nos quais cada átomo pertence. A representação dos planos é feita pelos índices
de Muller h, k e l, que indicam os pontos de intersecção entre os planos e os eixos da
célula unitária. A Fig. 13a mostra em destaque o plano cristalino (200), que contém o
vetor de onda da radiação incidente �K0, da onda espalhada �K e o vetor de espalhamento
�Q = �K − �K0. O módulo de | �Q| depende do ângulo de incidência θ e do comprimento

(a) (b) (c)

Figura 13 – a) Plano cristalino (200) numa estrutura cúbica. Os vetores �K0, �K e �Q

pertencem ao mesmo plano. b) Nesta condição, �Q pode sondar as distâncias
interplanares da família {010}. c) A partir da determinação das distâncias
interplanares, é possível obter informações estruturais sobre a rede, como
parâmetro de rede da célula unitária a = d

√
h2 + k2 + l2.

de onda da radiação λ. Nessa geometria, se | �Q| é um múltiplo inteiro da distância entre
os planos da família {010} (Fig. 13b), os vetores �Q de todos os planos da família se
somam construtivamente. Como λ é uma constante durante a medida, é o valor de θ que
determina o tipo de interferência entre as ondas geradas pelas famílias de planos. Assim,
na aproximação da teoria cinemática dos raios X [119], temos o espaçamento interplanar
seguindo a relação

nλ = 2dsen(θ), (2.1)

onde n é um número inteiro. Essa equação é conhecida como lei de Bragg e permite
determinar a distância interplanar d, a partir da identifição do valor do ângulo θ que gera
a interferência construtiva do vetor de espalhamento. De acordo com a lei de Bragg, a
condição de interferência construtiva é obtida se a diferença de caminho 2dsen(θ) entre
dois planos da mesma família, é igual a um múltiplo inteiro do comprimento de onda nλ

(Fig. 13c) [119].

Um dos procedimentos mais comuns em medidas de DRX é a varredura θ − 2θ

na geometria ou configuração Bragg-Brentano, na qual a radiação incidente é direcio-
nada para a amostra performando um ângulo θ, enquanto o detector monitora a radiação
espalhada na direção 180° - θ. Nessa geometria, o vetor de espalhamento �Q é sempre
normal a superfície da amostra, significando que a varredura apenas permite identificar
as interferências construtivas de planos que estão paralelos a superfície. Durante a me-



Capítulo 2. Técnicas experimentais 50

dida, o valor de θ é incrementado para sondar diferentes planos com outros espaçamentos
interplanares. Para sondar planos que não estão alinhados com a superfície do substrato,
é necessário girar a amostra, de modo à direcionar o vetor de espalhamento �Q para os
planos desejados. Isto pode ser feito movimentando a amostra em torno de ψ, conforme
mostrado na Fig. 14a. Essa geometria permite, por exemplo, a construção de figuras

(a) (b)

Figura 14 – a) Definição dos ângulos φ e ψ em relação a amostra. b) O ângulo θ é
mantido fixo na interferência construtiva de um plano escolhido, enquanto
uma varredura dos ângulos φ e ψ é feita.

de pólo, onde uma varredura nos ângulos φ e ψ é realizada para um ângulo θ fixo, na
finalidade de encontrar reflexões de Bragg com determinado espaçamento interplanar ori-
entados fora do plano da amostra. Esta é uma medida complementar a varredura θ − 2θ,
que permite provar texturas cristalinas em estruturas que possuem orientação preferencial.
Uma das possíveis maneiras de visualizar uma figura de pólo é através de um diagrama
polar, exemplificado na Fig 14b, onde a intensidade medida I(ψ, φ) é mostrada através
de coordenadas esféricas no plano [120].
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A investigação da orientação cristalina dos filmes finos feita pela técnica de DRX,
foi realizada usando um difratômetro BRUCKER D8 DISCOVER. Este equipamento
possui feixes de raios X paralelos e de alto brilho, gerados por uma fonte com micro alvo
de Cu de 50 μm, que emite radiação Cu Kα1,2 com seção transversal de 1 mm2. A saída
do feixe está acoplada à óptica de Montel e atravessa um colimador de 1 mm2 de seção
transversal, antes de atingir a amostra. A Figura 15 mostra o goniômetro do equipamento,
com a configuração utilizada para construção das figuras de pólo. Este difratômetro de
raios X está disponível para o uso no Laboratório multiusuário de difração e espalhamento
de raios X o qual está vinculado ao Laboratório de Óptica de Raios X e Instrumentação
(LORXI) da UFPR.
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Figura 15 – Goniômetro do equipamento BRUCKER D8 DISCOVER, com indicação das
principais direções angulares.
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As figuras de pólo foram construídas para os filmes finos crescidos sobre substrato
cristalino de GaAs(111), cuja família de planos {111} está preferencialmente orientada
paralela ao plano da superfície do substrato. Devido a similaridade estrutural deste subs-
trato com os filmes finos de Ni2MnGa, um crescimento epitaxial é esperado de modo que
as famílias de planos {111} de ambos estejam paralelas. A Figura 16 mostra a orientação
relativa das famílias de planos {111} e {110}, onde cada plano da família {110} está
rotacionado em φ = 120°, um em relação ao outro, e performam um ângulo ψ = 35, 26°
em relação a família de planos {111}. Devido a essa simetria em torno de φ e, também

(a) (b) (c)

Figura 16 – Orientação da família de planos {110} em relação ao plano (111). (a) Para
um valor de φ inicial, (b) para φ + 120° e (c) para φ + 240°.

por serem o principal plano de reflexão dessa liga, a família {110} foi escolhida para
construção das figuras de pólo, visando a confirmação da textura cristalina.

Inicialmente a amostra é alinhada, de modo a maximizar a reflexão dos planos
(111) do substrato comercial de GaAs, na geometria de Bragg-Brentano em varreduras
θ − 2θ. Na sequência o ângulo 2θ é ajustado para detecção da reflexão {110}, respectiva
de cada amostra. Este valor havia sido determinado em medidas prévias [10] [9]. Uma
varredura em ψ é realizada entre 0 e 80°, com passo angular de 1°. Em cada valor de
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ψ, uma total varredura do ângulo φ é feita, com passo de 2,5°. Com estes dados, figuras
como a esquematizada na Fig. 14b foram construídas.
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Se um feixe de raios X com intensidade I0 interage com um material, existe a
probabilidade de um elétron fortemente ligado ao núcleo atômico, com energia de ligação
bem definida, ser excitado. O buraco deixado por este elétron na camada eletrônica é
responsável por uma grande instabilidade atômica, e é o gatilho para uma sucessão de
possíveis eventos. Este elétron pode sofrer uma transição eletrônica, ser excitado para a
banda de condução ou então se tornar um fotoelétron no contínuo, com energia cinética
igual a diferença de energia entre o fóton de raios X incidente e sua energia de ligação
mais a função trabalho. O tempo de vida médio do buraco formado na camada interna
é da ordem de femtossegundos, sendo uma das possibilidades de relaxação, o decaimento
de um elétron de maior energia. Nesse caso, a energia excedente pode ser liberada em
forma de radiação eletromagnética, no processo conhecido por Fluorescência. A radiação
fluorescente por sua vez, pode gerar excitações internas no átomo, criando instabilidades
que podem novamente resultar no processo de fluorescência. Um efeito de ressonância
também pode ocorrer entre os fotoelétrons, entre os raios X fluorescentes ou entre os
fotoelétrons e os raios X fluorescentes. Se o átomo excitado for rodeado por átomos vi-
zinhos, os fotoelétrons podem ser espalhados por estes vizinhos, gerando um campo de
ondas entre estes átomos, devido a interação da onda emitida com a onda espalhada [121].
Todos estes processos têm por consequência a atenuação do feixe incidente e estão pri-
mordialmente ligados a excitação de um elétron fortemente ligado, ou seja, as emissões
do fotoelétron e da radiação fluorescente, estão condicionadas a probabilidade do fóton
de raios X incidente ser absorvido, excitar um elétron e criar um buraco numa camada
atômica interna [122]. A probabilidade de ocorrer a absorção é representada pelo parâ-
metro μ(E) e pode ser experimentalmente obtida através da medição da intensidade da
radiação fluorescente If emitida pela amostra, dentre outros. Em vista que a emissão da
radiação fluorescente é um evento consequente à absorção de raios X, a probabilidade de
absorção μ(E) pode ser escrita da seguinte maneira [122]:

μ(E)x ∝ If

I0
; (2.2)

onde x é a espessura do material.

A probabilidade de transição eletrônica é dependente da energia dos fótons do
feixe de raios X incidente [121]. Portanto, em um típico espectro de absorção de raios X,
o coeficiente μ(E) é sondado em função da energia. A Figura 17 mostra um espectro XAS



Capítulo 2. Técnicas experimentais 53

obtido para a região de energias em torno da energia de ligação do elétron da camada
1s do átomo de Mn, para E = 6539 eV. O quadro (I) indica a região do espectro no

Figura 17 – Regiões de um espectro de absorção de raios X para a borda K do átomo
absorvedor de Mn, na liga de Ni2MnGa. O átomo absorvedor é representado
em violeta e os átomos espalhadores em cinza. Pré borda (I): os fótons de
raios X incidentes não tem energia suficiente para excitar o elétron alvo,
resultando num coeficiente de absorção aproximadamente nulo. Borda de
absorção (II): a região XANES é caracterizada pelo momento em que os
fótons incidentes passam a ter energia suficiente para excitar o elétron alvo. O
resultado é o início de emissão de radiação fluorescente, resultando no abrupto
aumento no coeficiente de absorção μ(E). Após ser ejetado, o fotoelétron
pode ser retroespalhado pelos átomos vizinhos próximos. A interação entre
o fotoelétron e o fotoelétron retroespalhado é responsável pelas oscilações
acima da borda de absorção. Oscilações: (III) se o fotoelétron e o fotoelétron
restroespalhado estão em fase, ocorrem um máximo no sinal, porém, (IV)
se ambos encontram-se fora de fase, um mínino é observado na oscilação do
coeficiente de absorção [8].

qual o fóton incidente não tem energia suficiente para excitar o elétron da camada K,
sendo a probabilidade de excitação eletrônica praticamente nula. Nesta região pré-borda
podem ocorrer transições de quadrupólo elétrico, nas quais os estados inicial e final dife-
rem por 2 (e. g. o elétron da sub-camada s é excitado para a sub-camada d: Δl = 2).
O rápido e substancial aumento no coeficiente de absorção ocorre quando a energia do
fóton incidente é suficientemente grande para excitar o elétron, possibilitando a emissão
de radiação fluorescente. Essa energia mínima para excitação do elétron é nomeada como
borda de absorção (Eborda) e está presente na região XANES do espectro [8]. Com o au-
mento da energia dos fótons incidentes, os fotoelétrons emitidos para o contínuo podem
ser descritos por ondas esféricas se propagando para além do átomo absorverdor, como
indicado no quadro (II), com energia cinética Ek igual a diferença entre as energias do
fóton de raio X incidente hν e a energia de ligação Eb. A interação do fotoelétron com
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os átomos vizinhos, causa um retroespalhamento do fotoelétron, que também pode ser
descrito como uma onda esférica, mas tendo os átomos vizinhos como centro espalhadores.
A soma das funções de onda do fotoelétron e do fotoelétron retroespalhado, é responsável
pelas oscilações visualizadas na região do espectro denotada por EXAFS. Com o aumento
da energia dos fótons de raios X incidente, também ocorre o aumento da energia cinética
do fotoelétron, consequentemente, uma proporcional mudança do seu comprimento de
onda. Como a distância entre os átomos absorvedores e espalhadores não é alterada, a
função de onda resultante varia entre máximos (III) e mínimos (IV), dependendo se as
ondas encontram-se em fase ou fora de fase, respectivamente. As interações construtivas
ou parcialmente destrutivas entre o fotoelétron emitido e retroespalhado, determinam a
densidade eletrônica em torno do átomo absorvedor, por consequência alterando os es-
tados disponíveis para excitação. Desta forma, a probabilidade de emissão de radiação
fluorescente, oscila proporcionalmente em função da energia do fotoelétron e da sua inte-
ração com os átomos vizinhos [123]. Isso nos permite obter informações estruturais em
torno do átomo absorvedor na medição da radiação fluorescente, mesmo que esta não
interaja diretamente com os átomos vizinhos. Porém, como a fluorescência é diretamente
dependente da energia do fotoelétron, este último é utilizado na modelagem das oscilações
EXAFS apresentadas na sequência.

A interação entre a radiação e a matéria é governada pela regra de ouro, que
descreve a probabilidade μ(E) de ocorrer uma transição de um estado inicial i para um
estado final f , como [121]:

μ(E) ∝ |〈i|T |f〉|2δ(Ek − Eb − hν); (2.3)

onde o operador de transição T está relacionado com o Hamiltoniano de interação entre
a radiação e a matéria. O espectro XAS é bem descrito considerando-se que o processo
ocorre em um elétron isolado, ou seja, os demais elétrons não participam do processo
de transição induzido pelos raios X [121]. Isto permite afirmar que o estado inicial 〈i| é
caracterizado pelo fóton de raios X, pelo elétron ligado e nenhum fotoelétron. E o estado
final |f〉 não possui fóton de raios X, mas descreve o buraco deixado pelo elétron e o
fotoelétron emitido. A função delta exerce o papel de conservação de energia, impondo
que a energia do estado final (energia do fotoelétron Ek) seja igual ao do estado inicial
(energia do fóton hν mais a energia de ligação do elétron Eb). A contribuição dos átomos
vizinhos no coeficiente de absorção, ocorre apenas no estado final f , visto que no estado
inicial não existe fotoelétron para realizar a interação com os átomos espalhadores. Desta
forma, o estado final pode ser expandido como |f〉 = |f0〉+ |Δf〉, sendo |f0〉 a contribuição
isolada do átomo absorvedor e |Δf〉 a interação com os vizinhos [122]. Inserindo-se este
estado |f〉 na Eq. 2.3, obtem-se:
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μ(E) ∝ |〈i|T |f0〉|2
[
1 + 〈i|T |Δf〉 〈f0|T |i〉

|〈i|T |f0〉|2 + C.C. + |〈i|T |Δf〉|2
|〈i|T |f0〉|2

]
. (2.4)

Nota-se que o último termo da equação envolve o operador de transição atuando no estado
final, elevado ao quadrado. Este termo descreve as transições de quadrupólo elétrico. Para
energias de raios X abaixo de 10 KeV, as transições de quadrupólo são cerca de 10−2 vezes
menor em comparação ao termo de primeira ordem, por isso podem ser desprezadas na
maioria dos casos [121]. Portanto, considerando-se apenas as transições de dipolo elétrico
(Δl = ±1, 0) numa aproximação de primeira ordem, a equação pode ser reescrita como:

μ(E) = μ0[1 + χ(E)], (2.5)

em que μ0 = |〈i|T |f0〉|2 é a contribuição isolada do átomo absorvedor e χ(E) ∝ 〈i|T |Δf〉 é
a contribuição das oscilações produzidas no sinal, devido a interação entre o átomo absor-
vedor e seus vizinhos. A função χ(E) é muito bem estabelecida e é essencial para obten-
ção de dados estruturais de uma medida. Comumente, a transformação k =

√
2m(hν−Eb)

�2

é feita, visto que o sinal EXAFS é mais facilmente entendido em termos do comporta-
mento ondulatório do fotoelétron. De maneira simplificada, ela pode ser escrita como a
multiplicação de uma função senoidal por um fator amplitude Aj(k) da seguinte forma:

χ(k) =
∑

j

Aj(k)sen(Φj(k)); (2.6)

onde o subíndice j representa cada esfera de coordenação, sendo essa definida por um
conjunto de átomos que compartilham da mesma distância em relação ao átomo absorve-
dor. Esta é a conhecida equação EXAFS, que permite avaliar um ordenamento de curto
alcance em torno de um átomo, e é usada na análise detalhada a seguir.

Para uma discussão prática da Eq. 2.6, os espectros χ(k) são analisados para
as duas primeiras esferas de coordenação na borda K do Mn, numa estrutura L21 com
parâmetro de rede a e estequiometria Ni2MnGa. Nessa configuração, 8 átomos de Ni
compõem os primeiros vizinhos, a uma distância r1 = a

√
3/4 do átomo de Mn e 6 Ga são

os segundos vizinhos, localizados a uma distância r2 = a/2 do átomo absorverdor, como
mostrado na Fig. 18a. As Figuras 18b, 18c e 18d mostram os respectivos espectros χ(k)
multiplicados pelas potências k, k2 e k3, assim como a soma das contribuições dos dois
sinais. Nota-se que o formato da função é majoritariamente oscilatório, como esperado
para uma função senoidal. O argumento dessa função consiste em três fatores: 2kr,
representando o percurso de ida e volta do fotoelétron entre os átomos absorvedor e
espalhador, φespalhador que acrescenta contribuições de desaceleração e de aceleração que o
fotoelétron experimenta ao se aproximar e se afastar do átomo espalhador e, finalmente,
2φabsorverdor faz a correção da fase referente a aceleração que o fotoelétron sofre ao se
aproximar novamente do átomo absorvedor. Resumidamente, a função senoidal da Eq.
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(a) (b)

(c) (d)

Figura 18 – (a) Disposição das duas primeiras esferas de coordenação em torno do átomo
absorvedor de Mn da posição (1/2, 1/2, 1/2). A primeira esfera é formada por
8 átomos de Ni nas posições (1/4, 1/4, 1/4). Os 3 átomos de Ga pertencen-
tes a segunda esfera de coordenação, encontram-se nas posições (0, 0, 0). As
funções χ(k) referentes a estes primeiros vizinhos foram geradas no programa
Artemis com k − weight (b) k, (c) k2 e (d) k3. A utilização de diferentes
k − weight pode ser útil na análise de esferas de coordenação mais distantes
do átomo absorvedor, pois tem o efeito de amplificar o espectro na extremi-
dade alta-k. Como as oscilações se atenuam rapidamente após a borda, a
ponderação k é uma maneira de tornar visíveis as oscilações de alto k em um
gráfico.

2.6 tem a seguinte estrutura:

sen(Φj(k)) = sen(2krj − φespalhador − 2φabsorverdor). (2.7)

Entretanto, a dependência em k da amplitude de oscilação Aj(k), causa uma modulação
do sinal. Essa dependência ocorre visto que a variação do número de onda k determina
a fase na interferência das ondas espalhadas e retroespalhadas, que também é função da
distância r entre os átomos absorvedor e espalhador. Desta forma, o fator de amplitude
da Eq. 2.6 é dependente da distância r, da quantidade de átomos N (também chamado de
número de coordenação), da amplitude de espalhamento efetivo Feff (k) e do parâmetro de



Capítulo 2. Técnicas experimentais 57

desordem σ2, juntamente com o fator de redução de amplitude S2
0 , da seguinte maneira:

Aj(k) = NiS
2
0Fi(k)
kr2

i

e
2ri
λ e−2k2σ2

i , (2.8)

onde o subíndice i refere-se a cada átomo de uma esfera de coordenação j.

A obtenção de valores compreensíveis para Ni, σ2
i e ri a partir da Eq. 2.6, que

melhor reproduzem uma medida experimental, pode ser uma tarefa árdua e as vezes é
necessário abdicar da qualidade do ajuste, na obtenção de parâmetros físicos aceitáveis.
Um procedimento corriqueiro é realizar uma inversão espacial na Eq. 2.6, obtendo infor-
mações das distribuições radiais em torno do átomo absorvedor. Essa tranformação de
coordenadas pode ser feita de maneira simples, uma vez que a Eq. 2.6 se apresenta na
forma de uma série de Fourier, e foi proposta pela primeira vez por Sayers e Stern [124].
A transformada direta que é dada por

χ̃(r) = 1√
π

∫ ∞

−∞
χ(k)e2ikrdk, (2.9)

permite analisar separadamente a contribuição de cada esfera de coordenação. A Figura
19 mostra o resultado da transformada de Fourier aplicada nos espectros da Fig. 18. Com

(a) (b) (c)

Figura 19 – Aplicação da transformação de Fourier nas componentes χ(k) da Fig. 18.

isso obtêm-se a representação de cada frequência do espectro χ(k) em uma coordenada
R. Isso facilita a análise, no sentido que torna possível a distinção da contribuição de
diferentes esferas de coordenação. É difícil identificar imediatamente no espectro χ(k) da
Fig. 18 quantas frequências, ou esferas de coordenação, compõe o espectro. No entanto,
é possível identificar no sinal da soma χ(R) da Fig. 19 que o espectro é formado por
duas coordenadas, centradas em torno 2,2 Å e 2,8 Å. Além da posição rj, as esferas de
coordenação podem ser descritas com amplitude estipulada por N e largura estabelecida
por σ2.
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Os espectros de absorção deste trabalho foram obtidos na estação experimental
XAFS1, que estava instalada na agora desativada fonte de luz síncrotron UVX, do Labo-
ratório Nacional de Luz Síncrotron (LNLS), no CNPEM em Campinas - SP. Esta linha
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era dedicada a região dos raios X duros e estava em operação para usuários externos desde
julho de 1997, encerrando as atividades em agosto de 2019 [125].

A Figura 20a mostra uma esquematização da linha de luz, com a indicação dos
principais componentes. Um dipolo magnético de curvatura instalado no anel de estoca-

(a) (b)

Figura 20 – Diagrama esquemático geral da estação experimental XAFS1, instalada no
LNLS/CNPEM em Campinas - SP.

gem, é responsável por direcionar um feixe policromático para a estação experimenal. No
caminho até a amostra, inicialmente o feixe passa por um conjunto de fendas, que define as
suas dimensões verticais e horizontais. Em seguida, incide num monocromador composto
por um par de cristais de Si(111), para obtenção de luz monocromática, com energias
que podem variar entre 4 e 23 KeV. A resolução angular dos cristais é de 5 μrad step−1,
resultando numa resolução de energia ΔE/E na ordem de 10−4. Na sequência, o feixe
passa por um segundo conjunto de fendas, para eliminação do feixe espúrio [125]. Após
este processo, o feixe está pronto para incidir na amostra na estação experimental. A luz
desviada a partir do anel de estocagem pelo dipolo magnético é linearmente polarizada no
plano da órbita do anel, porém alguma polarização elíptica também pode ser encontrada
acima ou abaixo do plano da órbita, conforme indica a Fig 20b. A utilização do par de
cristais de Si(111) promove o quase cancelamento da componente perpendicular da pola-
rização no plano de espalhamento dos cristais. Consequentemente, a polarização elíptica
sofre uma forte supressão, visto que esta é o resultado da combinação entre polarizações
paralelas e perpendiculares ao plano de espalhamento [126].

O efeito do feixe majoritariamente polarizado linearmente é esquematizado na Fig.
21, onde o átomo absorvedor tende a irradiar o fotoelétron segundo a polarização do campo
elétrico da luz incidente. Tendo em vista uma estrutura cristalina preferencialmente
ordenada, esse efeito resulta na dependência da posição dos átomos vizinhos dentro de uma
mesma esfera de coordenação, para formação do espectro EXAFS. Nota-se que os átomos
cujo vetor posição em relação ao átomo absorvedor performa um ângulo reto em relação
a direção de incidência do feixe, têm menor probabilidade de interagir com o fotoelétron
emitido pelo átomo absorvedor. Enquanto que, os átomos cujo vetor posição em relação
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Figura 21 – Irradiação dipolar a partir do átomo absorvedor, devido a incidência de um
feixe de raios X linearmente polarizado.

ao átomo absorvedor está paralelo a direção de incidência do feixe, têm a probabilidade
de experimentar uma maior quantidade de fotoelétrons, ou seja, tem maior contribução
nas oscilações do espectro de absorção. Matematicamente, é exigida uma correção na
equação EXAFS, a qual passa a ser dependente de um número efetivo de vizinhos (Neff )
que retroespalham o fotoelétron. Na aproximação de ondas planas e para o processo de
espalhamento simples, o ângulo θ relativo entre vetor polarização do feixe de raios X e o
vetor que define o caminho do fotoelétron entre o átomo absorvedor e o átomo espalhador,
é considerado na equação EXAFS como χ(k, θ) = ∑

j 3〈cos2(θj)〉χiso(k), sendo χiso(k) a
equação EXAFS para o caso isotrópico [127]. Para uma amostra policristalina, o termo
3〈cos2(θj)〉 se reduz a 1. Neste trabalho, tratamos de medidas EXAFS usando um feixe
com polarização linear horizontal, sob um ângulo de incidência fixo em relação a superfície
das amostras de filmes finos. Assim, no caso das amostras texturizadas, utilizamos o fato
da aproximação dipolar elétrica envolver uma probabilidade de transição eletrônica T
(Eq. 2.3), que representa a interação da radiação com a matéria, sendo proporcinal ao
quadrado do produto escalar entre o momento dipolar elétrico com o vetor de polarização
da radiação. Desta forma, consideramos que:

Neff = cos2(β)Nreal; (2.10)

com β sendo o ângulo relativo entre os planos atômicos que contém os átomos das duas
primeiras esferas de coordenação e o vetor polarização do feixe de raios X incidente. Essa
aproximação é discutida em detalhes no Cap. 3. A correção do número de vizinhos mais
próximos, levando em consideração um número efetivo que contribui para a formação das
oscilações EXAFS, é comum em amostras cristalinas e também com texturas cristalinas
[128] [129].

As medidas do coeficiente de absorção deste trabalho foram realizadas no modo flu-
orescência, no qual é medido a intensidade da radiação fluorescente emitida pelo material,
cuja é proporcional a probabilidade de excitação do fotoelétron. A radiação fluorescente



Capítulo 2. Técnicas experimentais 60

é emitida isotropicamente, independente da polarização da luz incidente. Entretanto, os
fotoelétrons tendem a interagir com o campo elétrico polarizado da luz incidente e são
retroespalhados preferencialmente por determinados átomos, como discutido na Fig. 21.
O resultado é a diminuição do número de átomos vizinhos que efetivamente retroespalham
o fotoelétron, ocasionando uma diminuição da densidade eletrônica no átomo absorvedor.
Com isso, o número de elétrons disponíveis para excitação e, por consequência, a pro-
babilidade de emissão da radiação fluorescente também diminui [122]. Portanto, apesar
do seu caráter isotrópico, a radiação fluorescente também sofre os efeitos da interação de
uma luz incidente linearmente polarizada numa estrutura preferencialmente orientada.
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Para cada amostra, foram coletados 10 espectros de absorção, com energia do feixe
incidente variando entre 6390 e 7400 eV, visando avaliar o coeficiente de absorção nas
proximidades de energia da borda de absorção K do Mn, com E = 6539 eV. O tratamento
dos espectros foi realizado no programa Athena [130], onde são mesclados e normalizados,
para obtenção dos espectros nos espaços de frequências χ(k) e de coordenadas χ(R). Na
sequência, utilizou-se o programa Artemis [130] para o ajuste das medidas experimentais
χ(R), que possui interface para o FEFF [131] e IFEFFIT [132]. No FEFF são inseridas
as informações de simetria, parâmetros de rede e bordas de absorção, a partir de onde
são determinadas as esferas de coordenação, com respectivos número de coordenação e
distâncias para o átomo absorvedor. A interface IFEFFIT utiliza as informações geradas
pelo FEFF para obter parâmetros que melhor reproduzam as medidas. Os melhores
ajustes foram obtidos, buscando o menor valor de r-factor, definido como [8]

r-factor =
∑

i(medidai − ajustei)2∑
i medida2

i

, (2.11)

e que retorna a média quadrada da diferença entre a medida e o ajuste, no espaço de
coordenadas.

O procedimento geral para obtenção das informações estruturais e químicas, é
construir um modelo que possa ser reproduzido no FEFF. O programa Artemis, utiliza
esse modelo para otimizar os parâmetros da equação EXAFS, até que o menor valor
possível de r-factor seja obtido. Neste trabalho, dois modelos diferentes são propostos
para melhor reproduzir os dados experimentais. Um modelo contendo uma correção
dipolar elétrica foi utilizada somente para descrever os resultados obtidos nas medidas
dos filmes preferencialmente orientados sobre GaAs(111). Já para os filmes policristalinos
depositados em substrato amorfo de vidro, foi utilizada diretamente a equação EXAFS
para estimar a desordem química induzida por diferentes temperaturas de produção. Uma
discussão detalhada dos dois casos é feita, tendo em vista compreender a influência da
textura e desordem química, nos valores de Ni, σ2

i e ri, que melhor reproduzem as medidas
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experimentais com parâmetros físicamente plausíveis. Em ambos os casos, os modelos
propiciaram uma muito boa reprodução das medidas experimentais, conforme é mostrado
nos Cap. 3 e 4.
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É uma técnica baseada na interação de uma radiação eletromagnética monocro-
mática do espectro visível com a matéria, sendo capaz de determinar energias vibracionais
de um material. Mais especificamente, é um evento fundamentado no espalhamento ine-
lástico da luz, cuja a energia dos fótons espalhados por um material depende das massas
dos seus átomos constituintes, do seu arranjamento geométrico e da força das ligações
químicas, de forma que a interpretação de um espectro Raman pode fornecer informações
acerca da estrutura cristalina e distribuição do arrajamento atômico [133]. Foi detectado
pela primeira vez por Chandrasekhara Venkata Raman em 1928 [134, 135], que recebeu
o prêmio Nobel em Física de 1930 por seu trabalho. Como o foco deste trabalho é a apli-
cação da espectroscopia Raman em estruturas cristalinas, uma breve discussão a respeito
de vibrações de redes é feita a seguir, para então de fato discutir os fundamentos desta
técnica.

Em uma rede cristalina, os átomos estão espacialmente distribuídos geometrica-
mente em suas posições de equilíbrio. Quando sofrem pequenos deslocamentos, as forças
que atuam nestes átomos tendem a conduzí-los novamente a suas posições originais, oca-
sionado as vibrações na rede. Partindo de uma aproximação harmônica e fazendo uma
analogia com a Lei de Hooke, a força Fn sobre um plano atômico n pode ser escrita como
[136]:

Fn = M
d2un

dt2 =
∑

p

Cp(un+p − un); (2.12)

sendo esta proporcional ao deslocamento relativo entre a posição inicial un e final un+p.
A constante C representa a força entre planos separados por uma distância p e formados
por átomos de massa M . A solução dessa equação pode ser escrita como un = Aei(qxn−ωt),
na qual xn = na é a posição de equilíbrio do n-ésimo átomo, estando cada um separado
por uma distância a do seu vizinho. Esta solução descreve uma onda se propagando na
rede cristalina, com amplitude A e átomos oscilando na frequência ω com vetor de onda
q. Resolvendo a Eq. 2.12 para esta solução, obtem-se que

ω =
√

4C

M

∣∣∣∣sen
qa

2

∣∣∣∣ , (2.13)

conhecida como relação de dispersão, a qual relaciona as frequências de vibração com
o vetor de onda. Para este caso, considerou-se uma rede cristalina formada por células
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unitárias contendo apenas um átomo. Se estendermos a discussão para uma célula unitária
diatômica, um procedimento similar deve ser performado. Entretanto, é necessário uma
solução para cada átomo distinto, resultando num conjunto de duas equações acopladas.
A solução para este sistema é dado por:

ω2 = C
( 1

M1
+ 1

M2

)
± C

√( 1
M1

+ 1
M2

)2
− 4sen2qa

M1M2
; (2.14)

sendo M1 e M2 as massas dos átomos. Apesar de similares, as Eq. 2.13 e Eq. 2.14
possuem implicações completamente distintas [136].

Para exemplificar, a Fig. 22 a mostra a relação de dispersão para ambos os casos.
Na Figura 22a para o caso da célula monoatômica, observa-se uma frequência máxima de

(a) (b)

Figura 22 – Relações de dispersão da frequência em função do vetor de onda na primeira
zona de Brillouin para (a) o caso da célula monoatômica da Eq. 2.13 e para
(b) a célula diatômica da Eq. 2.14.

√
4C
M

que é simétrica em relação ao sinal do vetor de onda. Isso significa que a frequência
de vibração não depende do sentido de propagação da onda. Para a célula diatômica na
Fig. 22b, temos duas soluções a depender do sinal da equação. A solução negativa é
muito semelhante ao caso monoatômico, no qual ω = 0 para q = 0. Entretanto, a solução
positiva não apresenta valores nulos de frequência em q = 0 e também não oscila muito
em função do vetor de onda. A primeira é conhecida como ramo acústico, pois aumenta
de maneira linear com q (apenas com uma saturação na borda da zona de Brillouin),
tendo um comportamento de ondas elásticas ou sonoras. A segunda é chamada de ramo
óptico, visto que suas frequências podem ser visualizadas na região do infravermelho e do
visível. Além disso, a análise das equações implicam que neste ramo os átomos oscilam
com um centro de massa estático, de modo que ambos estão fora de fase [137].

Em uma generalização para células unitárias com N átomos, equações similares
devem ser escritas para cada átomo, resultando em N equações acopladas que devem ser
resolvidas simultaneamente, levando em conta a geometria específica de cada material.
Neste caso, em uma rede tridimensional cada ramo se divide em um longitudinal (LA) e
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dois transversais (TA1 e TA2), relativos a sua polarização em relação ao vetor de onda q.
Portanto, existem 3N curvas de dispersão, sendo 3 acústicas e 3N − 3 ópticas. Curvas
de dispersão de fônons para a liga de Ni2MnGa apresentadas na Fig. 23a, indicam a
presença de um conjunto de ramos acústico e três conjuntos ramos ópticos, triplamente
degenerados em Γ tornando-se misturados com o aumento do vetor de onda. O fato dos

(a) (b)

Figura 23 – (a) Curvas de dispersão de fônons considerando o vetor de onda na direção
[110]. A comparação com a respectiva Densidade de Estados Vibracionais,
permite identificar qual átomo domina cada espaço de frequências. (b) Estru-
tura cristalina L21 da liga de Ni2MnGa, com flechas azuis indicando a direção
de vibração dos átomos de Ni, que formam o modo óptico T2g. Os gráficos e
imagens dessa Figura foram reproduzidos da Ref. [2].

valores de frequência do modo TA2 se tornarem imaginários para certos vetores de onda
está relacionado com uma instabilidade da liga, que leva às transformações de fase, como
já discutido na Sec. 1.1 sobre as fases estruturais. A comparação com a densidade de
estados vibracionais mostra que o modo óptico de menor energia (T2g) é devido a vibrações
isoladas dos átomos de Ni, o modo seguinte é principalmente composto por vibrações dos
átomos de Ga, com pequena contribuição do Mn, e o modo de maior energia relaciona-
se na maior parte com os átomos de Mn, com participação parcial do Ga e Ni. Na
Figura 23b está ilustrado modo óptico T2g, retratado pelos planos (111) deslocando-se
um em direção ao outro, ao longo da direção [1-10]. Caracteriza-se como o único Raman
ativo, visto que apenas este é simétrico ao seu centro de inversão. Contudo, o modo
TA2 é associado ao deslocamento dos planos (110), também ao longo da direção [1-10].
Portanto, estes modos de mesma simetria são destrutivos e devem se repelir, sendo que é
o específico aninhamento da superfície de Fermi que determina em qual vetor de onda o
modo acústico é mais sensível à influência do modo óptico.
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Retomando a discussão do efeito Raman, classicamente este pode ser descrito pela
indução de um momento de dipolo �P em um material, por um campo elétrico �E de uma
radiação incidente com energia hω0 [138]. A relação entre �P e �E é dada por

�P = α �E, (2.15)

sendo α a polarizabilidade elétrica do material, que mede o quão susceptível é a nuvem
eletrônica em relação a deformações. Esta polarizabilidade é uma função do deslocamento
�u em torno da sua posição de equilíbrio ao longo do eixo de vibração, de um modo normal
de vibração com energia hω. Isso se dá pelo fato que as vibrações modificam a nuvem
eletrônica, consequentemente mudando a polarizabilidade. Expandindo α em função de
�u em série de Taylor e tomando �E = �E0cos(ω0t) e �u(�r, t) = �u0cos(ωt), obtém-se a partir
da Eq. 2.15:

�P = α0 �E0cos(ω0t) + 1
2

(
∂α

∂u

)
0

�u0 �E0 [cos(ω0 − ω)t + cos(ω0 + ω)t] . (2.16)

O primeiro termo da equação refere-se ao espalhamento Rayleigh, no qual o momento
de dipolo oscila com a mesma frequência ω0 da luz incidente. Já os dois últimos termos
descrevem o fenômeno Raman de espalhamento inelástico, no qual o momento de dipolo
oscila numa energia menor (ω0 −ω) ou maior (ω0 +ω) do que a luz incidente, denominados
Stokes e anti-Stokes, respectivamente. Além disso, nota-se na Eq. 2.16 que a condição
para o espalhamento Raman é de que ∂α

∂u
	= 0, ou seja, deve haver uma variação de

polarizabilidade na direção ao longo do modo de vibração.

Apesar do fenômeno ser bem descrito a partir da teoria eletromagnética clássica,
a informação da radiação espalhada após a interação com um estado vibracional é con-
venientemente descrita baseada na teoria quântica [139]. A Figura 24 esquematiza três
possíveis processos de espalhamento da luz, após interagir com uma nuvem eletrônica.
O fóton incidente pode induzir a polarização desta nuvem, a qual é promovida para um
estado virtual de energia, muito instável e curto tempo de vida, e um rápido relaxamento
pode ocorrer de duas maneiras: i) pela emissão de um fóton com a mesma energia do que
o da luz incidente (espalhamento Rayleigh); ii) a nuvem eletrônica decai para um estado
n de maior energia do que a do estado fundamental m (espalhamento Raman Stokes).
No espalhamento Rayleigh, a nuvem eletrônica retorna ao seu estado fundamental de vi-
bração. Entretanto, existe uma pequena chance deste fóton da luz incidente induzir um
movimento atômico, através da transferência de energia para o átomo. Neste caso, a pro-
moção da nuvem eletrônica no seu estado fundamental de vibração m para um estado de
maior energia n ocorre pela absorção de energia, caracterizando o espalhamento Stokes.
Existe ainda uma terceira possibilidade, na qual a nuvem eletrônica já se encontra em
um estado n de maior energia devido à vibrações térmicas e então relaxa para o estado
fundamental m, após ser excitada para um estado virtual, conhecido como espalhamento
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Figura 24 – Diagrama dos processos de espalhamento Rayleigh e Raman. Os níveis de
vibração mais baixo e excitado do estado fundamental estão representados
por m e n, respectivamente. O estado virtual não é um estado real e sua
energia é determinada pela energia do fóton incidente.

anti-Stokes. Estes dois últimos casos, Stokes e anti-Stokes, correspondem ao espalhamento
Raman, cuja probabilidade de ocorrer é de apenas 1 em 106 −108 fótons incidentes. Ainda
assim é uma técnica muito eficaz e poderosa para caracterização de materiais.

Um fenômeno passível de ocorrência é a detecção de frequências de ordem superior,
relacionadas à harmônicos ou combinações de modos de vibração. Para descrição destes,
é necessário considerar termos de segunda ordem obtidos em uma expansão da parte ele-
trônica da função de onda, quando utilizada a teoria da perturbação. Esta função de onda
compõe o momento de transição entre os estados m e n da Fig. 24, que por sua vez é con-
siderado dentro do tensor polarizabilidade elétrica α da Eq. 2.15, este último carregando
a informação sobre todos os estados eletrônicos e seus respectivos estados de vibração
[140]. Nesta expansão, surgem elementos de matriz do Hamiltoniano cuja não nulidade é
condicionada ao valor do número quantico de vibração i. Para i = 0 a polarizabilidade
se reduz a mesma equação obtida na expansão em primeira ordem, correspondendo as
frequências convencionais. No entanto, termos correspondentes a ordens maiores passam
a contribuir para polarizabilidade com i > 0. Especificamente, estados de vibração com
i = 1 podem se combinar e i = 2 descreve termos relacionados com harmônicos [140].
Todos estes estados de vibração i são pertencentes ao mesmo estado eletrônico. Na prá-
tica, a combinação ocorre pela soma das frequências de cada modo envolvido enquanto
que os harmônicos são frequêcias cujo módulo é um múltiplo inteiro de uma frequência
de primeira ordem [141]. Essas frequências de ordem superior já foram observadas em
outras ligas ternárias [142] e estão geralmente associados a características específicas das
amostras, como mudanças de estequiometria e gradientes de tensão [143]. Ademais, es-
tas desordens geram uma quebra de simetria estrutural, cujo centro de inversão pode
ser deslocado e resultar na relaxação das regras de seleção Raman, consequentemente na
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observação de modos ativos do espectro infravermelho no visível, fato já observado em
outras ligas Heusler [144, 145].

����� �����	
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Um espectrômetro Raman Confocal (Horiba, XploRATM plus) pertencente ao La-
boratório Nacional de Nanotecnologia foi utilizado para obtenção dos espectros Raman
utilizando diferentes comprimentos de onda em temperatura ambiente. É equipado com
três lasers de comprimento de onda 473, 532 e 638 nm, com respectivas potências nomi-
nais de 25, 12 e 10 mW. O ajuste da potência durante a medida é realizado por filtros
de luz de 0,1, 1, 10, 25, 50 e 100 %, num feixe com secção tranversal com cerca de 1 μm
de diâmetro. Uma grade de difração contendo 1800 linhas por milímetro foi utilizada,
propiciando uma resolução espectral de 1,19 cm−1.

As medidas em função da temperatura foram realizadas em um espectrômetro
Renishaw inVia microRaman pertencente ao Núcleo de Pesquisa em Astrobiologia - NAP/
Astrobio, localizado no Laboratório de Quimiosfera do Instituto de Química da USP. Este
é equipado com um conjunto de três lasers, com comprimentos de onda iguais à 473, 532 e
633 nm e potências nominais de 25, 12 e 50 mW, respectivamente. Filtros de luz de 0,001,
0,01, 0,1 ,1, 1, 5, 10, 25, 50 e 100 % permitem ajustar a potência de operação do laser que
possui um feixe colimado na amostra com cerca de 1 μm de diâmetro. Este equipamento
também possui um estágio de controle de temperatura (THMS600 system) que permite
a obtenção de espectros em um espaço de temperaturas entre -196 °C e 600 °C, sendo o
resfriamento realizado pela injeção de nitrogênio líquido enquanto que o aquecimento é
controlado por resistências elétricas.

����� �������
�����

Inicialmente, é realizada uma série de medidas nos filmes sobre os substratos,
utilizando-se do laser 532 nm com filtro de 10 %, que resulta em uma potência nominal
de medida de 1,2 mW. O objetivo dessa série é obter uma perspectiva inicial em torno
dos modos Raman ativos, visto a lacuna que existe na literatura no que se refere à esta
espectroscopia para a liga de Ni2MnGa. Além disso, este conjunto de medidas permite
avaliar o efeito das diferentes condições de preparação das amostras na evolução dos
modos ativos, para o posterior direcionamento do estudo para os filmes que possuem
os espectros melhor definidos. O desafio de encontrar as melhores condições de medida
envolve a combinação dos parâmetros como potência e tempo de exposição que, ao mesmo
tempo que permitam visualizar os modos ativos, não superaqueçam localmente o filme e
promovam modos ativos de amostras modificadas por parâmetros térmicos. Após uma
sistemática sequência de medidas ajustando potências e tempos de exposição, observou-se
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que 20 espectros acumulados durante 20 segundos cada, além da potência já mencionada,
foram as melhores condições dentro deste contexto.

Para uma análise mais detalhada, a amostra mais ordenada de cada substrato,
juntamente com a membrana, foram submetidas a uma sequência de medidas comple-
mentares com os três lasers restantes (473, 633 e 638 nm), ajustando os filtros de modo
que a potência de cada medida seja 2,5 mW em todos os casos. Isto permite uma compara-
ção entre amostras, em função do efeito de diferentes comprimentos de onda no promoção
dos modos Raman ativos.

Finalmente, espectros em função da temperatura foram coletados para estas três
amostras, a fim de acompanhar a evolução dos modos de vibração. Um espaço de tempe-
ratura entre -150 °C e 190 °C foi varrido, coletando espectros a cada 15 °C. As medidas nos
filmes sobre os substratos foram realizadas com o laser 532 nm, enquanto que para a mem-
brana, o laser 633 nm foi utilizado. Tanto o número (15) de aquisições quanto o tempo
(15 segundos) de cada uma foi reduzido, para que a quantidade máxima de nitrogênio
líquido dentro do reservatório fosse suficiente para toda a série de temperaturas.
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Neste capítulo, descreveu-se os principais conceitos e procedimentos envolvidos em
cada uma das técnicas de preparação e caracterização dos filmes finos de Ni2MnGa. A
partir do próximo capítulo, inicia-se a discussão dos resultados, com os filmes sobre o
substrato cristalino de GaAs.
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Uma análise global da estrutura cristalina destes filmes já foi apresentada em um
trabalho anterior [9], a partir de medidas de DRX em alta resolução. Observou-se di-
fratogramas de amostras com caráter predominantemente policristalino, mas com uma
reflexão de Bragg indicando o empilhamento preferencial de planos (011) característicos
de uma estrutura L21. Este ordenamento estrutural com texturização cristalina preferen-
cial acentua-se em função da temperatura de recozimento das amostras. Entretanto, a
diminuição em intensidade da reflexão principal A(220) nas medidas com geometria de
Bragg-Brentano em varreduras θ − 2θ, levaram a acreditar que um grau de textura foi
promovida pelas temperaturas de crescimento e induzidas pelos espaçamentos dos pla-
nos (1̄10) e (11̄0) do substrato de GaAs cristalino. A variação na distância interplanar
observada para os planos da reflexão A(220) apontaram para a presença de uma tensão
residual de relaxação do tipo compressiva nesses filmes. A origem da tensão residual foi,
em parte, identificada com natureza térmica decorrente da diferença entre os coeficientes
de expansão térmica da liga e do substrato e, em parte, devido a presença de fração de fase
martensítica retida em meio a fase austenítica dos filmes finos [10]. Complementarmente,
essas medidas foram utilizadas para uma determinação relativa da desordem química,
onde observou-se a presença do plano cristalino A(200) e o quase desaparecimento do
plano A(210) para a amostra S4, ambos indicativos que essa amostra apresenta uma es-
trutra B21 melhor ordenada quimicamente [146] [10]. Cabe destacar que estas amostras
indicam a presença de desordem química pela ausência ou fraca intensidade das reflexões
de Bragg (111) que são altamente sensíveis as desordens químicas tipo anti-sítio.

Neste capítulo são discutidos, além dos resultados de medidas complementares de
DRX, resultados das análises da ordem local via medidas de XAS, nestes filmes finos com
textura cristalina. Figuras de pólo, construídas seguindo os procedimentos descritos na
Sec. 2.2, permitiram a determinação da orientação preferencial a partir do plano de refle-
xão característico A(220). Apesar de oferecer uma boa estimativa, o modelo aplicado na
determinação prévia da tensão residual [9] é construído baseando-se num material elasti-
camente isotrópico, pré-requisito no qual amostras desordenadas estruturalmente ou com
orientação cristalina preferencial podem não satisfazer completamente. Portanto, uma
correção baseando-se numa tensão residual ponderada por diferentes planos de reflexão
é apresentada. Apesar dos indicativos de ordenamento estrutural de longo alcance na
fase L21, uma análise mais detalhada da ordem química e da ordem estrutural de curto
1 Sub-estrutura referente aos átomos da posição X numa liga L21 de composição X2YZ.
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alcance, através das medidas de EXAFS, torna-se relevante em vista de uma otimização
da qualidade químico-estrutural. Como discutido na Sec. 2.3, a utilização de um feixe
de luz preferencialmente polarizado linearmente no plano, para excitação de um átomo
absorvedor, resulta na emissão de um fotoelétron que tem a tendência de acompanhar o
campo elétrico da luz incidente e interage preferencialmente com determinados átomos,
dependendo da sua posição cristalina. Deste modo, medidas de absorção de raios X são
apresentadas, visando a determinação da ordem local em torno do átomo absorvedor de
Mn.
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Figuras de pólo construídas a partir da sondagem da família de planos cristalográ-
ficos {110} são exibidas na Fig. 25. Esta família de planos foi escolhida por ser a principal

Figura 25 – Figuras de pólo da família de planos {110}. As reflexões correspondentes
aos filmes finos e ao substrato, são indicadas pelos pentágonos verdes e pelas
estrelas rosas, respectivamente. Uma total varredura do ângulo φ é realizada
em valores específicos de ψ, que variam entre 0 e 40°, com passo de 1° . O
valor de 2θ é escolhido de forma a maximizar a intensidade da reflexão (110)
em cada amostra. Cada ponto P (r, θ) do gráfico polar é correspondente a
intensidade da reflexão da família de planos A{110} I(ψ, φ).

reflexão de Bragg desta liga e, devido a textura esperada, é simétrica em torno de φ, per-
mitindo a obtenção de um padrão triplo e simétrico nas figuras. Obtendo-se a orientação
relativa desses planos, é possível determinar qual ou quais as orientações preferenciais e o
modo como esses planos cristalinos encontram-se dispostos no interior dos filmes finos. A
amostra S1 apresenta um diagrama de pólo com um fundo bastante difuso, indicando o
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caráter policristalino desse filme, assim como a baixa densidade dessa família de planos,
tendo em conta o baixo valor na escala de intensidade. Apenas as reflexões de Bragg da
família de planos {110} do substrato de GaAs, espaçados angularmente de 120°, podem
ser nitidamente observadas na borda da figura de pólo. O tratamento térmico aplicado na
amostra S2 promove um ordenamento estrutural, permitindo a identificação da família de
planos {110} da liga Ni2MnGa, separados entre si por uma distância angular de φ = 120°
e deslocados em ψ ≈ 37° em relação as contribuições da família de planos {111} do GaAs.
A existência de outra família de planos {110} da liga Ni2MnGa coincidente a família de
planos {110} do GaAs não pode ser descartada.

O mesmo padrão foi obtido nas amostras S3 e S4. Porém, a nitidez dos pon-
tos de difração e uniformização do fundo das figuras claramente mudam, indicando uma
melhora significativa na cristalinidade das estruturas, devido a estabilização da fase aus-
tenita com o desenvolvimento de uma orientação preferencial dos planos (110), em função
do aumento da temperatura de produção das amostras. Devido às similaridades entre
os espaçamentos interplanares (110) do substrato de GaAs(111) e da liga de Ni2MnGa
na geometria L21, não é surpreendente que maiores temperaturas de produção possam
induzir um crescimento ordenado (do tipo epitaxial) do filme sobre a superfície (111) do
GaAs, que tende a ter uma terminação rica em arsênio em alta temperatura do tipo (1x1)
[147]. A Figura 26 ilustra essa situação, no qual os planos cristalográficos da família
{111} de ambos (filme e substrato) tendem a manter-se paralelos entre si, ou seja, pre-
ferencialmente alinhados paralelamente à superfície dos substratos de GaAs. Com isso,

Figura 26 – Esquerda: Átomos de As em verde representando a terminação da superfície
(111) do substrato de GaAs(111) e átomos de Ni da liga de Ni2MnGa per-
tencentes ao plano (111). Direita: as direções cristalográficas destes planos
podem estar paralelas ou deslocadas por 60° na direção de φ.
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os planos de reflexão da família {110} do filme formam um ângulo aproximado de 37°
em relação à superfície (111) do substrato. Isto indica a formação de filmes finos de ca-
ráter mosaico, com domínios cristalinos que mantém um relacionamento cristalográfico
definido entre as orientações cristalográficas <110> do filme e do substrato. A Figura 26
também exemplifica duas possiblidades nas quais essa epitaxia pode ocorrer: a direção
cristalográfica [11̄0] do filme e do substrato são paralelas e/ou a direção [11̄0] do filme
é paralela à direção [101̄] do substrato. Na primeira, a família de planos cristalográficos
{110} de ambos estão angularmente espaçados por 60° em torno de φ e é possível separar
as contribuições individuais. Na segunda, as famílias de planos {110} estão na mesma
posição angular e não é possível desmembrar as contribuições. Medidas complementares
são necessárias para melhor identificar essas reflexões de Bragg e a existência de outra
família de planos cristalográficos da liga coincidente com a mesma família do substrato
de GaAs na Fig. 25 não pode ser descartada.

Na Figura 27 são apresentradas duas varreduas θ−2θ em ângulos ψ e φ otimizados,
que permitem melhor compreender a orientação preferencial dos planos na amostra S4 de
melhor ordenamento. A Figura 27a mostra o difratograma com a orientação da amostra
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Figura 27 – Difratogramas de raios X em varredura θ −2θ na (a) maximização de um dos
planos da família {110} em φ = 31, 06° e ψ = 36, 85°, e (b) na maximização
da reflexão de planos (111) do substrato de GaAs.

otimizada para detecção de um dos planos da família {110}. Nota-se a presença isolada
dessa reflexão, corroborando o alto grau de textura cristalina sugerida na figura de pólo.
O fato da família de planos {110} ter sido encontrada formando um ângulo aproximado
de 37° em relação ao plano da amostra, indica que os planos (111) do substrato e do
filme encontram-se aproximadamente paralelos. Desta forma, na Fig. 27b, a obtenção
da reflexão de Bragg (111) do filme fino, na otimização da orientação para a reflexão dos
planos (111) do substrato, também confirma tanto a orientação sugerida como algum grau
de ordem química dessa estrutura, visto que essa reflexão é de difícil detecção nas ligas
de Ni2MnGa.
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Por fim, a orientação cristalina do filme fino em relação ao substrato, investigada
em varreduras no ângulo φ para a amostra S4, é mostrada na Fig. 28. Nela é possível

Figura 28 – Quadro ilustrativo contendo o difratograma de raios X com ψ = 37° à es-
querda e uma esquematização para identificação das famílias de planos {110}
de ambos filme e substrato, à direita.

visualizar como os planos cristalográficos (110) do filme estão acomodados em relação aos
mesmos planos do substrato. Claramente, os triedos formados pelas famílias de planos
{110} do filme e substrato estão deslocados entre si por um ângulo φ = 60°. A constatação
dessas orientações relativas entre filme e substrato indica que as estruturas semelhantes
e os parâmetros de rede similares favorecem a condição de um crescimento tipo epitaxial.

A caracterização estrutural desses filmes finos através de medidas de DRX em
diferentes geometrias e varreduras, é essencial para o melhor entendimento da orientação
cristalina. Tanto a confirmação da obtenção de uma estrutura predominante L21 como
a demonstração da orientação preferencial relativa ao substrato são fundamentais para a
modelagem dos resultados obtidos nas medidas de XAS, que serão discutidas na Sec. 3.3
.
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Uma estimativa da componente no plano da tensão residual foi obtida através
do monitoramento do espaçamento interplanar da reflexão (220) em função da variação
do ângulo ψ. Estes resultados, apresentados em um trabalho anterior [9], apontam para
predominância de uma tensão residual do tipo compressiva, induzida principalmente pelos
diferentes coeficientes de expansão térmica entre substrato e filme fino. Isto é condizente
com a maior magnitude de tensão detectada na amostra S4, visto que esta foi a amostra
submetida à maior temperatura de recozimento. A formação de uma fase martensítica
retida, observada em medidas de DRX em incidência rasante [10], também contribui
para o aumento das tensões internas. Apesar de oferecer uma boa estimativa, o modelo
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aplicado na determinação da tensão residual destes filmes é construído baseando-se num
material elasticamente isotrópico [120]. Assim, a presença de uma textura cristalina na
amostra S4 pode dificultar a determinação do espaçamento dψ em algumas direções, visto
que as intensidades das reflexões de Bragg podem diminuir acentuadamente ou até mesmo
desaparecerem.

Visando diminuir o efeito da textura na obtenção de uma estimativa da tensão
residual, uma correção é feita levando em conta uma média ponderada da distribuição
dψ para diferentes planos cristalográficos [120]. Deste modo é possível determinar a ten-
são residual em diferentes direções cristalográficas, possibilitando inclusive a diminuição
do efeito da anisotropia elástica presente nessa amostra. Após a transformação de espa-
çamento interplanar para parâmetro de rede, através da relação a = d

√
h2 + k2 + l2, a

média ponderada sobre os planos escolhidos é feita através da relação [120]:

aψ =
∑

h mhah(ψ)∑
h mh

, (3.1)

sendo mh a multiplicidade da reflexão de Bragg. A Figura 29 apresenta a distribuição aψ

obtida através da Eq. 3.1, cuja média ponderada dos parâmetros de rede não apresenta
mais uma mistura de regiões comprimidas e tensionadas, como havia sido anteriormente
observado na distribuição dψ [10]. Entretanto, são notórios desvios em relação ao ajuste li-

Figura 29 – Distribuição aψ para a amostra S4, determinadas a partir dos planos (220),
(400) e (422). As multiplicidades mh para estes planos são 12, 6 e 12, respec-
tivamente.

near, apontando para presença de gradientes de tensão para a amostra S4, mesmo quando
avaliada em diferentes direções cristalográficas. Na sequência, são apresentadas as me-
didas de absorção de raios X cujos resultados revelam, além de outras características,
uma deformação local da célula unitária do mesmo tipo do que a obtida nesta Seção, por
métodos de difração de raios X.
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A Figura 30 mostra o coeficiente de absorção μ(E) dependente da energia incidente,
para o conjunto de amostras analisadas. É nítida a diferença entre o espectro do filme
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Figura 30 – Coeficiente de absorção de raios X μ(E), medido na borda K do átomo de Mn,
em temperatura ambiente. A radiação incidente é polarizada linearmente e
varia entre 6,4 KeV e 7,4 KeV. Inset: regiões XANES e EXAFS.

S1, produzido sem tratamento térmico, e os demais depositados à 300 °C. Enquanto
as amostras submetidas a tratamento térmico apresentam visíveis oscilações na região
EXAFS, assim como amplitudes definidas na região XANES, a amostra S1 exibe a menor
intensidade na borda de absorção, assim como pequenas oscilações na localidade pós
borda. A menor intensidade na região XANES também é indicativo de pior ordenamento
estrutural, uma vez que a região de energias próximas a borda de absorção é mais sensível
as distâncias interatômicas e ângulos de ligação, do que a região de maiores energias [107].
Esses indicativos apontam que a produção deste filme fino a temperatura ambiente não
proporcionou energia suficiente para formação da estrutura cristalina esperada, sendo a
interação do sinal entre os átomos absorvedor e espalhador fracamente visualizadas em
forma de oscilações no sinal EXAFS. Já o tratamento térmico imposto nos demais filmes
promoveu um ordenamento em curto alcance na vizinhança do átomo absorvedor de Mn,
que pode ser visualizado nas oscilações na região pós borda. Entretanto, nota-se que
tanto a intensidade próximo a borda de absorção quanto as amplitudes das oscilações em
maiores energias da amostra S4, produzida com a maior temperatura de recozimento, são
menores em relação às das amostras S2 e S3. Como será discutido na sequência, isso
não necessariamente significa que a amostra S4 é menos ordenada do que as demais (fato
que não concordaria com as conclusões prévias obtidas nas medidas de DRX), mas sim
é observado o efeito de diminuição de sinal devido ao decréscimo de átomos efetivos nas
esferas de coordenação, em função do aumento do ordenamento estrutural e do grau de
textura deste filme. A combinação da luz linearmente polarizada utilizada nessas medidas,
com o arranjamento espacial dos primeiros vizinhos, faz com que haja um decréscimo
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na quantidade de átomos espalhadores em cada esfera, acarretando diretamente numa
atenuação do sinal.

Para melhor compreensão sobre a vizinhança do átomo absorvedor de Mn, a trans-
formada de Fourier é aplicada na componente χ(k) do espectro de absorção μ(E) da Fig.
30. O resultado é mostrado na Fig. 31, no qual é possível identificar as principais contri-
buições, advindas da primeira e da segunda esfera de coordenação, em torno de 2,2 Å e 2,8
Å, respectivamente. Desprezando-se as contribuições exclusivas da borda de absorção, é

Figura 31 – Magnitude da transformada de Fourier no espaço de coordenadas R, para o
sinal EXAFS do coeficiente de absorção μ(E). Inset: distribuição atômica
das duas primeiras esferas de coordenação em torno do átomo absorvedor de
Mn, para uma estrutura L21 com parâmetro de rede a = 5, 82Å.

possível analisar exclusivamente a região de energias referentes a interação entre o átomo
absorvedor e seus vizinhos, bem como obter importantes parâmetros para o entendimento
dos perfis estrutural e químico. As pequenas oscilações na região EXAFS na Fig. 30
para a amostra S1 se refletem na Fig. 31 como a não observação da presença da segunda
esfera de coordenação, em torno de 2,8 Å. Isto significa que existe uma ordem de muito
curto alcance, visto que o fotoelétron emitido pelo átomo de Mn não consegue interagir
com a segunda esfera de coordenação, que deveria ser composta por 6 Ga. Em relação
às demais amostras, nitidamente é possível identificar as duas primeiras esferas de coor-
denação, indicando um melhoramento na ordem estrutural destes filmes crescidos a 300
°C e, subsequentemente recozidos em diferentes temperaturas, comparativamente com o
filme S1 simplesmente crescido à temperatura ambiente. Contudo, assim como observado
no coeficiente de absorção da Fig. 30, é notado que o aumento nas temperaturas de reco-
zimento de cada filme fino é acompanhado da diminuição na intensidade do sinal χ(R).
Essa atenuação não ocorre na mesma proporção para ambas esferas. A primeira esfera
de coordenação, além de mais próxima do átomo absorvedor, possui um maior número de
coordenação. Portanto, de acordo com a Eq. 2.8 e com a Fig. 19, a maior intensidade
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seria esperada para esta esfera. Isso não é observado na Fig. 31, dando indícios de que os
átomos da segunda esfera podem estar contribuindo mais para o coeficiente de absorção
do que os átomos da primeira esfera de coordenação.

Após a busca sistemática de reprodução das medidas experimentais, o efeito da
luz linearmente polarizada interagindo com uma estrutura cristalina preferencialmente
ordenada foi considerado nas análises dos espectros EXAFS. Um número efetivo (Neff )
de átomos espalhadores é definido, tendo em vista que o fotoelétron emitido pelo átomo
absorvedor é influenciado pela polarização do feixe incidente, interagindo com átomos
preferenciais dentro de uma mesma esfera de coordenação. Ademais, a fração relativa
de radiação que cada átomo espalhador recebe do átomo absorvedor depende da posição
angular relativa do caminho entre os átomos absorvedor e espalhador em relação a direção
do eixo principal de irradiação do fotoelétron. Assim, a irradiação é tratada considerando
o modelo de radiação de um dipolo elétrico.

Embasados na orientação cristalina apresentada na Sec. 3.1, a Fig. 32a mostra a
orientação relativa dos planos cristalográficos, que contém os átomos das duas primeiras
esferas de coordenação, em relação ao eixo central do lóbulo de radiação emitido pelo
átomo absorvedor. Quanto mais próximo angularmente do eixo principal do lóbulo, maior

(a) (b)

Figura 32 – (a) Planos cristalográficos contendo os átomos referentes as duas primeiras
esferas de coordenação e o eixo de principal irradiação do fotoelétron, na
aproximação de emissão dipolar. β é o ângulo entre o eixo principal do
lóbulo e o plano cristalino relativo a cada átomo. (b) Simulação do módulo
da transformada de Fourier para as duas primeiras esferas de coordenação,
considerando-se o valor de Neff da Tab. 2.

é a fração de radiação recebida do átomo absorvedor pelos átomos espalhadores, visto
que a intensidade do lóbulo é proporcional a cos2β. Assim conclui-se que os átomos
presentes no plano (020) são aqueles que recebem a maior fração da radiação emitida
pelo átomo absorvedor, enquanto os átomos localizados no plano (202) praticamente não
interagem com os fotoelétrons, visto que formam um ângulo aproximadamente reto com
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o eixo principal do lóbulo de radiação dipolar. A Tabela 2 apresenta os principais dados
decorrentes do efeito causado pela interação da luz linearmente polarizada sobre uma
estrutura preferencialmente orientada. Destaca-se a mudança do número de coordenação

Tabela 2 – Aplicação da aproximação dipolar para as duas primeiras esferas de coorde-
nação em torno do átomo absorvedor de Mn. Cada plano cristalino é repre-
sentado pelo número de coordenação real Nreal, pelo ângulo β relativo ao eixo
de emissão principal do lóbulo de radiação dipolar elétrica e o consequente
número de coordenação efetivo Neff = Nreal x cos2β.

Plano
Nreal

Ângulo relativo ao
cos2β Neffcristalino eixo do dipolo (β°)

1ª Esfera

(202) 4 80,26 0,029 0,11
(121) 2 25,53 0,814 1,63

(-12-1) 2 45 0,500 1,00
Total 8 - - 2,74

2ª Esfera
(202) 2 80,26 0,029 0,06
(020) 4 9,73 0,971 3,89
Total 6 - - 3,94

efetivo em cada esfera, onde constata-se na última coluna da Tab. 2, que o valor total
de Neff para a segunda esfera de coordenação é maior em comparação a primeira esfera,
exatamente o oposto do Nreal mostrado na terceira coluna da Tab. 2. A implicação
da inserção dessa correção dipolar para efeitos de parametrização das medidas pode ser
visualizada na Fig. 32b. Nota-se que a consideração do número de coordenação efetivo
para as duas primeiras esferas de coordenação, reflete na inversão de intensidades no
módulo da transformada de Fourier referente a cada esfera, assim como foi observado
nas medidas da Fig. 31. Portanto, essa correção prévia no número de coordenação, é
fundamental para obtenção de um ajuste satisfatório nessas medidas.

A inclusão de Neff no procedimento de ajuste foi feita multiplicando-se o fator
de redução de amplitude S2

0 pela razão Neff

Nreal
, permitindo re-escrever a componente de

amplitude da Eq. 2.8 da seguinte maneira:

A(k) = S2
0

[
NeffF1(k)

kr2
1

e
2r1

λ e−2k2σ2
1 + NeffF2(k)

kr2
2

e
2r2

λ e−2k2σ2
2

]
; (3.2)

na qual foi feita a expansão considerando-se as duas primeiras esferas de coordenação.
Nota-se que a única modificação ocorre no número de coordenação, que agora é determi-
nado pelo número efetivo de átomos Neff e não mais pelo número real de coordenação
Nreal. Na Figura 33 são mostrados os melhores ajustes obtidos através da inserção da Eq.
3.2 no programa Artemis. Na Tabela 3 estão os parâmetros resultantes desses ajustes,
para as medidas da Fig. 31. Para a primeira e a segunda esferas de coordenação, indica-
das por 2,74 x Ni e 3,94 x Ga, respectivamente, são apresentados os valores da variação
na distância inter-atômica ΔR e o termo de desordem σ2. Com exceção da amostra S1,
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(a) (b)

(c) (d)

Figura 33 – Resultados do melhor ajuste de χ(R) obtido (curva vermelha) para as medidas
experimentais da Fig. 31 (curva azul). A linha verde é a função matemática
que delimita a área de ajuste, com R entre 1,9 Å e 3 Å para dR = 0, 6.

percebe-se nos valores de ΔR que: i) os átomos de Ni estão mais longe dos átomos de Mn
do que o esperado, ii) assim como os átomos de Ga estão mais próximos dos átomos de
Mn do que o previsto para uma célula unitária sem deformações. A deformação resultante
dessa compressão entre as duas esferas de coordenação pode ser melhor entendida a partir
do esboço da distorção local da estrutura cristalina, que é mostrado na Fig. 34. Na com-
paração entre os casos sem deformação da Fig. 34a com a inserção dos deslocamentos ΔR
de cada esfera na Fig. 34b, nota-se um curvamento do plano de reflexão da família {110}.
Essa deformação caracteriza uma tensão do tipo compressiva, que é a mesma obtida pelos
métodos de DRX apresentadas na Sec. 3.2, no qual é usado o valor do módulo elástico
da liga quando em volume macroscópico. Além do mais, a variação Δd mostrada na
última coluna da Tab. 3 tem a mesma proporção da variação do espaçamento interplanar
obtido pela análise de tensão residual por DRX [9]. Isso permite inferir que a deformação
observada nesses filmes finos é devida a textura cristalina induzida pelo substrato e não
uma deformação local da célula unitária. Esta configuração resulta dos diferentes coefici-
entes de expansão térmica lineares do substrato e do filme, cuja diferença é proporcional
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Tabela 3 – Parâmetros da equação EXAFS obtidos no melhor ajuste dos dados expe-
rimentais, considerando-se o valor de Neff em cada esfera de coordenação.
Na segunda coluna são mostrados os parâmetros de rede pré-determinados
a partir de medidas de DRX [9] e utilizados como input nas simulações.
Δd(220)F T = d2−d1

d0
é definido como a diferença do espaçamento interplanar

dos planos A(220) determinados por ambas primeira (d1) e segunda (d2) esfe-
ras de coordenação, divididos pelo espaçamento interplanar determinado pelas
medidas de DRX (d0). Os números entre parênteses indicam a incerteza no
último dígito.

a0(Å) 2, 74 x Ni 3, 94 x Ga Δd(220)F TΔR (Å) σ2(Å2) ΔR (Å) σ2(Å2)
S1 5,91 -0,04(2) 0,007 (2) 0,10 (8) 0,02(1) 0,052
S2 5,85 0,08(2) 0,013(3) -0,12(2) 0,013(3) -0,075
S3 5,84 0,09(3) 0,015(3) -0,11(2) 0,015(3) -0,076
S4 5,78 0,14(1) 0,013(2) -0,06(1) 0,013(1) -0,078

(a) (b)

Figura 34 – Planos atômicos da família {110} que interceptam os átomos das primeiras
esferas de coordenação em torno do átomo absorvedor de Mn. (a) Caso sem
deformação. (b) Deformação local descrita pelos deslocamentos ΔR obtidos
nos ajustes de EXAFS e nas medidas de DRX.

a tensão induzida. Assim a família de planos {110} do filme tende a contrair-se conforme
mostrado na Fig. 34b, a fim de melhor ajustar-se a mesma família de planos {110} do
substrato. O fato da deformação média da rede, obtida pelas medidas de DRX, coincidir
com a deformação local determinada nas medidas de EXAFS, permite concluir que existe
uma uniformidade no gradiente de tensão residual desses filmes finos.

A não ser pela amostra S1, observa-se uma estabilização no parâmetro de desor-
dem σ2 em função da temperatura de recozimento das amostras. Este fato pode estar
relacionado à uma estabilização da desordem química na estrutura cristalina L21. Porém,
tanto a presença da reflexão da família de planos A{200} como do plano A(210), este úl-
timo com intensidade tênue, na medida de DRX da amostra S4 [9], são indicativos de uma
estrutura B2 bem ordenada quimicamente, em relação às demais amostras. Em ligas L21

totalmente ordenadas, há quatro redes cúbicas de face centrada (CFC) interpenetradas.
Os átomos de Ni ocupam sítios de duas CFC, enquanto os átomos de Mn e Ga ocupam os
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sítios das outras duas redes CFC. Estruturas L21 quimicamente desordenadas, adotam a
estrutura B2 com um parâmetro de rede que é metade do parâmetro de rede da estrutura
L21 e nela as sub-redes CFC possuem ocupação de sítio completamente desordenada [148]
[149].

As contribuições de desordem térmica e química se somam no parâmetro σ2, não
sendo possível separar ambos efeitos, a partir dos dados apresentados. Além disso, não é
possível descartar a contribuição da desordem estrutural, visualizada na análise de tensão
residual, nos valores de desordem σ2 [150]. Portanto, apesar do aumento no grau de
ordem química médio visualizado nas medidas de DRX, a determinação da ordem local a
partir de σ2 não pode ser exclusivamente ligada a ordem química, justamente pelos efeitos
adicionais de desordem térmica e tensão residual.

��� �����	
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Neste capítulo do trabalho, discutiu-se a caracterização de filmes finos de Ni2MnGa
com textura cristalina preferencial, induzida pelo substrato cristalino de GaAs(111) e pro-
movida pelo tratamento térmico. De acordo com as análises de DRX, os planos cristalinos
da família {110} dos filmes encontram-se orientados preferencialmente em relação à su-
perfície (111) do substrato de GaAs. Em particular, há uma família de planos {110}
do filme que intercepta a superfície (111) do substrato de GaAs, formando um ângulo
de aproximadamente 37°. Esta família de planos {110} do filme encontra-se girada em
relação a família de planos {110} do substrato, sob um ângulo φ = 60° ao redor da direção
<111> do GaAs, não sendo possível descartar também a presença da mesma família de
planos {110} do filme, coincidente com a família de planos {110} do substrato, isto é,
com φ = 0.

A determinação desta textura cristalina foi fundamental para o entendimento das
medidas EXAFS, cuja utilização um feixe de raios X linearmente polarizado influi na
excitação preferencial de átomos específicos, causando uma inversão de contribuições no
espaço de coordenadas para as duas primeiras esferas de coordenação. As análises das
medidas de DRX e de EXAFS, permitiram relacionar a ordem estrutural local com a
ordem estrutural global, obtendo valores de tensão residual de mesma ordem de grandeza
em ambas determinações. Porém, não foi possível separar a desordem química dos efeitos
de desordem térmica e tensão residual, cujas contribuições se somam nos valores de σ2.

No capítulo seguinte, resultados de medidas de absorção de raios X são discutidos,
especialmente na avaliação do grau relativo de desordem química nos filmes depositados
no substrato de vidro. Estes filmes apresentam um maior grau de policristalinidade com-
parado com os filmes discutidos neste capítulo, prevenindo a necessidade da inserção de
parâmetros que corrijam o número efetivo de átomos vizinhos que contribuem na formação
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do campo de ondas no caminho até o átomo absorvedor.
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Nos filmes texturizados apresentados no capítulo anterior, a contribuição dos áto-
mos vizinhos no coeficiente de absorção de raios X depende das suas respectivas posições
em relação ao átomo espalhador, de modo que alguns átomos podem contribuir mais do
que outros no retroespalhamento do fotoelétron. Existe um número efetivo de átomos que
são sondados, de forma que os outros átomos em posições específicas relativa ao átomo
absorvedor não participam do processo. Portanto, não seria possível estimar a desordem
química considerando todos os átomos das esferas de coordenação, visto que alguns não
contribuem para o coeficiente de absorção de raios X. Entretanto, nos filmes mais poli-
cristalinos obtidos nos substratos de vidro, a correção do número efetivo de átomos nas
esferas de coordenação não se faz necessária, permitindo uma avaliação mais completa
do grau de desordem química local. Neste capítulo são apresentados os resultados das
análises de EXAFS destes filmes finos, juntamente com a proposta de um novo modelo
para a determinação da desordem química em ligas X2YZ.

Um modelo existente reportado por Patra et al [109], faz a determinação direta
das desordens anti-sítio em uma liga L21 com estequiometria X2YZ, através das oscilações
EXAFS. Contudo, além de não fornecer detalhes suficientes que permitam a reprodutibi-
lidade do modelo, os autores definem os parâmetros de ordem da mesma maneira na qual
foi proposta por Takamura et al [146], na determinação da desordem química por DRX.
Como será discutido a seguir, o número de coordenação das esferas não é proporcional à
estequiometria da liga, no sentido que uma simples desordem anti-sítio entre dois átomos,
não resulta numa simples troca de átomos nas esferas de coordenação. Deste modo, este
modelo pode ocasionar uma não preservação de estequiometria e necessita de melhorias.

A seguir é apresentada a nova proposta para determinação das desordens anti-sítio
Y-Z, X-Z e X-Y, a qual preserva a estequiometria inicial da célula unitária, através das
medidas de EXAFS para a borda K do átomo de Mn. Discute-se inicialmente a construção
do modelo, seguido por sua aplicação computacional e discussão dos resultados. Comple-
mentarmente, no final do capítulo é tratada a inserção de parâmetros nas simulações do
espectro EXAFS, que permitem medir a proporção de fases austenita e martensita que
melhor se ajustam ao espectro medido de cada amostra.
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Conforme discutido na Sec. 2.3.1, cada átomo absorvedor de Mn é envolto por 8 Ni
e 6 Ga, correspondentes aos primeiros e segundos vizinhos, respectivamente. Baseando-se
na Fig. 18a, observa-se que cada átomo de Ga tem peso 2 para efeito de contabilização do
número de vizinhos, ou seja, os 3 átomos de Ga apresentados na célula unitária, corres-
pondem a 6 átomos de Ga na segunda esfera de coordenação do átomo absorvedor de Mn.
Isso acontece pois os átomos de Ga encontram-se centrados nas faces da estrutura e são
segundos vizinhos de 2 átomos absorvedores simultaneamente. O mesmo não é verdade
para a primeira esfera de coordenação, visto que os átomos de Ni não são compartilhados
entre células unitárias vizinhas. Essa é a principal razão e motivação para o desenvol-
vimento deste novo modelo para determinação de desordens químicas via EXAFS, uma
vez que o modelo presente na literatura [109], realiza a desordem anti-sítio da mesma
maneira que a proposta em modelos de DRX [146]. Neste caso, um exemplo pode ser a
troca simples de 1 Ni por 1 Ga, tendo como resultado a ocupação da primeira esfera de
coordenação por 7Ni+1Ga e a segunda esfera de coordenação com 1Ni+5Ga. Além da
não preservação da estequiometria X2YZ, como é discutido detalhadamente na sequência,
essa ocupação das esferas de coordenação resulta numa quebra de simetria da estrutura
L21, visto a não possível reprodução da célula unitária.

A Figura 35 exibe três possíveis distribuições atômicas passíveis de ocorrência nas
duas primeiras esferas de coordenação de uma estrutura X2YZ com simetria L21, quando
a desordem do tipo XZ é considerada. Por exemplo, observa-se para o caso 50 % ordenado
que a troca de 1 Ni por 1 Ga na célula unitária, resulta em 2 Ni na segunda esfera de
coordenação. A Tabela 4 organiza essas distribuições atômicas para os níveis de desordens
analisados, definindo-se um parâmetro de ordem OXZ como sendo 1 para o caso ordenado,
1/2 para a desordem intermediária e nulo para a total desordem. Especificamente para

Tabela 4 – Ocupação atômica para as duas primeiras esferas de coordenação em função
do parâmetro de ordem OXZ .

Grau de Ordem 1° Esfera de Coordenação 2° Esfera de Coordenação OXZ

100 % 8Ni 6Ga 1
50 % 7Ni + 1Ga 4Ga + 2Ni 1/2
0 % 6Ni + 2Ga 2Ga + 4Ni 0

OXZ = 1/2 na Tab. 4, nota-se que a retirada de 1Ni e a inserção de 1Ga na primeira
esfera de coordenação, não resulta na inserção de 1Ni e retirada de 1Ga na segunda esfera.
Deve-se lembrar que os átomos da segunda esfera de coordenação estão presentes nas faces
da estrutura, contribuindo dobrado para a esfera de coordenação. Deste modo, a forma
correta de verificar a estequiometria na Tab. 4, é multiplicando os átomos da segunda
esfera de coordenação por um fator 1

2 , obtendo-se para a desordem intermediária 7Ni
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Figura 35 – Distribuição atômica para as duas primeiras esferas de coordenação, mos-
tradas separadamente para melhor visualização, considerando-se a desordem
XZ (Ni-Ga). A troca de posição entre 1 átomo de Ni e Ga, resulta numa
estrutura 50% ordenada quimicamente. Efetuando-se mais uma troca Ni-Ga,
as posições XZ tornam-se 100% desordenadas quimicamente.

+1
22Ni = 8Ni e 1Ga + 1

24Ga = 3Ga, como um exemplo. Assim a estequiometria original
é preservada.

A Figura 36 mostra a ocupação química da primeira esfera de coordenação, levando
em conta o desordenamento XY. Nesse caso, a segunda esfera de coordenação permanece
inalterada, mantendo a ocupação do caso ordenado, com 6 Ga. A Tabela 5 exibe a
distribuição atômica para as esferas de coordenação, levando em conta a Fig. 36. O
parâmetro OXY é definido como 1 no caso ordenado, 1/2 na desordem intermediária e
nulo para a máxima desordem química.

Tabela 5 – Ocupação atômica para as duas primeiras esferas de coordenação em função
do parâmetro de ordem OXY .

Grau de Ordem 1° Esfera de Coordenação 2° Esfera de Coordenação OXY

100 % 8Ni 6Ga 1
50 % 7Ni + 1Mn 6Ga 1/2
0 % 6Ni + 2Mn 6Ga 0

O último tipo de desordem química considerada nesse trabalho é apresentada na
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Figura 36 – Distribuição atômica da primeira esfera de coordenação, considerando-se a
desordem XY (Ni-Mn). A inserção de um átomo de Mn como primeiro vizinho
torna a estrutura 50% desordenada quimicamente. Quando um átomo de Mn
possui outros dois Mn como primeiro vizinho, a estrutura passa a ser 100%
desordenada quimicamente.

Fig. 37, onde a distribuição atômica da segunda esfera de coordenação é exibida em função
da troca de átomos YZ. Neste caso, a primeira esfera de coordenação não é afetada pela
desordem química, permanecendo inalterada com 8Ni. A distribuição atômica para a

Figura 37 – Distribuição atômica da segunda esfera de coordenação, considerando-se a
desordem YZ (Mn-Ga). A inserção de um átomo de Mn como segundo vizinho
torna a estrutura 50% desordenada quimicamente. Quando um átomo de Mn
possui outros dois Mn como segundo vizinho, a estrutura passa a ser 100%
desordenada quimicamente.

desordem da Fig. 37 é apresentada na Tab. 6. Similarmente aos dois casos anteriores, o
parâmetro OY Z é definido como 1 para o caso ordenado, 1/2 para desordem intermediária
e nulo na máxima desordem química YZ.

Baseando-se nas distribuições atômicas das Tab. 4, 5 e 6, novos coeficientes são



Capítulo 4. Filmes finos depositados sobre substrato amorfo de vidro flexível: determinação da
desordem química local 86

Tabela 6 – Ocupação atômica para as duas primeiras esferas de coordenação em função
do parâmetro de ordem OY Z .

Grau de Ordem 1° Esfera de Coordenação 2° Esfera de Coordenação OY Z

100 % 8Ni 6Ga 1
50 % 8Ni 4Ga + 2Mn 1/2
0 % 8Ni 2Ga + 4Mn 0

criados visando obter a implementação dos parâmetros de ordem O’s nas simulações do
Programa Artemis. A Tabela 7 sumariza estes coeficientes para as três desordens química
consideradas. Uma verificação em torno da estequiometria e número de coordenação

Tabela 7 – Número de coordenação das duas primeiras esferas de coordenação em torno
do átomo absorvedor de Mn, em função dos parâmetros O′s.

Desordem 1° Esfera 2° Esfera
XZ 6Ni*1

3(OXZ + 3) + 2Ga*(1 − OXZ) 2Ga*(2OXZ + 1) + 4Ni*(1 − OXZ)
XY 6Ni*1

3(OXY + 3) + 2Mn*(1 − OXY ) 6Ga
YZ 8Ni 2Ga*(2OY Z + 1) + 4Mn*(1 − OY Z)

pode ser feita para a desordem XZ. Somando-se a quantidade de Ni nas duas esferas de
coordenação, multiplicando-se por 1

2 a parcela correspondente à segunda esfera, é obtido:
6Ni*1

3(OXZ + 3) + 1
24Ni*(1 − OXZ) = 8Ni. Isso significa que a quantidade de Ni presente

nas esferas é independente do parâmetro de ordem. O mesmo procedimento pode ser
realizado para os átomos de Ga: 2Ga*(1−OXZ) + 1

22Ga*(2OXZ +1) = 3Ga. Novamente,
assegura-se que o parâmetro de ordem não tem influência na quantidade de átomos total
da célula unitária. Conseguinte, é confirmado que os coeficientes propostos preservam a
estequiometria da estrutura, independente do grau de desordem química. Para atestar o
número de coordenação das esferas, soma-se os coeficientes sem levar em conta o tipo de
átomo. Para primeira esfera é obtido: 6*1

3(OXZ + 3) + 2*(1 − OXZ) = 8. Para segunda
esfera de coordenação tem-se: 2*(2OXZ +1) + 4*(1−OXZ) = 6. Desta forma, assegura-se
que os coeficientes propostos também preservam o número de coordenação, independente
do valor do parâmetro de ordem. A mesma verificação pode ser feita para as desordens
XY e YZ.

Em seguida, expande-se a Eq. 2.8 para as duas primeiras esferas de coordenação,
de tal maneira que:

A(k) = S2
0

[
N1F1(k)

kr2
1

e
2r1

λ e−2k2σ2
1 + N2F2(k)

kr2
2

e
2r2

λ e−2k2σ2
2

]
; (4.1)

na qual os subíndices 1 e 2 representam a primeira e a segunda esfera de coordenação,
respectivamente. Substituindo os números de coordenação N1 e N2 de cada esfera pelos
seus respectivos coeficientes da Tab. 7, obtêm-se a distribuição atômica de cada esfera de
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coordenação para cada tipo de desordem, em função dos parâmetros O’s, de tal modo:

AXZ(k) = S2
0

⎧⎨
⎩

[
6Ni ∗ 1

3(OXZ + 3)FNi(k) + 2Ga ∗ (1 − OXZ)FGa(k)
kr2

1

]
e

2r1
λ e−2k2σ2

1 +

+
[2Ga ∗ (2OXZ + 1)FGa(k) + 4Ni ∗ (1 − OXZ)FNi(k)

kr2
2

]
e

2r2
λ e−2k2σ2

2

⎫⎬
⎭,

(4.2a)

AXY (k) = S2
0

⎧⎨
⎩

[
6Ni ∗ 1

3(OXY + 3)FNi(k) + 2Mn ∗ (1 − OXY )FMn(k)
kr2

1

]
e

2r1
λ e−2k2σ2

1 +

+
[

6GaFGa(k)
kr2

2

]
e

2r2
λ e−2k2σ2

2

⎫⎬
⎭,

(4.2b)

AY Z(k) = S2
0

⎧⎨
⎩

[
8NiFNi(k)

kr2
1

]
e

2r1
λ e−2k2σ2

1 +

+
[

2Ga ∗ (2OY Z + 1)FGa(k) + 4Mn ∗ (1 − OY Z)FMn(k)
kr2

2

]
e

2r2
λ e−2k2σ2

2

⎫⎬
⎭.

(4.2c)

Nota-se que os átomos de uma mesma esfera de coordenação compartilham do mesmo fator
de Debye-Weller σ2. Essa aproximação é feita levando em conta que as contribuições de
desordem química estão agora inseridas nos parâmetros O’s e não são mais avaliadas de
acordo com σ2. Considerar diferentes σ2 dentro de uma mesma esfera de coordenação,
pode resultar em ajustes nos quais a desordem química seja computada duplamente. Por
exemplo, caso o parâmetro OXZ possua um valor cuja primeira esfera de coordenação seja
composta por 6Ni+2Ga. Se os 6Ni e os 2Ga possuírem diferentes valores de σ2, o software
pode ajustá-los de modo a considerar que existe uma desordem química em cada um deles
(e.g. 6Ni = 5Ni+1Ga), resultando numa quantificação equivocada. Desta forma, de agora
em diante os valores de σ2 ficam restritos a mensurar os efeitos de desordem térmica.

Repara-se nas Eq. 4.2 que a única mudança gerada pelo modelo de desordem
química proposto no sinal EXAFS, é a inserção de fatores de espalhamento atômicos de
átomos não pertencentes a determinada esfera de coordenação, ponderados pelos coefi-
cientes definidos na Tab. 7. Isso mostra que na essência, a determinação da desordem
química via EXAFS tem a mesma natureza comparada com esta estimativa via DRX:
balancear os fatores de espalhamento atômico de diferentes átomos, nas diferentes esferas
de coordenação (para EXAFS) ou nos planos reflexão (para DRX). Esse procedimento
já é bem estabelecido através das técnicas de DRX, podendo ser encontrado em diversos
trabalhos, como por exemplo Webster [151], Takamura et al [146] e Salvador et al [10].
Entretanto, a transição destes modelos de determinação para aplicação em medidas de
EXAFS não é direta. Em adição à ocupação dos sítios não ser proporcional ao número
de coordenação, como já discutido, em DRX os fatores de espalhamentos são analisados
conjuntamente, dependendo do plano de reflexão que formam, determinados pelo Fator
de Estrutura Atômico. Já em EXAFS, os diferentes fatores de espalhamento dos átomos
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precisam ser analisados em termos de um Fator de Espalhamento Efetivo [8], que é de-
vido ao espalhamento múltiplo de diferentes átomos numa mesma esfera de coordenação.
Além do mais, a influência da desordem química nas duas medidas é totalmente diferente.
Enquanto que em um difratograma de raios X planos de reflexão podem desaparecer ou
surgir, o efeito devido a desordem química no espectro de EXAFS é mínimo, apenas com
pequenas alterações de fase e amplitude na campo de ondas formado entre os átomos
absorvedor e espalhador.

A Figura 38 mostra o resultado desse efeito no espectro da transformada de Fou-
rier, para as duas primeiras esferas de coordenação. Nota-se que o desordenamento XZ

�� �� �� ��

�5���Å�

��

��

��

��

�

����

�χ
���
�5
��

���1

�	

�


	


Figura 38 – Simulação do efeito das desordens química no espectro da Transformada de
Fourier da liga de Ni2MnGa na simetria L21, a partir das equações definidas
na Tab. 7. As curvas XY, XZ e YZ representam as máximas desordens
respectivas de cada caso, com os parâmetros O′s = 0.

promove tanto um deslocamento no sentido de R positivo, do ponto de maior intensidade
da primeira esfera de coordenação em torno de 2,2 Å, quanto uma diminuição na inten-
sidade da segunda esfera em torno de 2,8 Å. Como a segunda esfera de coordenação é
formada pelos átomos Z, esta não é afetada pela desordem XY, sendo visualizado apenas
uma leve diminuição na intensidade da primeira esfera. Já a desordem YZ tem um efeito
muito parecido com a desordem XZ, porém, mais acentuado. Este maior impacto causado
pela troca de sítios entre os átomos Y e Z, relaciona-se com maior diferença de densidade
eletrônica relativa entre este par de átomos comparativamente aos outros pares, justifi-
cando a maior mudança na radiação espalhada. De maneira geral, nenhuma desordem
química ocasiona alguma variação brusca no padrão de interferência, o qual tende a man-
ter as mesmas características em relação ao caso ordenado. Claramente, observam-se na
Fig. 38 somente alterações sutis nos comportamentos da função χ(R) em função das vari-
ações dos parâmetros de ordem nos diferentes tipos de desordem química. Por esta razão,
a aplicação deste novo modelo para quantificação da desordem química deve acontecer
numa simulação pré-parametrizada, a fim de buscar um ajuste fino da curva calculada em
relação às medidas.
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Os dados experimentais tratados no programa Athena, juntamente com as infor-
mações estruturais determinadas em trabalhos anteriores [10], são inseridos no programa
Artemis para realização do processo de ajuste. Na janela Atoms and Feff apresentada
na Fig. 39a, uma lista de átomos é gerada com as respectivas posições x, y e z, número
e sigla de identificação e distância em relação ao átomo absorvedor. Na Figura 39b é

(a) (b)

Figura 39 – Captura de tela da aba Feff na janela Atoms and Feff do programa Artemis.
As colunas x, y e z indicam as coordenadas atômicas em relação ao átomo
absorvedor centrado em (0,0,0). ipot e tag são as referências de cada átomo e
na coluna distance é indicado a distância de cada átomo em relação ao átomo
absorvedor. (a) Lista de átomos ordenados com 8Ni e 6Ga nas primeira e
segunda esferas de coordenação, respectivamente. (b) Máxima desordem XZ,
cuja primeira esfera é formada por 6Ni+2Ga e a segunda esfera por 2Ga+4Ni.

mostrada a máxima desordem química, gerada manualmente no arquivo. Isto é feito tro-
cando a identificação da coluna Ipot e inserindo um d no final do nome na coluna tag,
para identificar que são átomos desordenados. Este passo se faz necessário para que o
programa gere dois caminhos de átomos em cada esfera de coordenação, um relativo aos
átomos ordenadas e outro aos desordenados, permitindo então a inserção dos respectivos
coeficientes de ordem.

Compilando-se os dados da Fig. 39b, a lista de átomos se transforma numa lista de
caminhos, que são compostos por átomos da mesma espécie, localizados a mesma distância
em relação ao átomo absorvedor. A Figura 40 mostra os caminhos correspondentes as duas
primeiras esferas de coordenação. Ambas são formadas pela contribução de um caminho
de átomos ordenados e outro caminho de átomos desordenados. Em cada um deles, além
dos parâmetros da Eq. EXAFS, são inseridos os coeficientes de ordem química da Tab.
7, como fatores multiplicativos do Fator de Redução de Amplitude S2

0 . Desta forma, o
valor de x pondera a contribuição de cada caminho no espectro total, cujo significado
físico é a distribuição atômica em cada esfera de coordenação devido a desordem química.
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(a) (b)

(c) (d)

Figura 40 – Captura de tela da aba de caminhos do programa Artemis, quando uma de-
sordem do tipo XZ é gerada no FEFF. As Figuras (a) e (b) destacam os
caminhos ordenados e desordenados para a primeira esfera de coordenação,
respectivamente. As Figuras (c) e (d) por sua vez, destacam os caminhos dos
átomos ordenados e desordenados, presentes na segunda esfera de coordena-
ção. Por simplicidade, o parâmetro OXZ é substituído por x.

Por exemplo, quando x = 1, a contribuição do produto (N ∗ S2
0) referente ao caminho

de Ni para a primeira esfera de coordenação mostrado na Fig. 40a é 8S2
0 . Já para a

contribuição do caminho de Ga da Fig. 40b é nula. A mesma verificação para a segunda
esfera de coordenação, formada pelos caminhos mostrados nas Fig. 40c e 40d, retorna
um produto 6Ga para o caminho de Ga e nulo para o caminho de Ni. Como esperado,
obtém-se a ocupação atômica para o caso ordenado, cuja primeira esfera de coordenação
é preenchida por 8Ni e a segunda por 6Ga. Fazendo-se a mesma análise, mas para x = 0,
obtém a distribuição atômica correspondente a maior desordem XZ possível para as duas
primeiras esferas, que são 6Ni + 2Ga como primeiros vizinhos e 2Ga + 4Ni como segundos
vizinhos.
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A Figura 41 apresenta o coeficiente de absorção normalizado em função da energia
incidente, para o conjunto das seis amostras de filmes finos de Ni2MnGa, depositadas
sobre substrato de vidro. É evidente a diferença de padrão entre a amostra S1 crescida

Figura 41 – Espectro de absorção normalizado, medido na borda K do átomo de Mn em
temperatura ambiente. Inset: região EXAFS exibida até 80 eV acima da
borda de absorção.

à temperatura ambiente e as demais amostras submetidas aos tratamentos térmicos. Os
filmes finos crescidos no substrato à temperatura de 300 °C apresentam uma intensa
amplitude na região XANES. Além disso, exibem picos estreitos nas bordas assim como
oscilações bem definidas na região EXAFS. Ambos são indicativos do efeito do tramento
térmico na promoção de ordenamento químico e estrutural. A ausência de oscilações na
região EXAFS para amostra S1, revela que o átomo absorvedor não possui átomos vizinhos
em posições bem localizadas, demonstrando que a produção deste filme a temperatura
ambiente não é favorável para obtenção de uma estrutura cristalina bem definida.

Procedimento usual para a análise dos resultados é a realização da transformada
de Fourier na componente χ(k) do coeficiente de absorção, cujo resultado é apresentado
na Fig. 42. Percebe-se que a ausência de oscilações na região EXAFS da Fig. 41 para
a amostra S1, é devido ao ordenamento estrutural somente de muito curto alcance, visto
que apenas a contribuição da primeira esfera de coordenação é visualizada no espaço
de coordenadas, em torno de R = 2, 2 Å. Para o restante das amostras é observada a
presença adicional da segunda esfera de coordenação, em torno de R = 2, 7 Å, indicando
que os processos térmicos pelas quais estas foram submetidas promovem uma melhora no
ordenamento estrutural . Contudo, as intensidades relativas das duas primeiras esferas de
coordenação possuem comportamentos diferentes em função de cada filme. É esperado
que a contribuição da primeira esfera de coordenação se sobressaia em relação à segunda,
pois além de estar mais próxima do átomo absorvedor, é composta por um maior número
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Figura 42 – Magnitude da trasformada de Fourier para as oscilações EXAFS da Fig. 41.

de átomos. Esta proporção de intensidades é visualizada nos filmes submetidos ao pós
recozimento a uma temperatura de 300 °C (S4) ou mais (S5 e S6), salvo a amostra S6, na
qual as intensidades relativas entre as duas esferas estão mais próximas, provavelmente
devido ao aumento da fração de fase Martensita retida. Isto é bastante intrigante devido a
alta temperatura na qual esse filme foi submetido, podendo ser entendido como um efeito
da tensão residual induzida termicamente, em razão da diferença entre os coeficientes de
expansão térmica do filme e do substrato. A inversão de intensidade nas amostras S2
e S3 pode estar relacionada a desordem estrutural, fato que é corroborado por medidas
prévias de DRX [10].

A Tabela 8 apresenta a parametrização obtida através dos ajustes dos espectros
χ(R) da Fig. 42, inicialmente considerando-se apenas a fase policristalina L21 e sem a in-
serção de desordens anti-sítios. Os valores positivos e negativos para ΔR, respectivamente

Tabela 8 – Parâmetros dos melhores ajustes obtidos nas medidas da Fig. 42. A segunda
coluna mostra o parâmetro de rede a0 da célula unitária L21, previamente
calculados através de medidas de DRX [10], que são utilizados como entrada na
simulação. ΔR e σ2 são os parâmetros que quantificam distorções e desordens
na rede. Os primeiros (Ni x 8) e segundos vizinhos (Ga x 6) estão separados
do átomo absorvedor pelas distâncias de a0

√
3/4 e a0/2, respectivamente. Na

última coluna é apresentado o r-factor de cada ajuste, que está relacionado
com a qualidade da parametrização. O número entre parêntes representa a
incerteza no último dígito.

a0(Å) Ni x 8 Ga x 6 r-factorΔR (Å) σ2(Å2) ΔR (Å) σ2(Å2)
S2 5,858 0,12(5) 0,018(7) -0,11(4) 0,012(6) 0,0296
S3 5,849 0,12(5) 0,020(8) -0,10(4) 0,013(6) 0,0273
S4 5,873 0,08(2) 0,012(3) -0,13(2) 0,009(2) 0,0161
S5 5,871 0,07(1) 0,012(2) -0,13(2) 0,009(2) 0,0083
S6 5,872 0,09(2) 0,014(3) -0,12(2) 0,009(3) 0,0174
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nas primeira e segunda esferas de coordenação, são a revelação de uma tensão residual
compressiva, majoritariamente induzida pelos diferentes coeficientes de expansão térmica
do material e do substrato. Este resultado está de acordo com a tensão residual obtida
para estes filmes por métodos de DRX [10]. Além disso, a diferença entre os valores de
ΔR é aproximadamente constante e retorna valores de tensão na mesma magnitude do
que os valores de tensão residual induzida termicamente [10]. Complementarmente, os
valores de σ2 indicam uma diminuição e estabilização da desordem para as amostras S4,
S5 e S6, em comparação com as amostras S2 e S3. Por fim, observa-se que o melhor ajuste
é obtido para a amostra S5, em vista do menor valor de r-factor relativo alcançado nesta
simulação. Estes dados permitem concluir que as condições de crescimento empregadas
na amostra S5 são as que melhor promovem um ordenamento químico e estrutural da
fase L21, para filmes finos de Ni2MnGa crescidos em substrato de vidro flexível. Tempe-
raturas abaixo não oferecem energia de ativação térmica para ocorrer uma (inter)difusão
suficiente para os átomos se ordenarem, enquanto temperaturas mais altas como da S6,
podem influenciar no aumento de fase martensítica retida.

Em seguida a esta parametrização inicial, o modelo descrito na Sec. 4.1 é introdu-
zido nas simulações para, além de aprimorar o ajuste já obtido, avaliar de maneira mais
adequada os efeitos de diferentes condições de crescimento na promoção do ordenamento
químico nestes filmes. Ademais, este proporciona analisar separadamente as desordens
de origem térmica e química, cujas contribuições somavam-se na variável σ2. A partir
da pré-parametrização apresentada na Tab. 8 e da consideração dos parâmetros de or-
dem O’s da Tab. 7, uma estimativa da desordem química é obtida em cada amostra no
programa Artemis, com os seguintes passos:

1. o ajuste é realizado com valores de O fixos e os demais parâmetros livres. Este
procedimento é realizado para 11 valores do parâmetro de ordem, entre 0 e 1;

2. o ajuste do Passo 1 que retornar o menor r-factor, é escolhido para uma varredura
fina do parâmetro de ordem, entre O − 0, 08 e O + 0, 08, com passo de 0,02 e ainda
com os demais parâmetros livres. Por exemplo, se O = 0, 7 é o melhor, este Passo
é realizado com os parâmetros variando entre 0,62 e 0,78;

3. o conjunto de parâmetros que retornam o menor valor de r-factor no Passo 2, são
fixados e um último ajuste é realizado deixando O livre;

4. o valor de O obtido no procedimento anterior é adotado como o grau de ordenamento
químico.

A Figura 43 apresenta este procedimento aplicado na amostra S6, tendo em conta a
desordem do tipo XZ. Cada ponto no gráfico, é uma simulação independente, onde o
valor de OXZ está fixado e os demais parâmetros estão livres. Logo, a determinação do
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Figura 43 – Valores dos r-factors obtidos em cada uma das simulações descritas no pa-
rágrafo anterior, para o caso da desordem do tipo XZ na amostra S6. Inset:
região do ajuste fino, de onde é obtido o valor ótimo de OXZ que retorna o
menor r-factor, ou seja, o melhor ajuste.

grau de ordenamento químico em cada caso requer 20 simulações independentes, de modo
a obter o valor ótimo do parâmetro de ordem química O que minimiza a quantidade
r-factor. Esta minimização se dá pela possibilidade que os parâmetros da Eq. EXAFS
têm de melhor se ajustarem em função do nível de desordem empregado pelos valores de
OXZ . Neste exemplo, conclui-se que a melhor parametrização é obtida para OXZ = 0, 5,
significando de acordo com a Tab. 7, que a primeira esfera está ocupada por 7Ni + 1Ga
enquanto que 4Ga + 2Ni preenchem a segunda esfera de coordenação. Este procedimento
é aplicado considerando as desordens química XZ, XY e YZ, em todas as amostras, com
excessão da S1, a qual apresenta um alto grau de desordem estrutural e não permite um
ajuste razoável, considerando esta proposta de análise da desordem química.

Os valores otimizados de O com este procedimento estão sumarizados na Tab. 9.
Claramente, há uma melhora percentual no valor do r-factor, proporcionada pela con-

Tabela 9 – Valores dos melhores parâmetros O obtidos em cada série de simulações e
a correspondente melhora percentual nos valores do r-factor em relação aos
obtidos na Tab. 8 . O número entre parênteses representa a incerteza no
último dígito. As curvas referentes à estes ajustes podem ser visualizadas no
Apêndice A.

S6 S5 S4 S3 S2

XZ OXZ 0,50 (3) 0,860 (8) 0,62 (1) 0,04 (2) 0,53 (2)
Melhora r-factor (%) 73,16 65,28 40,43 57,16 69,89

XY OXY 0,990 (6) 0,990 (3) 0,57 (2) 0,01 (9) 0,01 (9)
Melhora r-factor (%) 48,45 32,15 26,52 65,48 59,80

YZ OY Z 0,76 (2) 0,950 (8) 0,919 (8) 0,72 (5) 0,97 (1)
Melhora r-factor (%) 64,84 55,53 35,27 73,80 73,56
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sideração do efeito da desordem química nas medidas analisadas. A análise da ordem
química levando em conta o gráfico χ(R), está diretamente ligado a alteração da inten-
sidade correspondente a cada esfera de coordenação. Além do mais, o efeito da variação
de intensidade é bastante pequeno, possibilitando apenas o ajuste fino sobre uma para-
metrização já existente. Essas desordens estruturais acentuadas dificultam a obtenção de
valores razoáveis de desordem química, como é o caso dos filmes S2 e S3. Porém, apesar
da nítida inversão das intensidades no espaço de coordenadas entre as 2 primeiras esfe-
ras de coordenação, os parâmetros O’s indicam um alto grau de desordem química para
essas amostras, com exceção da desordem YZ. Para os filmes tratados termicamente em
maiores temperaturas, os níveis de desordem química podem ser melhor comparados no
gráfico da Fig. 44. Nas amostras S4 e S5 policristalinas com estrutura L21, existe uma
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Figura 44 – Parâmetros de ordem química da Tab. 9 obtidos para as amostras S4, S5 e
S6, representadas pelas respectivas temperaturas de pós recozimento 300 °C,
450 °C e 600 °C. A incerteza em cada ajuste é representada pela barra de
erro em preto.

correlação direta entre nível de ordem química e temperatura de recozimento, nas quais a
maior temperatura de recozimento da amostra S5 promoveu uma melhora no parâmetro
de ordem em todos os casos considerados, em relação à amostra S4. Entretanto, o grau
de ordenamento químico diminuiu na amostra S6, em relação as amostras S5 e S4, com
exceção da desordem XY. De fato, é esperado que maiores temperaturas sejam respon-
sáveis por melhores ordenamentos estruturais, uma vez que os átomos possuem energia
suficiente para difundir e estabilizar-se em posições de menor energia, relaxando tensões
residuais e inclusive aumentando o tamanho dos cristalitos. Contudo, a condição de pro-
dução empregada no filme S6 favoreceu a retenção de uma maior porcentagem de fase
martensita [10]. Posto isto e sabendo que o espectro de absorção de raios X não possi-
bilita uma clara separação entre as duas fases, supõe-se que essa maior retenção de fase
martensítica tenha influenciado significativamente nos menores valores destes parâmetros
de ordem química para a amostra S6.

Em alusão à determinação da desordem química por DRX, esta é feita comparando-
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se o quociente entre a razão de intensidades das reflexões de Bragg de uma medida, em
relação a razão das intensidades das mesmas reflexões de uma amostra padrão com es-
trutura 100% ordenada. Por via de regra, um difratograma possibilita caracterizar as
reflexões de Bragg em relação à sua fase cristalina, permitindo a obtenção do grau de
ordenamento de cada uma. Esta determinação foi feita em um trabalho anterior para
estes mesmos filmes finos [10]. Especificamente, foi determinando o ordenamento químico
relativo entre cada amostra, com respeito apenas a fase austenita. Todavia, no espaço de
coordenadas da região EXAFS, não é possível identificar as contribuições das esferas de
coordenação de ambas as fases separadamente, uma vez que elas se sobrepõem e formam
um único espectro. Tendo em vista a importância do conhecimento das proporções de
fases, é complementarmente proposto um modelo que leva em conta a mistura de fases
cristalinas, considerando um passo adicional no ajuste pela inserção de um novo parâme-
tro Q nas simulações. Definindo Q = 1 para fase austenita e Q = 0 para fase martensita,
reescreve-se a componente de amplitude da equação EXAFS da seguinte maneira:

Aj(k) = Q ∗ Aj(k)A + (1 − Q) ∗ Aj(k)M , (4.3)

onde os subíndices A e M indicam as fases austenita e martensita, respectivamente.
Após inserir os coeficientes Q e 1 − Q como fator multiplicativo de S2

0 em cada esfera
de coordenação de sua respectiva fase, o seguinte procedimento é seguido no programa
Artemis:

1. Fixa-se Q = 1 e obtêm-se os melhores parâmetros EXAFS para fase austenita;

2. Fixa-se Q = 0 e obtêm-se os melhores parâmetros EXAFS para fase martensita;

3. Considerando e fixando os melhores parâmetros obtidos nos dois Passos anteriores,
um último ajuste é feito com valores de Q obtidos em medidas prévias de DRX [10].

O objetivo é avaliar a melhora na qualidade do ajuste considerando o efeito da coexis-
tência de fases cristalina em cada amostra. Estes passos adicionais proporcionam uma
melhora significativa na qualidade do ajuste no filme S4, se comparada com as obtidas
para os filmes S5 e S6, como pode ser verificado no histograma da Fig. 45. De modo
geral, os valores de Q maiores do que 1 assinalam que todas as amostras são formadas
majoritariamente pela fase austenita L21. É importante mencionar que na célula unitária
distorcida tetragonalmente, a segunda esfera de coordenação se divide em duas, aumen-
tando o número de caminhos com o átomo absorvedor, consequentemente o número de
variáveis inclusos na simulação. Isso pode resultar numa maior facilidade de ajuste em
relação à fase austenita, contudo, todos os parâmetros obtidos são razoáveis e asseguram
a qualidade dos resultados.
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Figura 45 – Melhora da qualidade do ajuste considerando o valor de r-factor para os
filmes S4, S5 e S6. O valor de Q indica a proporção entre as fases austenitas
e martensitas obtidas, definidas na Eq. 4.3.
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Neste capítulo, relatou-se a análise das medidas de absorção de raios X em filmes
finos policristalinos, depositados sobre substrato amorfo de vidro flexível. A parametriza-
ção dos espectros de EXAFS mostraram a presença de uma tensão residual compressiva
de curto alcance, com magnitude da mesma ordem de grandeza da tensão residual indu-
zida por expansão térmica. Visando uma quantificação direta da desordem química, um
modelo fenomenológico foi criado, a fim de ponderar a presença da desordem anti-sítio
em cada esfera de coordenação. Os resultados mostraram que a deposição a 300 °C, com
subsequente recozimento a 450 °C da amostra S5, foi a condição de produção que melhor
promoveu o ordenamento cristalino da fase L21 dentre estes filmes. Nos demais, uma
quantidade de fase martensítica relativamente maior foi constatada, devido a diferentes
causas. Nos filmes recozidos em menores temperaturas pode-se apontar para a baixa ener-
gia cedida aos átomos, que os previne de interdifundirem-se e estabilizarem-se em posições
de equilíbrio, causando além de retenção de fase martensítca, maiores módulos no campo
de tensão residual não uniforme. No filme S6, a diferença entre os coeficientes lineares de
expansão térmica juntamente com as altas temperaturas, favoreceram a formação da fase
martensítica.

Os resultados apresentados até o momento indicam a formação de filmes policris-
talinos com diferentes graus de textura, assim como contendo misturas de fases cristalinas.
A formação desta última se dá por um equilíbrio de energias internas, vibracionais e elásti-
cas, extremamente dependente das texturas e defeitos residuais. Em vista da importância
do controle da fase martensítica modulada para aplicações em dispositivos com propri-
edades magneto-estruturais, no próximo capítulo é apresentado um sistemático estudo
em torno dos modos vibracionais destes filmes, utilizando-se da técnica de espectroscopia
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Raman e cálculos baseados na Teoria do Funcional da Densidade.
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Nos dois capítulos precedentes, foi reportada uma detalhada análise das proprie-
dades químico-estruturais locais dos filmes finos nos substratos, complementarmente aos
estudos do ordenamento global apresentados em um trabalho anterior [9]. De modo geral,
além da dependência com a temperatura de produção, as características dessas amostras
estão fortemente vinculadas ao tipo de substrato. Neste capítulo, são apresentados re-
sultados obtidos a partir da espectroscopia Raman para ambos conjuntos de filmes, que
são contrapostos com resultados de cálculos das frequências ativas na região do espectro
visível. Esta se torna uma investigação relevante, uma vez que os defeitos residuais (desor-
dens químicas e deformações estruturais) presentes nestes filmes impactam diretamente
na transformação e coexistência de fases com o aninhamento da superfície de Fermi, con-
sequentemente nas propriedades vibracionais e estabilização estrutural, como discutido
no capítulo introdutório e na Sec 2.4. Adicionalmente, as características vibracionais des-
tes filmes são comparadas com as da membrana, que após sua formação mantém-se sem
restrições impostas por substratos, sendo observadas e discutidas significativas diferenças.

Apesar da importância deste tópico, não existe uma literatura detalhada referente
às propriedades vibracionais, assim como não é de conhecimento do autor qualquer re-
lato de espectroscopia Raman para a liga de Ni2MnGa. Um dos motivos pode advir da
sensível configuração da estrutura eletrônica, a qual pode se tornar ainda mais complexa
para amostras reais com heterogeneidades estruturais e defeitos residuais, dificultando a
compreensão deste tipo de caracterização. Neste sentido, é apresentado neste capítulo
uma discussão comparativa entre os filmes, pontuando a evolução dos modos vibracionais
para filmes finos produzidos e recozidos sobre condições diferentes. Ademais, uma análise
detalhada do espectro Raman utilizando diferentes comprimentos de onda de excitação
e também em diferentes temperaturas é apresentada para os filmes que apresentaram
o melhor ordenamento em cada substrato e para a membrana. Finalmente, os modos
vibracionais obtidos experimentalmente são comparadas com os obtidos por simulações
computacionais, que suportam os modos vibracionais obtidos nas medidas.
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O quadro na Figura 46 apresenta na primeira coluna os espectros Raman obti-
dos para os filmes depositados nos substratos de (a) GaAs(111) e (c) vidro. É notório
em ambos os casos, a dependência da evolução dos modos vibracionais em função das
condições de deposição específica de cada amostra. Os filmes não submetidos ao pós re-
cozimento (S1 e S2), assim como os filmes recozidos à 150 °C (S3), apresentam reflexões
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Figura 46 – Primeira coluna: espectros vibracionais dos filmes finos de Ni2MnGa nos
substratos de (a) GaAs(111) e (c) vidro, obtidos por Espectroscopia Raman.
As medidas foram realizadas à temperatura ambiente, utilizando um laser
com comprimento de onda igual à 532 nm, potência de 1,2 mW e uma grade
de difração com 1800 divisões por milímetro. Segunda coluna: respectivos
difratogramas de raios X para os filmes nos substratos de (b) GaAs (111) e
(d) vidro na geometria 2θ com feixe em incidência rasante, retirados de [9].

de Bragg pouco intensas e bastante largas indicativas de baixa cristalinidade, como pode
ser observado na segunda coluna do quadro na Fig. 46. Isto resulta em espectros Raman
com modos de vibração pouco definidos ou de baixa intensidade. Contudo, o tratamento
térmico pós deposição com temperatura de 300 °C (S4) e acima (S5 e S6) promovem
uma relativa melhora do ordenamento químico-estrutural, permitindo observar modos de
vibração mais definidos e de maior intensidade. Mais especificamente, é observado um
modo de vibração mais intenso centrado de 650 cm−1, precedido por um largo espectro de
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frequências que se estende até em torno de 500 cm−1 e centrado em 580 cm−1. Também
são observados outros dois modos de vibração em 320 cm−1 e 165 cm−1.

A interpretação destes espectros Raman baseia-se em resultados de cálculos DFT
desenvolvidos em colaboração com o Prof. Dr. José Varalda do DFIS/UFPR, os quais
incluem o efeito da deformação isotrópica da célula unitária cúbica assim como da dis-
torção tetragonal da razão c/a sobre o modo T2g. Uma breve descrição da DFT e os
métodos utilizados nos cálculos é apresentada no Apêndice B. A Figura 47a esquematiza
este espectro calculado considerando três casos de filmes no substrato de GaAs (111). É
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Figura 47 – (a) Módulo das frequências Raman de primeira ordem em azul dos filmes no
substrato de GaAs(111) na fase austenita da amostra S1 (S1 (A)) e das fases
austenita e martensita da amostra S4 (S4 (A) e (M)), considerando os respec-
tivos parâmetros de rede obtidos em medidas prévias de DRX. Em vermelho,
são mostradas as frequências de segunda ordem relativas aos harmônicos de
primeira ordem, cujo módulo é o dobro em relação as frequências calculadas
em primeira ordem. O espectro Raman do filme S4/GaAs(111) contraposto
com as frequências obtidas em (a) para as fases (b) austenita e (c) marten-
sita. As linhas verticais apenas indicam os valores absolutos da frequência,
não contendo informações sobre intensidades relativas.

notória a influência que os parâmetros de rede das fases austenita e martensita conside-
rados apresentam no surgimento de novos modos Raman ativos, representados em azul.
Uma vasta quantidade de frequências é observada, além do único modo ativo T2g que
seria esperado para a liga ordenada, em torno de 170 cm−1. Isto corrobora a complexi-
dade e sensibilidade da estrutura eletrônica no que diz respeito ao surgimento de novas
instabilidades devido à diferentes deformações estruturais. Estas frequências vibracio-
nais adicionais que surgem, são em princípio modos vibracionais de infravermelho cuja
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distorção de simetria cristalina local tornou-os ativos como modo Raman. Contudo, os
cálculos em primeira ordem considerando essas deformações uniformes da célula unitária
ao longo de toda estrutura não são suficientes para caracterizar as mais altas frequências.
Poderiam-se atribuir os desvios dessas frequências ao gradiente de tensão estrutural in-
duzido pelo substrato, assim como às desordens químicas, que são um importante defeito
dessas amostras. Todavia, é difícil avaliar o efeito dessas alterações estruturais, visto que
elas modificam o aninhamento da superfície de Fermi e seu efeito nos modos de vibração
vai muito além de simples aproximações dipolares elétricas usadas nos cálculos DFT.

Claramente, uma possível explicação para as altas frequências está associada com
a observação de harmônicos de primeira ordem dos modos calculados, que correspondem
ao dobro dos seus valores de frequência e estão representados em vermelho na Fig. 47a.
Nas Figuras 47b e 47c as frequências de primeira e segunda ordem calculadas para as
fases austenita e martensita do filme S4/GaAs(111) são confrontadas com a medida do
espectro Raman da respectiva amostra. Observa-se que os modos 165 e 320 podem ser
atribuídos às frequências obtidas nos cálculos da fase austenita de primeira e segunda
ordem, respectivamente, enquanto que os cálculos da fase martensita não apresentam
frequências em torno destes valores. Este último, entretanto, representa com êxito as
mais altas frequências, tanto o modo mais intenso em 650 quanto seu precessor espectro
de frequências largo, considerando-se seus harmônicos de primeira ordem.
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Complementarmente aos espectros obtidos com o laser de comprimento de onda
igual à 532 nm, são apresentadas nessa seção medidas obtidas com lasers de diferentes
energias. Esta análise é realizada no filme mais ordenado de cada substrato, assim como
insere-se na discussão os resultados obtidos para a membrana, permitindo a comparação
com uma amostra que foi tratada termicamente sem restrições impostas por substratos.
Nota-se na Fig. 48 que lasers com diferentes energias promovem diferentes modos de
vibração, fato este que pode estar associado a diferentes causas. Primeiro, o aumento
no valor de intensidade de um modo específico pode estar relacionado com o efeito de
Raman Ressonante, no qual a energia do modo vibracional é igual, ou muito próxima, à
energia do fóton incidente ou do fóton espalhado pela rede. Segundo, o comprimento de
onda dos lasers é aproximadamente vinte e cinco vezes maior do que o tamanho médio
dos domínios cristalinos. Nesta aproximação para grandes comprimentos de onda, a
frequência é diretamente proporcional ao vetor de onda quando um tamanho de grão
cristalino uniforme é considerado [136]. Neste caso, modos de vibração específicos podem
ser confinados dentro de grãos, cujo tamanho pode ser proporcional ao comprimento de
onda do laser de excitação ou ao comprimento de onda do fônon excitado.
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(a) (b) (c)

Figura 48 – Espectros Raman obtidos para os filmes S4 no substrato de GaAs(111), S6
no substrato de vidro e para a membrana. Cada amostra foi avaliada por três
diferentes lasers: (a) laser azul com comprimento de onda igual à 473 nm, (b)
laser vermelho com comprimento de onda igual à 633 nm e (c) também com
laser vermelho, porém com comprimento de onda igual à 638 nm. As medidas
foram realizadas em temperatura ambiente, com potência de 2,5 mW e uma
grade de difração de 1800 divisões por milímetro.

Interessante é que a membrana não apresenta os modos de vibração em mais
alta frequência em nenhuma das medidas da Fig. 48. Aparentemente, o fato de ser
mecanicamente mais relaxada e livre para vibrar, inibe os modos vibracionais de segunda
ordem. Isto pode ser um indicativo que essas altas frequências podem estar associadas
a tensões residuais não uniformes ao longo do filme ou devido as diferentes texturas de
cada amostra. Ambas estas possíveis causas estão diretamente relacionadas aos substratos
utilizados.
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A Figura 49 apresenta os espectros obtidos em função da temperatura dos filmes
durante a medição, sendo explícita sua influência na evolução dos modos de vibração.
Os filmes no substrato de vidro apresentam os modos característicos em 170 cm−1 e 650
cm−1 nas temperaturas mais altas, as quais tendem a promover a formação da estrutura
cúbica L21. Estes dois modos apresentam comportamento similar quando as temperatu-
ras são reduzidas, porém com algumas distinções. O modo 170 cm−1 exibe intensidade
aproximadamente constante entre 190 °C e -20 °C, seguido por uma queda brusca em
mais baixas temperaturas. Este desaparecimento está provavelmente associado ao seu to-
tal amolecimento, o qual pode resultar numa transformação de fase com a movimentação
de planos atômicos nas direções desta vibração. Uma possibilidade, é a transformação
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Figura 49 – Espectros Raman medidos com as amostras submetidas à diferentes tempera-
turas. Nos filmes sobre substratos utilizou-se um laser com comprimento de
onda de 532 nm, enquanto que para a membrana um laser com comprimento
de onda igual à 633 nm. As séries de medidas realizaram-se com uma grade
de 1200 divisões por milímetro.

da fase autenítica em martensítica para baixas temperaturas, dado o surgimento de um
modo vibracional em torno de 190 cm−1 para a temperatura mais baixa. Este pode ser
caracterizado como um modo específico da fase martensítica, de acordo com resultados
dos cálculos DFT mostrados na Fig. 47.

Já os espectros obtidos para o filme no substrato de GaAs diferem em comparação
com os do substrato de vidro em aspectos importantes. Antes de mais nada, relembra-
se que estes filmes possuem um crescimento epitaxial preferencial, cujas as famílias de
planos cristalográficos {111} de ambos filme e substrato encontram-se paralelas. Além
disso, restrições impostas pelo substrato cristalino durante a produção do filme, promovem
tensões residuais compressivas de até quatro ordens de grandeza maiores relativas às
encontradas nos filmes sobre substrato de vidro [9]. Desta forma, enquanto as altas
temperaturas tendem a induzir a formação de uma estrutura L21 cúbica com parâmetro
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de rede próximo ao esperado teoricamente para esta fase, a textura cristalina induzida
no filme pelo substrato age como uma barreira para este movimento, resultando em uma
estrutura muito tensionada. Isso se reflete em um espectro Raman com modos vibracionais
de baixa intensidade, observando-se apenas um modo ativo na mais alta temperatura.
Neste caso, o desaparecimento dos outros modos não necessariamente relaciona-se com
uma transição de fase, que não é esperada nesta temperatura e também não pode ser
induzida pela transferência de energia do laser, pois os espectros medidos não evoluem com
o tempo de exposição ao laser de excitação. Em vista disso, a não observação de modos
pode ser entendida como consequência da estrutura rígida devido às altas tensões internas,
a qual não se permite ser excitada pela luz incidente. Para temperaturas mais baixas,
as tensões tornam-se relativamente menores, sendo possível observar os outros modos de
vibração, com excessão da frequência em torno de 190 cm−1 na menor temperatura. Em
suma, o filme no substrato de GaAs não deixa clara uma transição de fase induzida por
temperatura, embora ocorra uma maior promoção do largo espectro de frequências em
torno de 580 cm−1, comparativamente com o substrato de vidro.

Nos espectros coletados para a membrana, novamente não são observados modos
ativos de altas frequências em nenhuma das temperaturas aplicadas. Além disso, o modo
em 165 cm−1 é o único visualizado para todos os espectros, em acordo com os cálculos
prévios para a liga de Ni2MnGa ordenada com simetria L21. Duas possíveis causas podem
tem favorecido essa observação. Primeiro, o fato da membrana ter sido tratada termi-
camente sem restrições externas, permitiu que os domínios cristalinos se estabelecessem
de forma a diminuir as tensões residuais desta amostra policristalina. Mesmo as elon-
gações e contrações termicamente induzidas tendem a ser mais uniformes espacialmente,
no sentido que não existe um gradiente de deformação ao longo da estrutura. Segundo,
a membrana é cerca de quatro vezes mais espessa do que os filmes, o que pode reduzir
os efeitos de dimensionalidade dos quais a estrutura eletrônica é fortemente dependente.
Finalmente, um pequeno deslocamento em frequências neste modo é observado, prova-
velmente associado com uma deformação com caráter muito mais volumétrico. Além do
mais, a microestrutura gerada pela textura cristalina da membrana favorece a relaxa-
ção das tensões residuais e vibrações ao longo da direção [110], fato que desfavorece o
aparecimento de frequências de segunda ordem.

Para um entendimento mais profundo destes espectros, outras características des-
tes filmes precisam ser levadas em consideração. Os desvios de composição já medidos
nestas amostras, podem favorecer a formação de fases martensíticas com ou sem modu-
lação ao invés da estrutura cúbica ordenada L21. No caso do GaAs, sua similaridade
estrutural com o filme se sobrepõe ao efeito dos desvios composicionais e promove a for-
mação majoritária da fase cúbica texturizada, mas ainda assim com a retenção de uma
fase martensítica, como pode ser visualizado na sondagem das reflexões de Bragg empi-
lhadas no plano da superfície do substrato da Fig. 50. A mesma Figura também permite
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Figura 50 – Difratogramas de raios X em temperatura ambiente para as três amostras
em análise, medidos na configuração θ-2θ na geometria de Bragg-Brentano.
Complementarmente, o difratograma calculado para a liga ordenada permite
uma referência de comparação em relação ao nível de textura presente em
cada amostra.

observar os planos empilhados na superfície do vidro, no qual observa-se um aumento
tanto da quantidade de fase martensítica em comparação com a austenítica assim como
da policristalinidade. Por fim, compara-se o difratograma da membrana com a simula-
ção para o caso da liga Ni2MnGa cúbica ordenada de simetria L21. Esta simulação não
leva em conta texturas ou defeitos, reproduzindo um material massivo (bulk) totalmente
policristalino e livre de tensões. Salvo a presença de duas fases cristalinas, as reflexões
de Bragg da membrana tem um comportamento muito parecido com um bulk, principal-
mente se comparada com os filmes no substrato, devido a forma e intensidades relativas
dos principais planos cristalográficos.

A textura induzida pelo substrato de GaAs, gera um campo gradiente de tensão no
filme, no sentido que movimentações atômicas nas direções paralelas à superfície do subs-
trato ([-110] por exemplo) são relativamente mais desfavorecidas, inibindo a modulação
martensítica. Enquanto que nos filmes mais policristalinos, as fronteiras de grão atuam
de forma a relaxar a estrutura favorecendo a formação de outras fases. Como a formação
destas está relacionada com o amolecimento de modos de vibração nas direções de movi-
mentação dos planos atômicos, quanto maior o grau de textura mais rígidos estão estes
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modos de vibração, ou seja, possuem uma maior quantidade de energia acumulada, de
modo que a energia elástica de deformação não é capaz de superá-la. Desta forma, quando
submetida às altas temperaturas, a fase majoritária cúbica em temperatura ambiente tem
a tendência de sofrer a modulação martensítica (devido aos desvios de composição favo-
recerem essa fase) ou deformar isotropicamente para o parâmetro de rede teórico da L21.
Ambas movimentações atômicas encontram resistências impostas pela textura, resultando
em um espectro com modos de vibração de baixa intensidade. Já no filme com caráter
mais policristalino formado sobre o substrato de vidro, as fronteiras de grão relaxam essas
tensões causadas pelas altas temperaturas de medida, permitindo tanto a movimentação
dos planos atômicos quanto a vibração observada nas frequências Raman. A membrana
por sua vez, devido ao seu alto nível de policristalinidade sendo comparável até mesmo
com um bulk, permite a acomodação dos planos atômicos em toda faixa de temperatura
aplicada, resultando em um comportamento praticamente constante do único modo de
vibração ativo.

��� �����	
���
 ����


Neste capítulo, uma análise dos modos vibracionais na região do espectro visível da
liga de Ni2MnGa foi realizada a partir de medidas de espectroscopia Raman e cálculos de
DFT. Observou-se uma relação entre os modos Raman ativos, os substratos utilizados e as
temperaturas de recozimento empregadas na produção de cada filme, que são explanadas
a seguir.

As medidas revelaram quatro principais frequências, que foram associadas as fases
cúbica e tetragonal, de primeira e segunda ordem. A observação destes modos, além do
T2g esperado teoricamente para a liga L21 ordenada, se deve à quebra de simetria estru-
tural causada por elongações isotrópicas e anisotrópicas, do mesmo modo por defeitos
como desordens químicas e gradientes de tensão, que afetam a forma do aninhamento
da superfície de Fermi e permitem que modos ativos da região espectral do infraverme-
lho se tornem ativos na região do visível. De fato, os cálculos considerando deformações
tetragonais da célula unitária cúbica mostraram a manifestação de uma ampla faixa de
frequências, inclusive não sendo observado o modo característico T2g. A utilização de di-
ferentes lasers para obtenção dos espectros Raman possibilitou observar diferentes modos
ativos, todos respaldados pelos cálculos de DFT.

Por fim, os espectros medidos em função da temperatura elucidaram o efeito das
diferentes texturas de cada filme na ativação dos modos Raman. A distribuição preferen-
cial da família de planos cristalográficos {110} dos filmes no substrato de GaAs impede o
relaxamento estrutural em altas temperaturas, de modo a atenuar quase complemente o
movimento vibracional atômico. Já nas amostras relativamente mais policristalinas, como
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o filme no substrato de vidro e a membrana, as fronteiras de grão permitem um maior
relaxamento gerando uma estrutura com menor energia elástica armazenada, a qual pode
ser superada pela energia vibracional atômica. Em linhas gerais, pode-se entender que
direções de vibração permitidas estão relacionadas a possíveis direções de modulações,
análogamente as modulações 10M e 14M, que ocorrem pelo amolecimento do modo T2g

ao longo da direção [110]. Este fato elucida a complexidade em controlar amostrar reais
e obter estruturas que permitam a modulação com níveis de reorientação de variantes
martensíticas satisfatórios para dispositivos tecnológicos.

Na sequência são apresentadas as conclusões gerais deste trabalho de doutorado,
recapitulando e sintetizando os principais resultados com sua relevância para o entendi-
mento da liga de Ni2MnGa no contexto proposto.
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Os resultados apresentados nesta tese de doutorado demonstraram a viabilidade do
uso da técnica de pulverização catódica para a produção de amostras de filmes finos com
espessuras de 120 nm e 500 nm do composto Heusler Ni2MnGa, com a estabilização desta
liga intermetálica majoritariamente na estrutura cristalina de simetria L21. A estabilidade
química e a entalpia de formação favorável deste composto permitiram a obtenção de
amostras com razões atômicas Ni:Mn:Ga muito próximas às proporções 2:1:1, desejada
para liga Heusler arquetípica dos materiais com efeitos de memória de forma magnética.

No entanto, demonstramos que esta composição média não impediu a presença
de desordem química do tipo anti-sítio, que foi inclusive quantitativamente estimada de
forma relativa dentro das séries de amostras, produzidas sob condições similares sobre os
substratos da GaAs e vidro, contudo, submetidas a tratamentos térmicos sob diferentes
temperaturas. Independentemente das temperaturas e tempos dos tratamentos térmicos
empregados, as amostras de filmes finos também apresentaram evidências de armazena-
mento de tensão mecânica residual do tipo compressiva, que em parte tem origem térmica
devido a diferença entre os coeficientes de expansão térmica linear dos substratos e do
composto intermetálico.

O conhecimento dos ordenamentos estrutural e químico nas escalas local e glo-
bal permite compreender a perda de performance e multifuncionalidade das propriedades
magneto-estruturais dessa liga quando reduzidas à escala nanométrica. A quantificação
dos graus de ordenamento estrutural e químico foi baseada em parâmetros de ordem de
longo e curto alcance, definidos a partir de resultados de medidas de difração e absorção
de raios X assim como de espectroscopia Raman. As análises combinando essas técni-
cas permitiram identificar efeitos importantes sobre as propriedades físicas das amostras
produzidas, que são reunidas a seguir.

A evolução da relaxação e do arranjamento estrutural concomitantemente com a
distribuição atômica nos sítios, em função das temperaturas de processamento usadas
na produção das amostras de filmes finos sobre os substratos, demonstrou-se bastante
complexa. Apesar de ser verificada uma tendência global de aumento dos ordenamentos
estrutural e químico com o aumento da temperatura de pós recozimento, constatou-se
também a influência dos substratos em fatores como retenção de fase martensítica, per-
sistência de campos de tensão mecânica residual e desordenamentos químicos anti-sítios
preferenciais. Por exemplo, nos filmes sobre o substrato de vidro, seu caráter mais poli-
cristalino permitiu a relaxação e estabilização dos módulos de tensão residual nos casos
tratados termicamente acima de 300 °C. Nos filmes mais texturizados sobre o substrato
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cristalino de GaAs, maiores módulos de tensões foram observados, além de um aumento
sistemático em função da temperatura. Na membrana, planos cristalográficos presen-
tes em seu difratograma de raios X, indicam a retenção de uma fase tetragonal dentro
da matriz cúbica L21. Além do mais, as intensidades relativas destas reflexões de Bragg
comparativamente com as obtidas em simulações computacionais, sugerem uma desordem
do tipo B2 nessa amostra, enquanto que o perfil fino das reflexões indica uma amostra
mais livre de tensões mecânicas, exceto por tensões armazenadas nas fronteiras das fases
cristalinas. Visto que todas as amostras apresentaram a estabilização da fase cúbica com
defeitos residuais, a principal classificação entre elas pôde ser feita em relação ao nível
de textura inerente de cada uma, desde amostras com estruturas que se assemelham a
de materiais massivos (membrana), com caráter predominantemente policristalino mas
com algum grau de textura (filme no substrato de vidro), até amostras com texturas que
indicam uma orientação preferencial dos planos cristalográficos (filmes no substrato de
GaAs).

Especificamente, nas amostras mais ordenadas de cada substrato a estrutura cris-
talina dos filmes finos adotou preferencialmente a simetria L21, exibindo uma texturização
cristalina em função do tipo de substrato. No filme sobre o substrato de vidro recozido
à 450 °C, os planos cristalinos (110) do Ni2MnGa tenderam a se formar mantendo-se
preferencialmente paralelos à superfície do substrato, com uma fração em torno de 20 %
de fase tetragonal martensita retida na matriz austenítica. No filme sobre o substrato de
GaAs(111) recozido à 300 °C, encontraram-se planos cristalográficos (111) preferencial-
mente paralelos à superfície do substrato, seguindo um crescimento do tipo epitaxial. Em
ambos os filmes, foram medidos diferentes graus de tensão residual induzidas, em grande
parte decorrentes da diferença entre os coeficientes de expansão térmica do Ni2MnGa e
dos substratos de GaAs e de vidro. Já a membrana apresentou uma estrutura com caráter
muito policristalino, comparável até mesmo com materiais massivos ordenados. Isto se
deu principalmente pelo fato desta amostra ter sido tratada termicamente sem vínculos
externos de substratos, estando livre de tensões induzidas por este.

Nas medidas do espectro Raman, observou-se a influência destas diferentes textu-
ras na evolução dos modos ativos em função da temperatura de medida. Com o empilha-
mento dos planos (111) na superfície do substrato de GaAs, os planos da família {110}
atuam de modo a não permitir a elongação da estrutura, especialmente nas direções [-110].
Já nos filmes com maior grau de policristalinidade, as fronteiras de grão atuam no sen-
tido de diminuir as tensões internas, permitindo uma maior mobilidade atômica, no que
diz respeito à deformação estrutural. Como em altas temperaturas a estrutura cristalina
tende a deformar-se, a observação de modos de vibração ficou condicionada ao grau de
textura dos filmes: quanto maior a textura, mais rígida se torna estrutura impedindo a
elongação e inibindo a observação de modos de vibração. De fato, as medidas mostraram
que na mais alta temperatura, ocorre uma quase extinção dos modos de vibração no filme
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mais texturizado (substrato de GaAs), enquanto que estes modos são realçados em filmes
menos texturizados (substrato de vidro). No espectro da membrana, não são observadas
as altas frequências relacionadas aos harmônicos das frequências naturais, corroborando o
argumento que essas vibrações de segunda ordem foram promovidas principalmente pelas
tensões internas induzidas pelos substratos. Do mesmo modo, a obtenção de uma ampla
faixa de frequências Raman ativas nos cálculos de DFT confirmou a complexidade do
material em relação à alterações da simetria estrutural, especificamente das distorções
isotrópicas e tetragonais de uma matriz cúbica. A estabilidade dessa liga é diretamente
correlacionada com modos de vibração estrutural, de modo que eles podem determinar a
movimentação atômica que resulta nas transformações de fase.

A utilização desta liga em dispositivos baseados no efeito de memória de forma
magnética requer a obtenção da fase martensítica ferromagnética modulada, que per-
mita o movimento das fronteiras geminadas e um subsequente controle da elongação do
material. Os resultados apresentados mostram que, o desafio além da obtenção de uma
estrutura ordenada, é o controle de variáveis adicionais que podem se tornam empecilhos
para aplicações tecnológicas. Os três casos estudados demonstraram a obtenção do com-
posto Ni2MnGa, contudo, mesmo utilizando as mesmas condições de deposição e trata-
mentos térmicos, a textura induzida pelos substratos resulta em propriedades estruturais
completamente distintas. Inclusive, defeitos residuais como mistura de fases, desordens
químicas e gradientes tensões, além de diferentes morfologias e formato de grãos crista-
linos, se mostraram extremamente dependente da textura vinculada ao substrato. Mais
importante, em todos os casos com diferentes texturas e misturas de fases, a desordem
química se mostra um defeito permanente, sugerindo que a superação desta pode ser o
mais desafiador nos processos de produção de materiais na nanoescala, através de ciclos
térmicos envolvendo baixas temperaturas.
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A pane dos equipamentos ESCA e PPMS instalados nos laboratórios LSI e LAN-
SEN, prejudicaram o andamento das etapas de trabalho que envolviam análises de XPS
e análises magnéticas. Essas análises também permitiriam realimentar as fases de de-
sign, desenvolvimento e produção de protótipos de transdutores magneto-elásticos, usando
processos de microfabricação com litografia de ultravioleta. As etapas de microfabrica-
ção estavam planejadas para um estágio de doutorado, previsto para ocorrer a partir de
novembro 2020, na Alemanha, que a pandemia de COVID não permitiu. Este estágio
de doutorado teria apoio financeiro do PRINT/CAPES e do DAAD/UFPR/Technische
Universität Chemnitz.

Dois manuscritos relativos ao estudo das propriedades vibracionais estão em fase
de preparação. No primeiro, discute-se a caracterização básica dos modos vibracionais
ativos no espectro Raman, baseados nos cálculos realizados por DFT. No segundo, está
sendo discutido a evolução destes modos em função da temperatura, os quais mostraram-
se dependente das texturas induzidas pelos vínculos com os substratos.

Os resultados obtidos neste trabalho permitiram o planejamento de uma diferente
abordagem para preparação de um novo conjunto de amostras. Dada a importância que
o vínculo com o substrato exerce nas propriedades deste material, foram depositados
filmes em substratos de GaAs(111), GaAs(001), Si(011), Si(001), MgO(001) e Safira, com
espessuras de 0,5, 5, 50 e 500 nm. Os ciclos térmicos foram escolhidos de modo a promover
o melhor ordenamento possível no filme de cada substrato, baseados na literatura e em
nossos trabalhos anteriores. Medidas de difração de raios X e microscopia de força atômica
já mostraram a formação de diferentes texturas assim como diferentes morfologias.

Uma colaboração com o Dr. Itamar T. Neckel, pesquisador na linha de luz Car-
naúba do LNLS, está em andamento, a qual dentre outras tem por objetivo a realização
de experimentos de imageamento por difração de raios X coerente (BCDI). Esperamos
observar como ocorre deformação de um cristalito da fase cúbica para a fase tetragonal,
em função da diminuição da temperatura. Essas elongações em amostras com desvios de
estequiometria e texturas induzidas em filmes finos é ainda tema de muita investigação.

Está submetida na linha de luz EMA do LNLS uma proposta para investigação
das fases cristalinas e estrutura eletrônica através de medidas de difração e absorção de
raios X em função da temperatura e campo magnético. Estas medidas nos ajudarão
a entender qual é de fato o efeito da textura vinculada ao substrato na movimentação
atômica, relativa à transformações de fases e reorientação das variantes cristalográficas
em função dos estímulos externos. Além disso, poderemos avaliar o efeito da desordem
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química nos espectros de absorção de raios X das diferentes fases, permitindo melhor
entender as deformações da nuvem eletrônica em torno de átomos específicos.

Um estudo envolvendo medidas de calor específico, resistividade elétrica, incluindo
efeito Hall e magnetoresistência, e respostas magnéticas destas amostras se encontra em
andamento. As interpretações destes experimentos permitirão complementar os estudos
do ordenamento químico de amostras. Além disso, pretendemos implementar medidas de
efeito magnetocalórico nas duas séries de amostras já estudadas. Alguns dos resultados
já obtidos são mostrados no Apêndice C.
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Figura 51 – Quadro dos ajustes finos no espaço de coordenadas das medidas de absorção
de raios X, considerando o efeito das desordens químicas nos filmes fabricados
no substrato de vidro. As linhas identificam as amostras e as colunas cada
tipo de desordem química.
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Este Apêndice é dedicado à uma breve descrição dos conceitos e metodologias
utilizadas no emprego da Teoria do Funcional da Densidade (DFT - Density Functio-
nal Theory) neste trabalho. Os cálculos de DFT que estão sendo realizados pelo Prof.
Dr. José Varalda, têm por objetivo obter frequências ativas do espectro Raman da liga
Ni2MnGa, com deformações da célula unitária dos tipos cúbica e tetragonal.

O operador Hamiltoniano Ĥ capaz de descrever a energia total de um sólido pode
ser escrito como [152]

Ĥ = −�
2
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2
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(B.1)

sendo Mi as massas dos núcleos atômicos numa posição �Ri e me a massa dos elétrons na
posição �ri. Os dois primeiros termos da equação descrevem as energias cinéticas do núcleo
e dos elétrons, respectivamente. Os três últimos termos descrevem as energias potenciais
devido às interações entre núcleos e elétrons, entre elétrons e entre núcleos. Via de regra,
as informações sobre o estado de qualquer sistema são obtidas a partir da resolução deste
Hamiltoniano pela aplicação da Equação de Schrodinger. Entretanto, esta tarefa para
um sistema contendo mais de uma partícula se torna complexa e está fora de questão
se tratando de um sólido, uma vez que é necessário considerar a interação mútua entre
todas suas cargas positivas e negativas. Poucos são os sistemas físicos que possuem uma
solução analítica e mesmo cálculos numéricos aproximados se tornam inviáveis [153].

Uma aproximação para solução deste operador baseia-se no fato da densidade
eletrônica ser uma função da posição eletrônica. Deste modo, a densidade eletrônica
de um sólido pode ser descrita em termos de um funcional, no formalismo da DFT. A
vantagem desta teoria se dá pela diminuição de variáveis necessárias para descrição da
densidade eletrônica em comparação as da função de onda e fundamenta-se nos teoremas
de Hojenberg e Kohn [154]:

Primeiro teorema: Existe uma correspondência direta entre a den-
sidade ρ do estado fundamental de um sistema de muitas partículas
(átomos, moléculas, sólidos) e o potencial externo.
Segundo teorema: A energia do estado fundamental E0[ρ] é mínima
para a densidade ρ0(�r) exata.
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A consequência imediata do primeiro teorema é de que o valor esperado de qualquer
observável Ô é uma única função da densidade eletrônica [152]:

< Ψ|Ô|Ψ >= O[ρ], (B.2)

ambos do estado fundamental. Este teorema estabelece que se um observável pode ser
escrito como um funcional da densidade, qualquer quantidade física sobre o sistema que
seria obtida a partir das funções de onda, também pode ser obtida através da densidade
eletrônica de maneira unívoca. Já o segundo teorema garante que qualquer aproximação
da densidade eletrônica resulta numa energia maior do que a energia do estado funda-
mental [155].

Os cálculos deste trabalho de doutorado foram realizados utilizando o código Quan-
tum EXPRESSO (QE) [156], com pseudopotenciais escalares de características relativís-
ticas. Foi utilizada a aproximação de Perdew-Burke-Ernzerhof para sólidos e superfícies
(PBEsol) [157, 158] da Aproximação do Gradiente Generalizado (GGA) [159]. Na GGA
é considerado, além da densidade eletrônica ρ, o respectivo gradiente de densidade ∇ρ

em um específico ponto no espaço, no qual a energia de troca em metais dentro da apro-
ximação de pseudopotenciais é melhor calculada com a PBEsol. Após a minimização
da energia em função da distribuição de cargas, os modos vibracionais foram calculados
com o pacote PHonons (QE), adotando uma energia de convergência menor do que 10−12

Rydberg. Estes cálculos estão em andamento e consideram os parâmetros de rede deter-
minados experimentalmente para os filmes. Os resultados já obtidos são apresentados e
discutidos no Cap. 5.
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Neste Apêndice são mostradas medidas da resistência elétrica realizada na amostra
S4 e curvas de histerese magnética da membrana. Um estudo em torno das propriedades
de transporte elétrico (resistência elétrica e efeito Hall) e magnéticas (curvas de histerese e
susceptibilidade) está em andamento para os filmes deste trabalho. Alguns dos resultados
já obtidos são discutidos abaixo.

O comportamento da resistência elétrica na Fig. 52 indica que o filme S4/GaAs(111)
possui características metálicas com diferentes comportamentos em função da tempera-
tura. Nos gráficos inset estão destacadas duas regiões contendo variações mais drásticas

Figura 52 – Resistência elétrica em função da temperatura para o filme S4 crescido no
substrato de GaAs(111). O ciclo de temperatura durante a medida foi 300 K
-> 10 K -> 400 K, numa taxa de 0,03 K/s. Uma corrente elétrica de 1 mA é
aplicada na mesma direção no qual a resistência elétrica é aferida a cada 3 s.

da resistência em função da temperatura: uma em torno de 40 K e outra em 220 K.
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Essas variações podem estar associadas a transições de fases, em especial, envolvendo da
austenita (A) acima de 220 K para martensita (M) abaixo dessa temperatura. A detecção
de uma transição de fase estrutural na medida de resistividade elétrica baseia-se princi-
palmente no acoplamento elétron-fônon, no qual os elétrons de condução são dispersos
pelos fônons ao longo da rede cristalina. Deste modo, diferentes fases estruturais que
apresentam domínios de fônons característicos, como demonstrou-se no no Cap. 5, ten-
dem a dispersar os elétrons de condução de maneiras distintas, resultando na mudança da
resistência elétrica. Além disso, o comportamento da curva é diferente entre estas prová-
veis temperaturas de transição de fases, sendo ajustadas com diferentes dependências em
temperatura. Uma resistência residual de 1,04 Ohm é obtida pela extrapolação da curva
em 0 K, considerando a variação quadrática da temperatura. Este termo é constante para
qualquer valor de temperatura e associa-se ao espalhamento dos elétrons de condução nas
imperfeições cristalinas [160]. Os ajustes obtidos em função linear da temperatura indi-
cam uma dispersão eletrônica por fônons da rede através de uma interação elétron-fônon.
Na região do gráfico descrita em termos do quadrado da temperatura predomina a inte-
ração elétron-elétron. Já a dependência exponencial de ordem três com a temperatura
descreve a dispersão de elétrons de condução por ondas de spin (magnons) [160]. Acima
de 300 K a resistividade elétrica apresenta um padrão bastante irregular. As medidas de
espectroscopia Raman indicaram que a textura induzida neste filme desfavorece a vibra-
ção atômica em mais altas temperaturas. Isso ocorre com um aumento dos gradientes de
tensões internas, devido aos diferentes coeficientes de expansão térmica entre o filme e o
substrato, que resulta numa dificuldade de dispersão eletrônica pelos domínios de fônons.

Os ciclos de magnetização da membrana apresentados na Fig. 53 mostram a
existência de um eixo de mais fácil magnetização, na direção paralela ao plano da amostra.
Com a magnetização de saturação Ms = 410 emu

cm3 , obtem-se um momento magnético de
2,19 μB por fórmula unitária de Ni2MnGa, respectivamente. Este valor corresponde à
aproximadamente 53 % do momento magnético esperado para esta liga. Este grande
desvio associa-se a características dessa amostra, como desordens químicas do tipo ant-
sítio e desvios estequiométricos e misturas de fases. Considerando

Ms = Hs−OOP − Hs−IP

4π
(C.1)

obtem-se um momento magnético de 3,26 μB por fórmula unitária. Parâmetros adicionais
obtidos na Fig. 53 são listados abaixo.

• Campo de anisotropia de forma estimada: 4πMs = 5,15 kOe

• Campos magnéticos de saturação: Hs−IP = 6 kOe e Hs−OOP = 15 kOe

• Campos magnéticos coercivos no plano: Hc−IP = 23 Oe

• Campos magnéticos coercivos fora do plano: Hc−OOP = 52 Oe
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Figura 53 – Ciclos de histerese magnética medidos em temperatura ambiente, com campo
aplicado paralelamente (IP) e perpendicularmente (OOP) à superfície da
membrana.

• Magnetização de saturação: Ms = 410 emu
cm3

• Magnetização remanente no plano: Mr−IP 142 emu
cm3

• Magnetização remanente fora do plano: Mr−OOP 49 emu
cm3

• Área do ciclo de histerese magnética da medida IP = 2430 emu.Oe
cm3

• Área do ciclo de histerese magnética da medida OOP = 4244 emu.Oe
cm3

• Densidade de energia (diferença entre as áreas IP e OOP) = 4244 - 2430 ≈ 1,8
k emu.Oe

cm3
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