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Resumo
As nanoestruturas possuem um alto potencial em aplicações tecnológicas que podem ser

desde dispositivos de leitura e memória magnéticos até spintrônica. Associar as dimensões

e formas dessas nanoestruturas com seu comportamento magnético é o desafio que nos

motiva neste trabalho. Um dos materiais magnéticos mais estudados é a magnetita (Fe3O4),

que possui comportamento ferrimagnético à temperatura ambiente. Várias pesquisas

relacionadas à formação de filmes finos de magnetita crescidos sobre diversos tipos de

substratos podem ser encontradas na literatura cient́ıfica, no entanto, sua deposição

sobre superf́ıcies vicinais metálicas é incomum. Nesse trabalho utilizamos a técnica de

epitaxia por feixe molecular (MBE) em ambiente de ultra-alto vácuo (UHV) para depositar

monocamadas de Fe seguida de posterior oxidação para crescimento de camadas ultra finas

de Fe3O4(111) sobre o substrato vicinal Ag(977), que possui alta densidade de degraus.

Todas as técnicas de superf́ıcie foram realizadas in situ, em temperatura ambiente. Para

a análise e caracterização da estrutura de superf́ıcie utilizamos microscopia de varredura

por tunelamento (STM), enquanto o ordenamento cristalográfico das estruturas formadas

foi verificado através de difração de elétrons de baixa energia (LEED). As imagens

STM nos mostra certa anisotropia estrutural na formação das nanoestruturas, com

auto-ordenamento paralelo à direção dos degraus da superf́ıcie vicinal para todas as

coberturas. Para 2ML de cobertura de Fe-O, as imagens STM e o padrão LEED revelam a

formação de uma superestrutura Moiré indicando a predominância na formação da würstita

(FeO). Para coberturas a partir de 3ML nota-se a formação de magnetita. Medidas de

resposta magnética foram realizadas através do efeito Kerr magneto-óptico (MOKE)

em várias configurações de campo magnético aplicado e mostraram um comportamento

superparamagnético entre 4ML e 6ML. Para as coberturas acima de 12ML, as medidas

MOKE revelam o surgimento de eixo de magnetização fácil no plano da amostra, paralelo

aos degraus, e duro fora do plano. Essa anisotropia magnética uniaxial foi verificada

através da dependência da coercividade em relação ao ângulo do campo aplicado no

plano. Foi também verificado o limite de cobertura onde ocorre a transição para estado

de multidomı́nios magnéticos.

Palavras-chave: Nanoestruturas. Comportamento magnético. Magnetita. Ferrimagne-

tismo. Filmes finos. Superf́ıcies vicinais. Ordem cristalográfica. Estrutura superficial.

Würstita. Superparamagnetismo. Anisotropia. Técnicas de superf́ıcie. Imagem STM.

Magnetometria Kerr.



Abstract
Nanostructures have a high potential for technological application, ranging from

magnetic reading and memory devices to spintronics. Associating the dimensions and

shapes of these nanostructures with their magnetic behavior is the motivation of this work.

One of the most studied magnetic materials is magnetite (Fe3O4), which has ferrimagnetic

behavior at room temperature. Several investigations related to the formation of thin films

of magnetite grown on various types of substrates can be found in the literature, however,

its deposition on metallic vicinal surfaces is uncommon. In this work, we used molecular

beam epitaxy (MBE) technique in an ultra-high vacuum (UHV) environment to deposit Fe

monolayers followed by oxidation to grow ultra-thin Fe3O4(111) films on Ag(977) vicinal

substrate, which has high density of steps. All surface techniques were performed in situ at

room temperature. For the analysis and characterization of the surface structure, we used

scanning tunneling microscopy (STM), while the crystalographic ordering was verified

by Low Energy Electron Diffraction (LEED). The STM images show some structural

anisotropy in the formation of nanostructures, with self-ordering parallel to the steps of

the vicinal surface for all coverages. For 2ML Fe-O coverage, the STM images and the

LEED pattern reveal the Moiré superstructure formation, indicating the predominance of

würstite (FeO). For coverages from 3ML, magnetite formation is observed and magnetic

measurements using magneto-optical Kerr effect (MOKE) in various applied magnetic field

configurations show a superparamagnetic behavior between 4ML and 6ML. For coverages

above 12ML, the MOKE measurements reveal an easy axis of magnetization in the sample

plane, parallel to the step edges, and a hard axis out of the plane. That uniaxial magnetic

anisotropy was verified from the dependence of the coercivity with respect to the in plane

angle of the applied field. We have also verified the coverage limit where the transition to

a multidomain magnetic state occurs for magnetite.

Keywords: Nanostructures. Magnetic behavior. Magnetite. Ferrimagnetism. Thin films.

Vicinal surfaces. Crystallographic ordering. Surface structure. Würstite. Superparamag-

netism. Anisotropy. Surface techniques. STM image. Kerr magnetometry.
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3.2 Magnetização relativa de uma substância paramagnética clássica . . . . . 30
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4.3 STM - Gráfico dos ńıveis de Fermi e função trabalho . . . . . . . . . . . 53

4.4 Esquema da ponta de varredura do STM . . . . . . . . . . . . . . . . . . 54

4.5 Detalhes do STM e da amostra in-situ . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 57

4.6 Detalhe da ponta de varredura do STM no interior do UHV . . . . . . . 57

4.7 Imagens STM de um substrato de prata vicinal . . . . . . . . . . . . . . 58
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Sumário

1 Introdução 14

2 Sólidos e superf́ıcies 17

2.1 Estrutura e ordenamento superficial . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 17

2.2 Superf́ıcies vicinais . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 20
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14

Caṕıtulo 1

Introdução

Filmes ultrafinos e sistemas nano-estruturados começaram a ter grande volume de

pesquisa a partir de meados do século 20. A forma com a qual essas substâncias de

dimensões atômicas se ordenam sobre superf́ıcies de substratos de diversos tipos pode

ditar o comportamento de algumas propriedades f́ısicas de forma bem distinta de sua

condição de 𝑏𝑢𝑙𝑘, tais como propriedades de transporte, elétricas e magnéticas. As dimen-

sões nanométricas, assim como condições anisotrópicas relacionadas à formação dessas

estruturas podem levar a esses comportamentos distintos. A formação (cristalográfica e

morfológica) das estruturas bem como suas propriedades podem também estar diretamente

associadas ao substrato sobre o qual foram crescidas e à receita desse crescimento. O

comportamento magnético em função do arranjo estrutural desses sistemas tem impacto

direto na produção de tecnologias modernas. A diminuição dos grãos e o confinamento

bidimensional, por exemplo, influenciam diretamente no magnetismo dessas substâncias1

e, com isso, nas propriedades de armazenamento de dados magnéticos. Grãos pequenos o

suficiente podem possuir energia magnética comparada à sua flutuação térmica (𝑘𝐵𝑇 ),2

o que leva a uma magnetização apenas instantânea (enquanto houver campo magnético

aplicado). Esse comportamento é comumente conhecido como superparamagnético, e nesse

caso, não há magnetização permanente da substância quando não houver campo magnético

externo aplicado. No entanto, mesmo para pequenas estruturas existem materiais com

energia magnética uniaxial anisotrópica suficientemente alta para que haja coercividade e

campo magnético remanente mesmo após cessar a aplicação de um campo externo. De

uma forma geral a resposta magnética de um sistema depende de vários fatores, como

morfologia atômica, estequiometria, temperatura de preparo, dentre outros. Propriedades

como coercividade, remanência e saturação magnética bem como efeitos conhecidos como

magnetorresistência, válvulas de 𝑠𝑝𝑖𝑛, exchange bias entre outros possuem certos desafios

quando a análise é feita em filmes ultra finos e, nesse sentido, a investigação dessas

estruturas por meio de técnicas magneto-ópticas têm sido muito utilizada.

A estrutura e morfologia de um filme fino sofrem forte influência do arranjo e ordena-

mento atômico de superf́ıcie do substrato sobre o qual foi crescido. Dentre os substratos

que potencialmente propiciam o auto-arranjo, destacamos as superf́ıcies vicinais e estas

têm sido bastante utilizadas para estudo de sistemas de baixa dimensionalidade. Essas

superf́ıcies escalonadas possuem um série de propriedades interessantes. As superf́ıcies

vicinais são caracterizadas por degraus periódicos e podem, por exemplo, serem usadas

para o crescimento de nanofios magnéticos.3 As suas condições nano-escalares bem de-

finidas podem favorecer o confinamento eletrônico em menos de três dimensões.4 Seus
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terraços permitem a formação de ilhas com formas anisotrópicas e os degraus e suas bordas

fornecem śıtios favoráveis para reações qúımicas e nucleações.5

Várias técnicas experimentais foram desenvolvidas ao longo dos últimos anos no

intuito de se entender melhor as propriedades estruturais e magnéticas dessas pequenas

estruturas. Uma técnica magneto-óptica baseada no efeito Kerr magneto-óptico (MOKE)

tem destaque relevante para esse tipo de análise em escala nanométrica. Sua sensibilidade

para filmes ultra finos se dá devido à mudança no estado de polarização da luz refletida

em uma superf́ıcie de amostra magnetizada. A magnetometria Kerr não altera a estrutura

do material em estudo e pode ser realizada in situ, em amostras crescidas em ultra

alto vácuo (UHV), por exemplo. A técnica de microscopia eletrônica de tunelamento

(STM) é uma poderosa ferramenta para o estudo da topografia superficial devido a sua

alt́ıssima sensibilidade, permitindo a visualização de estruturas em escala atômica. A

motivação principal desse trabalho consiste em correlacionar o comportamento magnético

com as propriedades estruturais de nanoestruturas de magnetita Fe3O4 crescidas sobre

uma superf́ıcie vicinal com alta densidade de degraus, e com este objetivo utilizamos estas

duas técnicas - STM e MOKE.

A magnetita é um dos mais importantes óxidos metálicos de transição e um dos mais

investigados no último século. Ela apresenta comportamento ferrimagnético, ou seja,

possui spins antiparalelos e um momento magnético total diferente de zero. Possui um

salto na condutividade elétrica a 123 K (transição de Verwey - 𝑇𝑉 ).6 A magnetita se

cristaliza à temperatura ambiente em uma estrutura cúbica do tipo espinélio inverso.

É formalmente representada como Fe(A)Fe(B)2O4, onde Fe(A) representa um ı́on Fe3+

localizado em um śıtio tetraédrico e Fe(B) representa dois ı́ons de Fe (Fe3+ e Fe2+) no

śıtio octaédrico.7 No śıtio tetraédrico, o ı́on Fe3+ contribui com um momento magnético

de −5𝜇𝐵. No śıtio octaédrico, o ı́on Fe3+ contribui com momento magnético de +5𝜇𝐵 e o

ı́on Fe2+ contribui com +4𝜇𝐵. Como resultado, tem-se um momento magnético resultante

de +4𝜇𝐵 por célula unitária de Fe3O4, o que está de acordo com resultados experimentais

encontrados na literatura.8

A formação estequiométrica dos óxidos em geral depende de condições de temperatura,

pressão e concentração de oxigênio durante o preparo. O crescimento de um filme de

magnetita sobre substratos compete com a formação de outras fases de óxidos, tais como

FeO (würstita), 𝛼-Fe2O3 (hematita) e 𝛾-Fe2O3 (maghemita). Entretanto, parâmetros bem

otimizados do procedimento de crescimento podem levar à formação estequiométrica de

Fe3O4. A magnetita em filmes ultra finos pode apresentar comportamento anisotrópico

tanto estrutural quanto magnético, dependendo do substrato onde é depositada e da

orientação cristalográfica, e pode diferir bastante de sua condição de 𝑏𝑢𝑙𝑘.9–11 Alguns

desses comportamentos serão verificados neste trabalho, na apresentação dos dados e nas

discussões.

Uma parte desse trabalho se refere à análise estrutural de filmes finos de óxidos de ferro

crescidas em superf́ıcie vicinal de prata (Ag(977)). O crescimento da magnetita através de
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Figura 1.1—Estrutura FCC da magnetita (Fe3O4) em (a). Detalhe de um tetraedro e octaedro

compartilhando um átomo de oxigênio (esferas verdes) em (b), onde os ı́ons Fe estão representados pelas

esferas vermelhas e amarelas. Extráıdo de Friák et al (2007).8

epitaxia por feixe molecular (MBE) quase sempre é precedido de uma camada de FeO,12

tanto em ambiente oxidante quanto para oxidação pós-deposição. Através de STM e LEED

(difração de elétrons de baixa energia) a ordem cristalográfica e morfologia das estruturas

foram investigadas. O comportamento magnético foi verificado através de medidas MOKE,

tanto no plano quanto perpendicular à amostra. Todo o estudo foi realizado no Laboratório

de F́ısica de Superf́ıcies e Espectroscopia Hiperfina do Departamento de F́ısica da UFMG

que dispõe de um sistema de ultra alto vácuo para o crescimento, preparação e análise in

situ, ou seja, todas as técnicas de análise citadas são realizadas sem quebra de vácuo.
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Caṕıtulo 2

Sólidos e superf́ıcies

A interação entre os sólidos e objetos em sua vizinhança ocorre através de suas

superf́ıcies e interfaces. Apesar de não ser a única definição, dependendo da propriedade a

ser pesquisada, tratam-se do limite entre dois meios como sólido-gás, sólido-sólido e sólido-

vácuo, por exemplo.13 No caso sólido-vácuo pode-se dizer, de forma mais conservadora,

que superf́ıcie é a última camada atômica de um sólido. Por outro lado, essas definições

de superf́ıcies são incompletas, pois suas propriedades não dependem apenas da interface,

mas também de seu arranjo geométrico e do número de átomos.14 Portanto, a definição

de superf́ıcie depende de cada caso estudado.

A F́ısica de Superf́ıcies se destaca, a partir de meados do século passado, como uma

área de grande importância em ciência e tecnologia. O grande salto no desenvolvimento da

microeletrônica, por exemplo, não seria posśıvel sem o avanço das técnicas que permitiram

analisar as superf́ıcies em escala atômica. Para se compreender o alto grau de complexidade

dos sistemas estudados, diversas teorias e técnicas experimentais foram criadas. Um dos

pré-requisitos fundamentais no estudo de superf́ıcies consiste em criar ambientes de ultra-

alto vácuo para que amostras estudadas permaneçam limpas por um longo peŕıodo de

tempo. A partir disso, técnicas experimentais de microscopia, espectroscopia, difração,

deposição atômica e de filmes, dentre outras foram desenvolvidas.

A superf́ıcie de um sólido em escala nanométrica é composta por poucas camadas

atômicas que o delimita das demais substâncias (ar, por exemplo) ou do vácuo. O ordena-

mento atômico define o tipo de superf́ıcie, que pode ser amorfo (estrutura desordenada),

monocristalino (único ordenamento bem definido e com bom grau de periodicidade) e

policristalino (formada por vários monocristais). Um sólido 𝑏𝑢𝑙𝑘 possui certo equiĺıbrio

tridimensional determinado por sua periodicidade, conforme detalhado no Apêndice A.

2.1 Estrutura e ordenamento superficial

Podemos considerar um corte paralelo a certo plano atômico de um sólido, expondo-o,

com o surgimento de uma superf́ıcie. Isso resulta na mudança dos estados eletrônicos e

próximo à superf́ıcie. A falta de vizinhos próximos de um lado dos átomos da superf́ıcie

pode disponibilizar ligações qúımicas as quais perturbam o lado exterior, deixando assim

suscept́ıvel à reações.15 Contudo, é mais provável que as perturbações causadas pelas

superf́ıcies nos sólidos devido principalmente à ausência de forças de ligação de vizinhos

próximos do lado externo do sólido resultem em novas posições de equiĺıbrio dos átomos
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próximos à superf́ıcie. Pode ocorrer um simples deslocamento normal de uma ou duas

camadas atômicas mais externas em comparação ao resto do sólido (fenômeno conhecido

como relaxação) ou até, em caso mais extremo, um completo rearranjo estrutural das

camadas mais externas, modificando a simetria da superf́ıcie e afetando propriedades

senśıveis (eletrônicas, ópticas, qúımicas e vibracionais). Tal processo é conhecido como

reconstrução. Veja as figuras 2.1(a) e 2.1(b). Portanto, a simples produção de uma

superf́ıcie provoca mudanças estruturais com a quebra do equiĺıbrio local de forças,

obrigando assim os átomos expostos a buscarem uma nova configuração de equiĺıbrio.

O fenômeno da relaxação é muito comum nos metais e, segundo a explicação desenvol-

vida por Finnis e Heine,16 elétrons de condução envolvem o volume dos ı́ons formando

caroços eletronicamente neutros. Sabendo-se que o cristal pode ser formalmente descrito

por células unitárias de Wigner-Seitz,17 a distribuição dos elétrons leva a uma distribuição

superficial de cargas energeticamente desfavorável. Devido a isso, os elétrons tendem a se

distribuir de forma suave pela superf́ıcie, criando uma assimetria em sua distribuição em

torno dos ı́ons do primeiro plano. Essa redistribuição cria uma força eletrostática resul-

tante sobre os elétrons em direção aos ı́ons da superf́ıcie fazendo-os deslocar e reduzindo

assim a distância entre os primeiros planos.

Figura 2.1—Diferentes modificações estruturais que podem ocorrer em decorrência de uma superf́ıcie.

Na relaxação (a) ocorre alteração na distância entre os planos em relação ao 𝑏𝑢𝑙𝑘 mantendo a simetria

planar do volume. Na Reconstrução (b) a periodicidade paralela ao plano é quebrada e uma nova estrutura

superficial pode surgir. Na segregação (c) a simetria também não é necessariamente mantida e os átomos

do volume ocupam śıtios na superf́ıcie. Na adsorção (d) átomos externos se alojam na superf́ıcie podendo

alterar estrutura e sua periodicidade.

Na reconstrução, a quebra de periodicidade é mais abrupta, ocorrendo paralelamente

ao plano e/ou perpendicular a ele. Geralmente vista em superf́ıcies de sólidos com ligações

covalentes, devido ao fato de serem fortemente direcionais. Nesse caso, várias ligações

se tornam pendentes desfavorecendo o equiĺıbrio superficial, tornando o rearranjo mais

”dramático”.

A segregação, ilustrada na figura 2.1(c), ocorre comumente em cristais de mais de um

elemento por volume. Nesse caso, átomos que se localizavam originalmente no interior do
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volume aparecem na superf́ıcie, o que pode causar quebra de periodicidade na direção do

plano superficial ou normal a ele. A razão desse fato está na redução de energia necessária

para a quebra de ligações, geralmente causada por átomos de diferentes tamanhos ou que

ocupem maior área superficial, diminuindo a densidade atômica.18

Por fim, na adsorção (figura 2.1(d)) átomos de outros elementos se agregam à superfıcie

(por deposição ou advindos da atmosfera), podendo até modificar sua periodicidade. A

presença do adsorvato pode formar uma rede combinada única com a superf́ıcie e se

relacionar perfeitamente com o substrato, ou após certo acomodamento causado pela

agitação térmica, se houver simetria translacional, podem coincidir estruturalmente com

o substrato. Por outro lado, pode ainda não haver rede verdadeira para o sistema,

favorecendo apenas um tipo de estrutura e nesse caso, toda a estrutura do substrato nas

imediações do adsorvato pode ser modificada ou reconstrúıda.19

Os processos discutidos podem ter maior ou menor probabilidade de ocorrerem. É bem

conhecido que tais modificações estruturais terão menor possibilidade de ocorrência quanto

maior a densidade superficial de átomos e maior o número de primeiros vizinhos. De acordo

com Siervo (2002),14 para metais do tipo FCC (que possui alto valor de empacotamento

como descrito na seção A.1), isso pode ser observado. De acordo com sua pesquisa, se

as faces possuem baixo ı́ndice de Miller, a probabilidade para ocorrência de relaxações

e reconstruções são ainda menores. Dentre esses, a faces tipo (111) de metais, quando

em condições de equiĺıbrio termodinâmico, são as que apresentarão os menores valores

de relaxação além de variação despreźıvel para o parâmetro de rede paralelo à superf́ıcie,

quando comparados aos valores de 𝑏𝑢𝑙𝑘. Para estruturas de baixa coordenação atômica

𝑁𝑐 (números de vizinhos mais próximos), as ligações simples são mais fortes que as de alta

coordenação. O ganho energético será proporcional a (𝑁𝑐)
1/2 e nesse caso, a energia por

ligação varia escalarmente com o número de coordenação.20 Com isso, a energia superficial

por átomo (𝜎) será da por:

𝜎 =

(︀
𝑁 𝑏𝑢𝑙𝑘

𝑐

)︀1/2 − (𝑁 𝑠𝑢𝑝
𝑐 )1/2

(𝑁 𝑏𝑢𝑙𝑘
𝑐 )1/2

𝐸 ′
𝑐𝑜𝑒 (2.1.1)

onde 𝑁 𝑏𝑢𝑙𝑘
𝑐 e 𝑁 𝑠𝑢𝑝

𝑐 são os números de coordenação de 𝑏𝑢𝑙𝑘 e da superf́ıcie, respectivamente,

e 𝐸 ′
𝑐𝑜𝑒 é chamada de energia de coesão, relacionada aos átomos e às superf́ıcies não

magnéticas. Para a rede FCC, o número de coordenação de 𝑏𝑢𝑙𝑘 é 12 e o número de

coordenação superficial para face (111) é 9, possuindo assim um número de energia por

átomo de 0, 134𝐸 ′
𝑐𝑜𝑒. Para a face (110) esse valor sobe para 0, 236𝐸 ′

𝑐𝑜𝑒.

A energia de coesão possui contribuições coulombianas e magnéticas, sendo essa última

com fraca contribuição em comparação com a primeira, podendo ser desprezada na maioria

dos casos. De um modo geral a energia de coesão é o ganho energético dos átomos dentro da

estrutura cristalina em relação às suas energias livres, dado por 𝐸𝑐𝑜𝑒 = 𝐸𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡𝑎𝑙 −
∑︀

𝑖𝐸
𝑙𝑖𝑣𝑟𝑒
𝑖 ,

onde 𝐸𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡𝑎𝑙 é a soma das energias de todos os átomos da estrutura em condições ligadas
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(a) (111) (b) (100) (c) (110)

Figura 2.2—Esquema com modelos em esfera das vistas superiores de três tipos de faces para a rede

FCC. Em (a) é mostrada a face (111) de maior estabilidade, em (b) a face (100) e em (c) a face (110) de

menor estabilidade entre as três. As marcas em amarelo mostras as células unitárias visualizadas em

cada face.

e 𝐸𝑙𝑖𝑣𝑟𝑒
𝑖 representa a energia dos diferentes átomos em condições livres (ou não ligados)

que constituem o sólido.21,22 Nesse caso, a energia de coesão é liberada quando o átomo

se torna livre do cristal. De acordo com Song et al (2001),23 a energia total de um sistema

(ou o que chamamos de energia do cristal 𝐸𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡𝑎𝑙) é expressa em função da densidade de

elétrons e do tipo e arranjo dos átomos na estrutura.

A figura 2.2 ilustra a vista superior da superf́ıcie FCC para três diferentes ı́ndices de

Miller, sendo a face (111) a mais estável das três, por ter menor energia superficial por

átomo, e que será importante nos estudos relacionados a este trabalho.

Os fenômenos de reordenamento e reconstrução de superf́ıcie causado pelos fatores

citados revelam certa complexidade da estrutura em relação a uma superf́ıcie ideal e isso

leva à necessidade de uma nomenclatura própria que descreva a simetria e periodicidade

da superf́ıcie em relação ao caso 𝑏𝑢𝑙𝑘.

O arranjo atômico de superf́ıcie depende de como uma superf́ıcie é preparada. Cortes

e polimentos nanometricamente precisos e sessões de 𝑠𝑝𝑢𝑡𝑡𝑒𝑟𝑖𝑛𝑔 com bombardeamento de

ı́ons e tratamentos térmicos são determinantes para o estado final da morfologia e arranjo

atômico superficial.

2.2 Superf́ıcies vicinais

Na seção anterior vimos que a topografia da superf́ıcie de um sólido cristalino depende

de qual direção está exposta a face. Algumas dessas topografias podem ser mais reativas

que outras ou oferecerem melhores condições de nucleação, adsorção, absorção, etc. Nesse

sentido, as superf́ıcies vicinais possuem grande atividade de pesquisa, pois sobre elas

são observados, por exemplo, modos de crescimentos de filmes com propriedades f́ısicas

anisotrópicas. As superf́ıcies vicinais ou escalonadas possuem regiões ou terraços, cada

um deles com a mesma configuração superficial (́ındice de Miller) separados por degraus
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ao longo de uma direção. Tais superf́ıcies são formadas quando se realiza um corte preciso

em um baixo ângulo 𝜃 (miscut angle) em relação a um plano escolhido do cristal (ℎ𝑘𝑙).24

Esse procedimento resulta em uma superf́ıcie com dois tipos planos: os terraços que

possuem a mesma configuração planar do cristal e os degraus com planos diferentes (ℎ′𝑘′𝑙′),

como ilustrado na figura 2.3. A configuração dos terraços, quanto ao comprimento 𝑑 e

número de átomos enfileirados 𝑝 (incluindo o da borda) e dos degraus de altura de ordem

monoatômica com alto ı́ndice de Miller, é determinado pelo ângulo 𝜃.

Figura 2.3—Plano de corte na direção �⃗� com ângulo 𝜃 (𝑚𝑖𝑠𝑐𝑢𝑡) em relação à direção de orientação do

cristal, mostrando a geometria dos degraus 𝑝 (ℎ𝑘𝑙)× (ℎ′𝑘′𝑙′) em superf́ıcies vicinais, onde ℎ é a altura dos

degraus em relação ao plano dos terraços, 𝑑 é o comprimento dos terraços com 𝑝 átomos enfileirados, 𝑟𝑎 é

a distância entre os átomos e 𝑥 é o desvio adicional quando o plano dos degraus e dos terraços não são

ortogonais.

O comprimento dos terraços é definido em função do número de átomos enfileirados,

do desvio adicional 𝑥 e da distância interatômica 𝑟𝑎 em que 𝑑 = (𝑝− 1 + 𝑥) 𝑟𝑎.

Uma nova notação foi proposta por Lang et al (1972)25 para classificar as superf́ıcies

vicinais, levando em conta a quantidade de átomos enfileirados nos terraços e nos degraus.

Tal notação é dada por

𝑁𝑡𝑒 (ℎ𝑘𝑙) ×𝑁𝑑𝑒 (ℎ′𝑘′𝑙′) (2.2.2)

onde 𝑁𝑡𝑒 e 𝑁𝑑𝑒 correspondem ao número de átomos em um terraço e em um degrau,

respectivamente, enquanto (ℎ𝑘𝑙) e (ℎ′𝑘′𝑙′) são os planos cristalográficos de Miller do terraço

e do degrau, respectivamente. Aqui consideraremos degraus com altura monoatômica

(𝑁𝑑𝑒 = 1) e o número de átomos de um terraço sendo 𝑁𝑡𝑒 = 𝑝. A tabela 2.1 relaciona as

notações de Lang et al. e Miller para estruturas FCC.

A figura 2.4 mostra de forma esquemática a geometria da superf́ıcie vicinal Pt(779).

Tal substrato foi investigado por Kuhnke e Kern (2003),26 servindo como 𝑡𝑒𝑚𝑝𝑙𝑎𝑡𝑒 para

crescimento de nanoestruturas. Nela pode-se notar as direções cristalográficas do terraço

[111] e da faceta ou degrau [100], além do comprimento da fileira de átomos do terraço (𝑤)

e da altura do degrau (ℎ). O ângulo de 𝑚𝑖𝑠𝑐𝑢𝑡 (𝜃) pode ser encontrado por arccos (ℎ/𝑤).

A tabela 2.2 mostra alguns parâmetros estruturais para algumas das superf́ıcies vicinais

mais comuns. A superf́ıcie da prata (977) será um dos objetos de estudo desse trabalho,

onde filmes finos serão depositados sobre ela através da técnica de epitaxia por feixe

molecular.
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Notação de Lang et al. Notação de Miller Desvio adicional 𝑥

𝑝 (111) × (100) (𝑝+ 1, 𝑝− 1, 𝑝− 1) 2/3

𝑝 (111) × (1̄11) (𝑝− 2, 𝑝, 𝑝) 1/3

𝑝 (100) × (111) (1, 1, 2𝑝− 1) 1/2

𝑝 (100) × (010) (0, 1, 𝑝− 1) 0

Tabela 2.1: Equivalência entre as estruturas FCC para as notações de Lang et al. e Miller.
Valores obtidos de Barreteau et al. (2003)24

Figura 2.4—Modelos de esferas atômicas mostrando a visão superior do plano superficial em (a) e a

visão lateral da superf́ıcie com escalas de comprimento e as direções cristalográficas em (b). Modificada

de Kuhnke e Kern (2003).26

Notação de Notação de Ângulo 𝑚𝑖𝑠𝑐𝑢𝑡 Largura 𝑤 Altura ℎ

Miller Lang et al. (𝑔𝑟𝑎𝑢𝑠) (𝑎) (𝑎)

(331) 3 (111) × (111) 22,00 1,5408 0,5677

(410) 4 (100) × (110) 14,04 2,0616 0,4849

(779)* 7 (111) × (100) 7,01 4,7546 0,5803

(977) 8 (111) × (100) 7,01 4,7300 0,6078

Tabela 2.2: Parâmetros geométricos de algumas superf́ıcies vicinais de estruturas FCC, onde
𝑤 é a largura do terraço e ℎ é a altura do degrau, dados em termos do parâmetro de rede 𝑎.
Dados obtidos de 𝐵𝑎𝑟𝑏𝑜𝑠𝑎 (2021).27 *Dados obtidos a partir das informações de Kuhnke e Kern
(2003)26 para Pt(779) com base no parâmetro de rede da platina FCC.

Estabilidade

As superf́ıcies vicinais têm como ponto central de interesse em pesquisa a possibilidade

de confinamento de elétrons ou átomos adsorvidos em certa direção preferencial.4,27 Com

isso, mudanças importantes nas propriedades elétricas, de transporte ou magnéticas são

potencialmente observadas devido a esse confinamento, sobretudo em baixa cobertura de
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camadas adsorvidas. Estruturas auto-organizadas podem crescer ao longo dos degraus nas

superf́ıcies vicinais, como nanofios, por exemplo.1 Além do mais, as bordas dos degraus

formam condições energeticamente favoráveis à nucleação de ad-átomos de metais devido ao

aumento na coordenação em relação aos terraços.28 As superf́ıcies vicinais são metaestáveis

estruturalmente dependendo da temperatura. A instabilidade dessas estruturas ocorrem

em baixas temperaturas devido à alta entropia vibracional dos degraus.29 Segundo Kuhnke

e Kern (2003), a entropia fornece um mecanismo de repulsão degrau-degrau que leva a um

arranjo regular da estrutura, porém com uma alta distribuição de largura do terraço.26

Este resultado indica a presença de uma interação repulsiva adicional entre os degraus,

que pode surgir devido a distorções da rede ou interações dipolo-dipolo originadas nas

bordas dos degraus (figura 2.5).

Figura 2.5—Distribuição de carga eletrônica em um degrau. Em superf́ıcies metálicas, a distribuição

de elétrons livres tende a ser suavizada nos degraus, formando assim momentos de dipolos devido aos

núcleos de ı́ons positivos fixos17.

A metaestabilidade ocorre pois a alta densidade de defeitos aumenta a energia da

superf́ıcie acima do valor das superf́ıcies de baixo ı́ndice. Esse fato pode sugerir uma

tendência ao facetamento, ou seja, a separação de fases da superf́ıcie vicinal em regiões

macroscópicas de superf́ıcies de baixo ı́ndice (com maior área superficial total). A superf́ıcie

vicinal pode, no entanto, aumentar sua estabilidade através do relaxamento das posições

dos átomos próximos aos degraus.
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Caṕıtulo 3

Fenômenos magnéticos

Desde a descoberta das interações magnéticas, intensa atividade de pesquisa tem sido

realizada na tentativa de se entender tais fenômenos. Durante muito tempo, o magnetismo

foi estudado como um fenômeno independente, sem v́ınculo com a natureza elétrica da

matéria. Somente a partir do século 19 é que os dois fenômenos foram então associados,

impulsionados pelos experimentos de Michael Faraday (1791-1867). A partir de então,

a teoria eletromagnética descrita através das equações de Maxwell entre 1861 e 1865,

permitiu uma série de avanços no entendimento de diversos fenômenos. O que chamamos

hoje da eletromagnetismo clássico se tornou a base fundamental de eletrodinâmica e do

magnetismo. Porém somente a partir da década de 1920 uma outra teoria foi capaz

de explicar os fundamentos do eletromagnetismo de uma maneira muito mais precisa e

abrangente, ao explicar os fenômenos na escala atômica da matéria: a teoria quântica.

A partir dessa nova teoria, novos conhecimentos acerca das propriedades magnéticas da

matéria e tecnologias aplicáveis foram surgindo. As propriedades de um sólido, de um

modo geral, são fortemente influenciadas por sua estrutura e composição, determinadas

em escala atômica. Fenômenos magnéticos macroscópicos podem ter sua origem em

efeitos microscópicos relacionados à interação entre superf́ıcies e interfaces de sólidos e

estes com a radiação eletromagnética, anisotropia magnética, efeitos magneto-ópticos,

superparamagnetismo, etc.

Toda a fenomenologia magnética está baseada em comportamentos de natureza vetorial,

onde não apenas as intensidades são quantificadas, mas as direções dos campos magnéticos

determinam os comportamentos de natureza magnética. As equações de Maxwell30 em

uma amostra isotrópica, no vácuo, podem ser expressas pela lei de Gauss para campos

elétricos e magnéticos, respectivamente como:

∇ · �⃗� = 𝜌𝑓 ∇ · �⃗� = 0 (3.0.1)

onde �⃗� é o vetor campo de deslocamento elétrico, 𝜌𝑓 é a densidade de cargas livres e �⃗� é

o vetor indução magnética e pelas leis de Faraday e de Ampère-Maxwell, respectivamente

por:

∇× �⃗� = −𝜕�⃗�
𝜕𝑡

∇× �⃗� = −𝜕�⃗�
𝜕𝑡

+ 𝐽𝑓 (3.0.2)

onde �⃗� é o vetor campo magnético, �⃗� é o vetor campo elétrico e 𝐽𝑓 é o vetor densidade
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de corrente elétrica livre. Em meios materiais lineares, segue que:

�⃗� = 𝜖0�⃗� + 𝑃 𝑒 �⃗� = 𝜇0(�⃗� + �⃗�) (3.0.3)

sendo 𝑃 a polarização e �⃗� a magnetização do meio. Pode-se notar que em meios não

magnetizados e não polarizados têm-se que �⃗� = 𝜖0�⃗� e �⃗� = 𝜇0�⃗�, onde 𝜖0 e 𝜇0 são a

permissividade dielétrica e a permeabilidade magnética, ambos no vácuo, respectivamente.

Para meios sem a presença de cargas livres (𝜌𝑓 = 0), a lei de Gauss para o campo elétrico

fica ∇ · �⃗� = 0.

O campo magnético no interior da matéria possui contribuição do próprio meio material.

Tal contribuição é chamada de magnetização �⃗� , que na verdade é um campo magnético

intŕınseco que depende de como as part́ıculas estão arranjadas no interior desse meio, da

natureza atômica da substância e da orientação de seus momentos magnéticos e do campo

aplicado externamente. Em meios cont́ınuos, o vetor indução magnética �⃗� é dado pela

equação 3.0.3. Por sua vez, a magnetização pode ser expressa por:

�⃗� = �̃�𝑚�⃗� (3.0.4)

onde �̃�𝑚 é o tensor susceptibilidade magnética do meio, e que pode ser representado

matricialmente.

3.1 Momentos magnéticos

Antes da descoberta do spin, achava-se que as cargas elétricas rotativas eram as

principais responsáveis pelos momentos magnéticos atômicos e consequentemente pelo

magnetismo dos sólidos. Podemos analisar um disco ferromagnético (material que produz

a propriedade de magnetização espontânea, como discutiremos na seção 3.2) inserido em

uma região que possui um campo de indução �⃗�, como mostra a figura 3.1. No interior do

disco forma-se um campo magnético �⃗�𝑑 chamado de campo desmagnetizante que tende a

se opor a magnetização do material.31 Nessas condições, dentro do disco teremos:

�⃗� = �⃗� − 𝜇0�⃗�𝑑 (3.1.5)

A lei de Ampère-Maxwell para o rotacional do campo magnético, como mostrado pela

equação 3.0.2 pode-se resumir à lei de Ampère ∇ × �⃗� = 𝐽𝑓 se considerarmos campos

elétricos estáticos. Se utilizarmos o teorema do rotacional
∫︀

(∇× �⃗�)𝑑�⃗� =
∮︀
�⃗� ·𝑑𝑙, podemos

escrever a integral sobre um caminho fechado do campo magnético sendo:∮︁
�⃗� · 𝑑𝑙 = 0 (3.1.6)
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Figura 3.1—Comportamento dos campos magnéticos no interior de um disco ferromagnético de espessura

𝑑 e área 𝑆, mostrando a magnetização resultante �⃗� , o campo de indução magnético aplicado �⃗� e o

chamado campo magnético desmagnetizante �⃗�𝑑 que surge em oposição ao campo magnético aplicado.

onde o caminho de integração é definido por 𝑑𝑙. Relacionando as equações 3.1.6 e 3.1.5

em termos de �⃗� = 1
𝜇0

(�⃗� − �⃗�), termos:∮︁
�⃗� · 𝑑𝑙 =

1

𝜇0

∮︁
�⃗� · 𝑑𝑙 − 1

𝜇0

∮︁
�⃗� · 𝑑𝑙 = 0 (3.1.7)

onde a integral é avaliada em um caminho fechado que passe pela área do disco. Tal

relação é verdadeira somente se
∮︀
�⃗� · 𝑑𝑙 =

∫︀ 𝑑

0
�⃗� · 𝑑𝑙 = 𝑀𝑑. Nesse caso, teremos que:

1

𝜇0

∮︁
�⃗� · 𝑑𝑙 =

1

𝜇0

𝑀𝑑 (3.1.8)

Por outro lado, se imaginarmos uma espira circular percorrido por uma corrente 𝐼, a lei

de Ampère em sua forma integral nos diz que
∮︀
�⃗� · 𝑑𝑙 = 𝜇0𝐼 e com isso, pode-se concluir

que a corrente na espira e o dipolo magnético do disco encontrado são iguais, ou seja,

𝐼 = 1
𝜇0
𝑀𝑑.

Podemos assim obter o módulo do momento magnético do disco com magnetização

𝑀 , de volume 𝑉 = 𝑆𝑑 como sendo |�⃗�| = 𝑀𝑆𝑑. Com o valor encontrado de 𝑀 = 𝜇0𝐼
𝑑

,

teremos:

|�⃗�| = 𝜇0𝐼𝑆 (3.1.9)

Levando-se em consideração que a corrente na espira imaginária é dada por 𝐼 = 𝑞𝜔/2𝜋

e que a área da espira é 𝑆 = 𝜋𝑟2, podemos escrever o momento de dipolo, na forma

vetorial, como sendo:

�⃗� =
𝑞𝜇0

2
𝑟2�⃗� (3.1.10)

onde �⃗� é a frequência angular de movimento da carga ao longo da espira. Com isso,

podemos determinar o momento magnético gerado por um elétron de carga 𝑞 = −𝑒
orbitando um ponto central a um raio �⃗� com velocidade tangencial �⃗� e frequência angular
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�⃗�. Sabendo que �⃗� = �⃗� × �⃗�, podemos multiplicar vetorialmente à esquerda por �⃗�, obtendo

assim �⃗� × �⃗� = 𝑟2�⃗�. Nesse caso, o vetor momento magnético ficará:

�⃗� = −𝑒𝜇0

2
𝑟2�⃗� = −𝑒𝜇0

2
(�⃗� × �⃗�) (3.1.11)

Por definição, o momento angular clássico do elétron girando em sua órbita é dado por

�⃗� = 𝑚𝑒(�⃗� × �⃗�), onde 𝑚𝑒 é a massa do elétron. Contudo, chega-se à relação clássica do

momento magnético do elétron em sua órbita, dado por:

�⃗� = − 𝑒𝜇0

2𝑚𝑒

�⃗� (3.1.12)

A equação 3.1.12 ainda pode ser expandida para a mecânica quântica. Nesse caso,

apenas uma componente espećıfica 𝑧 do momento angular ao longo do eixo de quantização

pode ser observada, aquela alinhada a um campo. Assim, se tomarmos um elétron com a

função de onda |𝜓⟩ = |𝑙, 𝑙𝑧, 𝑠, 𝑠𝑧⟩, onde 𝑙 é seu momento angular e 𝑠 é seu momento de

spin, o valor esperado de �⃗�𝑧 pode ser dado por:

⟨⃗𝑙𝑧⟩ = ⟨𝑙, 𝑙𝑧, 𝑠, 𝑠𝑧 |⃗𝑙𝑧|𝑙, 𝑙𝑧, 𝑠, 𝑠𝑧⟩ = ℏ 𝑙𝑧 (3.1.13)

onde pode-se notar que ℏ 𝑙𝑧 é o autovalor do operador �⃗�𝑧. Nesse caso, podemos escrever o

valor esperado do momento magnético �⃗�𝑧 na direção 𝑧 com base nos argumentos quânticos:

⟨�⃗�𝑧⟩ = − 𝑒𝜇0

2𝑚𝑒

ℏ 𝑙𝑧 (3.1.14)

As constantes da expressão 3.1.14 definem, na mecânica quântica o que chamamos de

Magneton de Bohr, dado por 𝜇𝐵 = 𝑒ℏ/2𝑚𝑒 = 9, 27 × 10−24 𝐽/𝑇 , resultando no valor

esperado ⟨�⃗�𝑧⟩ = −𝜇𝐵𝜇0 𝑙𝑧. Nesse caso, podemos definir o valor esperado do momento

angular orbital do elétron em termos do operador momento angular como sendo:

⟨�⃗�𝑜,𝑧⟩ = −𝜇𝐵

ℏ
⟨⃗𝑙𝑧⟩ (3.1.15)

onde redefinimos o Magneton de Bohr como 𝜇𝐵 = 𝑒𝜇0ℏ/2𝑚𝑒, assim como fez Stöhr et al

(2006).31 Pode-se notar que o operador de momento angular possui unidade de ℏ.

Se levarmos em conta que o elétron possui um momento angular intŕınseco, o spin,

este também deverá ser adicionado como contribuição ao seu momento magnético. O

elétron é um férmion e possui spin semi-inteiro, em que suas projeções observáveis ao

longo da direção 𝑧 são 𝑠 = ±ℏ/2. Isso gera um valor máximo de momento, em termos de

Magneton de Bohr, apenas quando o valor esperado de spin for ℏ/2. Com isso, o momento
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magnético de spin na direção do eixo de quantização 𝑧 pode ser dado similarmente por:

⟨�⃗�𝑠,𝑧⟩ = −2
𝜇𝐵

ℏ
⟨�⃗�𝑧⟩ (3.1.16)

O momento magnético total de um elétron é dado pela soma dos momentos magnéticos

orbital e de spin e portanto ⟨�⃗�𝑧⟩ = −(𝜇𝐵/ℏ) (2⟨�⃗�𝑧⟩ + ⟨⃗𝑙𝑧⟩). Introduzindo o conceito de

fator 𝑔 determinado experimentalmente por Willis Lamb (1951) devido a uma pequena

mudança na linha espectral do hidrogênio, onde para o momento magnético de spin 𝑔 ∼= 2,

finalmente teremos o momento magnético total de um elétron na direção de quantização

𝑧 como sendo:

⟨�⃗�𝑧⟩ = −𝜇𝐵

ℏ
(𝑔𝑠⟨�⃗�𝑧⟩ + 𝑔𝑙⟨⃗𝑙𝑧⟩) (3.1.17)

onde consideramos 𝑔𝑠 = 2 para o momento de spin e 𝑔𝑙 = 1 para o momento orbital do

elétron. Se considerarmos 𝑛 momentos magnéticos por célula unitária, sua magnetização

𝑀 ao longo do campo magnético aplicado será:

𝑀 = 𝑛⟨𝜇𝑧⟩ (3.1.18)

Em um sólido, o momento magnético do núcleo não contribui de forma significativa

para sua magnetização, devido ao fato de que o Magneton de Bohr para o próton é muito

menor que para o elétron, pois sua massa é 1836 vezes maior que a do elétron.

3.2 Classificação dos materiais magnéticos

Campos magnéticos dentro e fora da matéria podem causar diferentes fenômenos

e/ou definir diferentes propriedades. Com isso, há diferentes classes de magnetismo

na matéria (diamagnetismo, paramagnetismo, ferromagnetismo, antiferromagnetismo e

ferrimagnetismo). Quando analisamos essas propriedades em ńıvel atômico, algumas

definições e parâmetros clássicos não poderão ser aplicados, sobretudo em baix́ıssimas

temperaturas. No entanto, na maioria dos casos, a aproximação clássica se mostra suficiente.

A classificação dos materiais magnéticos pode ser feita em termos da susceptibilidade

𝜒𝑚.32

O diamagnetismo é um efeito de indução causado pela aplicação de um campo

magnético externo �⃗�. O campo induz dipolos orientados no material de forma antiparalela

ao campo aplicado devido à lei de Lenz. Nesse caso, a susceptibilidade magnética desse

material é constante e negativa (𝜒
(𝑑𝑖𝑎𝑚)
𝑚 < 0). O diamagnetismo é um fenômeno de fraca

intensidade e é uma propriedade de todos os materiais e somente é relevante na ausência

de todas as outras propriedades.

O paramagnetismo surge com a condição de existência de dipolos magnéticos perma-

nentes. Tais dipolos são orientados de forma paralela ao campo aplicado externamente,
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com a susceptibilidade magnética do material sendo positiva (𝜒
(𝑝𝑎𝑟𝑎𝑚)
𝑚 > 0). No entanto,

a sua orientação pode ser afetada ou mesmo impedida por flutuações térmicas, condicio-

nando sua susceptibilidade à temperatura (𝜒
(𝑝𝑎𝑟𝑎𝑚)
𝑚 = 𝜒

(𝑝𝑎𝑟𝑎𝑚)
𝑚 (𝑇 )). Esse comportamento

é caracterizado pela falta de elétrons desemparelhados que implica no desaparecimento

do momento magnético sem a presença do campo externo. Com isso, a magnetização

resultante depende diretamente da intensidade do campo aplicado e inversamente da

temperatura (𝑀 ∝ 𝐵/𝑇 ). Os momentos magnéticos nos materiais paramagnéticos podem

ser classificados como localizados ou itinerantes. Os momentos localizados são causados

por elétrons de uma camada interna parcialmente preenchida. Esse tipo de comportamento

é chamado de paramagnetismo de 𝐿𝑎𝑛𝑔𝑒𝑣𝑖𝑛, presentes nos chamados metais de terra rara

e nos actińıdeos.

O paramagnetismo de Langevin considera uma aproximação semiclássica. A energia dos

momentos magnéticos que formam ângulos entre 𝜃 e 𝜃 + 𝑑𝜃 com o campo aplicado é dada

por 𝐸 = −𝜇𝑧 𝐵, onde 𝜇𝑧 = 𝜇 cos 𝜃. Usando a lei da distribuição de Maxwell-Boltzmann,

o número de dipolos magnéticos tendo essa orientação particular é proporcional a

exp

(︂
− 𝐸

𝑘𝐵𝑇

)︂
𝑜𝑢 exp

(︂
𝜇𝐵 cos 𝜃

𝑘𝐵𝑇

)︂
(3.2.19)

Langevin concluiu que o valor esperado do momento magnético de cada átomo ao longo

da direção do campo deve ser dado por:

⟨𝜇𝑧⟩ =

∫︀ 𝜋

0
𝜇 cos 𝜃 𝑑𝜛∫︀ 𝜋

0
𝑑𝜛

(3.2.20)

onde 𝑑𝜛 ∝ exp
(︁

𝜇𝐵 cos 𝜃
𝑘𝐵𝑇

)︁
𝑑Ω e 𝑑Ω = 2𝜋 sin 𝜃 𝑑𝜃. E com as ferramentas matemáticas

apropriadas, pode-se chegar a:

𝐿(𝑥) = coth(𝑥) − 1

𝑥
(3.2.21)

onde 𝐿(𝑥) é chamada função de Langevin e 𝑥 = 𝜇𝐵/𝑘𝐵𝑇 . Expandindo coth(𝑥), a função

ganha a forma 𝐿(𝑥) = coth(𝑥) − 1/𝑥 = 𝑥/3 + 𝒪(𝑥3), que para pequenos valores de 𝑥

(𝑥≪ 1), pode-se chegar à seguinte aproximação:

⟨𝜇𝑧⟩
𝜇

= 𝐿(𝑥) =
𝑥

3
(3.2.22)

Uma magnetização de saturação 𝑀𝑆 é alcançada quando todos os momentos magnéticos
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são paralelos (𝑀𝑆 = 𝑛𝜇). Portanto a magnetização relativa será dada por:

𝑀

𝑀𝑆

=
𝑛⟨𝜇𝑧⟩
𝑛𝜇

=
𝜇𝐵

3𝑘𝐵𝑇
(3.2.23)

Se 𝜒𝑚 = 𝑀/𝐻 ≈ 𝜇0𝑀/𝐵, então a susceptibilidade é dada por:

𝜒𝑚 =
𝜇0𝜇𝐵𝑀𝑆

3𝑘𝐵𝑇𝐵
=
𝑛𝜇0𝜇

2

3𝑘𝐵

1

𝑇
(3.2.24)

Conclui-se assim que a susceptibilidade magnética de Langevin é dada por:

𝜒𝐿𝑎𝑛𝑔𝑒𝑣𝑖𝑛
𝑚 =

𝑐

𝑇
(3.2.25)

e nesse caso, 𝑐 é chamada de constante de Curie que depende do número do momento

magnético 𝜇 e do número de momentos magnéticos por célula unitária 𝑛, ou seja, 𝑐 =

𝑛𝜇0𝜇
2/3𝑘𝐵.

A função de Langevin mostrada na equação 3.2.21 para o modelo clássico que utilizamos

é uma aproximação para valores de campo magnético externo pequeno ou temperaturas

relativamente altas, onde chegamos a 𝐿(𝑥) = coth(𝑥) − 1/𝑥 = 𝑥/3 + 𝒪(𝑥3), desprezando

assim os termos de ordem maior. Porém, para magnetização próximo a saturação causada

por campos magnéticos intensos ou temperatura baixas, esses termos serão relevantes,

como mostra o gráfico da figura 3.2(a).

(a) (b)

Figura 3.2—Magnetização relativa de uma substância paramagnética no modelo semiclássico em (a),

onde a linha azul representa a função de Langevin 𝐿(𝑥) = coth(𝑥)− 1/𝑥 e a linha vermelha tracejada

é a aproximação para pequenos valores de 𝑥 (𝐿(𝑥) = 𝑥/3). Em (b) é mostrado o comportamento

paramagnético no modelo com momento de spin, onde a curva azul representa a função 𝐹 (𝑥) = tanh(𝑥) e

a linha vermelha tracejada é a resposta para pequenos valores de 𝑥 (𝐹 (𝑥) = 𝑥) e 𝑥 = 𝜇𝐵𝐵/𝑘𝐵𝑇 .

Se levarmos em consideração os parâmetros quânticos como momento magnético de

spin, leva-se a um outro resultado, porém mais preciso, acerca do paramagnetismo.32 Para

isso, considera-se a energia dada por 𝐸 = 𝑔𝑠𝑚𝐽𝜇𝐵𝐵, onde 𝑔𝑠 = 2 e 𝑚𝐽 = ±1/2 (número
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quântico magnético), levando-se em consideração o spin do elétron e o fato de que seus

momentos magnéticos se alinham paralelo e antiparalelo ao campo aplicado. Nesse caso,

chega-se a magnetização relativa:

𝑀

𝑀𝑆

=
⟨𝜇𝑧⟩
𝜇𝐵

= tanh(𝑥) (3.2.26)

onde a função para esse momento magnético torna-se 𝐹 (𝑥) = tanh(𝑥) em que, para valores

de 𝑥≪ 1, a função assume 𝐹 (𝑥) = 𝑥 e portanto, ⟨𝜇𝑧⟩/𝜇𝐵 ≈ 𝑥 sendo que 𝑥 = 𝜇𝐵𝐵/𝑘𝐵𝑇 .

O resultado da função paramagnética relacionada ao momento magnético de spin leva à

curva mostrada no gráfico 3.2(b). Comparado à função de Langevin no modelo clássico,

essa função é diferente, porém possui o formato gráfico similar ao da figura 3.2(a), com a

saturação ocorrendo em campos de menor intensidade ou temperaturas maiores. Contudo,

em qualquer caso nota-se que a magnetização 𝑀 de um material paramagnético ideal, em

termos de magnetização de saturação, será dada por:

𝑀 = 𝑀𝑆𝐿(
𝜇𝐵

𝑘𝐵𝑇
) (3.2.27)

Uma descrição mais apropriada, acerca do paramagnetismo que leva em conta todos

os aspectos quânticos, é aquela dada pela equação de estado introduzida por Brillouin,

em que a magnetização M do sistema é dada por:

𝑀 = 𝑀𝑆𝐵𝐽(
𝜇𝐵

𝑘𝐵𝑇
) (3.2.28)

em que 𝐵𝐽(𝑥) é a função de Brillouin, dada por

𝐵𝐽(𝑥) =
2𝐽 + 1

2𝐽
coth

(︂
2𝐽 + 1

2𝐽
𝑥

)︂
− 1

2𝐽
coth

(︂
1

2𝐽
𝑥

)︂
(3.2.29)

sendo 𝐽 o momento angular que pode assumir os seguintes valores: 1/2, 1, 3/2, 2, 5/2,

· · · (veja Apêndice C). A magnetização de saturação, nessas condições, é dada por:

𝑀𝑆 = 𝑛𝑔𝐽𝜇𝐵𝐽 (3.2.30)

com 𝑛 sendo o número de momentos magnéticos por célula unitária. Pode-se perceber

que quando o momento angular assume o valor mı́nimo, ou seja, 𝐽 = 𝑠 = 1/2, a função

de Brillouin torna-se 𝐵1/2(𝑥) = tanh(𝑥) = 𝐹 (𝑥), tornando-se a função 3.2.26 para o

momento magnético de spin. Por outro lado, se tomarmos o limite onde 𝐽 → ∞, a

função de Brillouin torna-se 𝐵∞(𝑥) = coth (𝑥) − 1/𝑥 = 𝐿(𝑥), obtendo-se assim a função

de Langevin para o modelo clássico (equação 3.2.21). Isso nos leva a concluir que a curva
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paramagnética de uma substância sólida com essas caracteŕısticas deve variar entre as

curvas (a) e (b) da figura 3.2.

Os momentos itinerantes são classificados através do momento magnético perma-

nente de 1𝜇𝐵 causados por elétrons quase livres na banda de valência. Tal compor-

tamento é chamado de paramagnetismo de Pauli, cuja magnetização é definida como

𝑀 = 𝑔(𝐸𝐹 )𝜇2
𝐵 𝐵,32 onde 𝐸𝐹 é a energia de Fermi. Nesse caso, a susceptibilidade mag-

nética é 𝜒𝑃𝑎𝑢𝑙𝑖
𝑚 = 𝑀/𝐻 = 3𝑛𝜇0𝜇

2
𝐵/2𝐸𝐹 . O que praticamente a leva como uma função

independente da temperatura:
𝜕𝜒𝑃𝑎𝑢𝑙𝑖

𝑚

𝜕𝑇
≈ 0 (3.2.31)

em que 𝜒𝑃𝑎𝑢𝑙𝑖
𝑚 ≪ 𝜒𝐿𝑎𝑛𝑔𝑒𝑣𝑖𝑛

𝑚 .

Os efeitos de ferromagnetismo, ferrimagnetismo e antiferromagnetismo são subclassifi-

cados como magnetismo coletivo, devido à natureza semelhante entre eles. Tais efeitos são

resultado de uma interação de troca entre os dipolos magnéticos permanentes, que podem

ser explicados através da mecânica quântica. Para materiais com essa caracteŕıstica, a

susceptibilidade magnética depende substancialmente de mais variáveis ou fatores, ou seja,

𝜒𝑐𝑜𝑙
𝑚 = 𝜒𝑐𝑜𝑙

𝑚 (𝑇, �⃗�, ℎ𝑖𝑠𝑡) (onde ℎ𝑖𝑠𝑡 é a história de magnetização). O magnetismo coletivo

desses materiais apresenta a chamada magnetização espontânea e ocorre abaixo de uma

temperatura cŕıtica, acima da qual essa caracteŕıstica desaparece. Portanto, abaixo de tal

temperatura os dipolo apresentam orientação natural que independe de campos externos.

Assim como no paramagnetismo, os momentos podem ser localizados ou itinerantes.

O ferromagnetismo aparece em materiais que exibem momentos magnéticos itinerantes

como Fe, Co e Ni e sua temperatura cŕıtica é chamada de temperatura de Curie (𝑇𝐶),

acima da qual tornam-se essencialmente paramagnéticos. Para valores de temperatura

abaixo de 𝑇𝐶 e acima de zero absoluto, os momentos magnéticos exibem orientação

preferencial. Para zero absoluto, a orientação dos momentos se alinham paralelamente,

causado pela interação de troca. A magnetização relativa de um material ferromagnético

é dada por:

𝑀 = 𝑀𝑆𝐵𝐽(
𝑔𝐽𝜇𝐵𝐽(𝐵 + 𝜆𝑀)

𝑘𝐵𝑇
) (3.2.32)

onde 𝐵𝐽(𝑥) é a função de Brillouin dada na equação 3.2.29 e o parâmetro 𝜆 é a constante

de campo molecular, positiva para materiais ferromagnéticos. Pode-se notar que com a

ausência do campo externo 𝐵, a magnetização torna-se dependente apenas da temperatura.

A partir da derivada com respeito ao argumento 𝑥 na equação 3.2.32, pode-se obter

matematicamente a temperatura de Currie:

𝑇𝐶 = 𝑀𝑆
𝑔𝐽𝜇𝐵𝜆(𝐽 + 1)

3𝑘𝐵
=
𝑛𝜆𝜇2

𝑒𝑓

3𝑘𝐵
(3.2.33)

onde a magnetização de saturação é 𝑀𝑆 = 𝑛𝑔𝐽𝜇𝐵𝐽 (equação 3.2.30) e 𝜇𝑒𝑓 é o momento
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magnético efetivo, sendo 𝜇𝑒𝑓 =
√︀
𝐽(𝐽 + 1). Uma constatação interessante é a origem das

interações entre os dipolos magnéticos em um material ferromagnético e a magnetização

espontânea. A teoria de Weiss prevê um campo molecular 𝐻𝑊 defininido por 𝐻𝑊 = 𝜆𝜇𝑒𝑓 .33

Se usarmos a equação 3.2.33, conclúımos que:

𝐻𝑊 =
3𝑘𝐵𝑇𝐶
𝑛𝜇𝑒𝑓

(3.2.34)

Se considerarmos o momento magnético efetivo da ordem de grandeza do magneton de

Bohr, o campo de Weiss fica 𝐻𝑊 ≈ 𝑘𝐵𝑇𝐶/𝜇𝐵 ≈ 1, 5 𝑇𝐶 . Nessas condições, podemos

estimar o campo de Weiss para o ferro com base em sua temperatura cŕıtica como sendo

𝐻𝑊 ≈ 103 T. Se compararmos um sólido com espaçamento entre átomos magnéticos da

ordem de 𝑎 = 2 · 10−10 m, o campo produzido por seus dipolos é 𝐻𝑑𝑖𝑝 = 10−7𝜇2
𝐵/𝑁

2
𝐴 𝑎

3,

podemos obter o valor estimado de 𝐻𝑑𝑖𝑝 ≈ 10−1 T. Nesse caso, pode-se perceber que o

campo criado pelos dipolos magnéticos é muito menor que o campo de Weiss. A conclusão

é que em um material ferromagnético, a interação entre os dipolos magnéticos não tem

origem magnética. Tal interação tem origem quântica e tem por base o prinćıpio da

exclusão de Pauli.

O antiferromagnetismo é caracterizado pela magnetização resultante nula. Cristais

desse tipo sofrem uma transição para o estado paramagnético numa temperatura cŕıtica

chamada de temperatura de Néel 𝑇𝑁 . No entanto, diferentemente do paramagnetismo

onde a magnetização total também é nula devido à orientação aleatória dos dipolos (na

ausência de campos externos), no antiferromagnetismo a rede de cristais formadas pelos

átomos magnéticos ou śıtios se dividem em duas ou mais sub-redes equivalentes, cada

qual apresentando magnetização espontânea em uma direção. O resultado vetorial para

todas as redes somadas é nulo. Esse tipo de comportamento pode ser caracterizado como

simples, do ponto de vista estrutural, como células do tipo cúbica simples ou tetragonal

de corpo centrado ou mais complexas, como cúbica de face centrada. Alguns compostos

possuem estruturas em que os dipolos se alternam ao longo de uma determinada direção

cristalina, como é o caso da hematita 𝛼-𝐹𝑒2𝑂3, por exemplo. Esse tipo de substância

apresenta ferromagnetismo fraco.

Supondo duas sub-redes equivalentes com magnetização 𝑀1 e 𝑀2 numa fase antiferro-

magnética, cujos valores absolutos são iguais, pode-se definir um parâmetro de ordem que

será 𝜂 = (𝑀1 −𝑀2)/2 que toma um valor positivo numa fase e negativo em outra. Esse

parâmetro possui certa importância, pois distingue a fase antiferromagnética (ordenada)

da paramagnética (desordenada). Nesta última as sub-redes não possuem magnetizações

distintas, ou seja, 𝑀1 = 𝑀2 e 𝜂 = 0. No antiferromagnetismo, 𝜂 ≠ 0. Analogamente à

magnetização mostrada na equação 3.2.32, de acordo com a teoria de Néel, a magnetização
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de cada sub-rede de um sistema antiferromagnético simples é:

𝑀1 = 𝑀𝑆𝐵𝐽(
𝑔𝐽𝜇𝐵𝐽(𝐵 − 𝜆𝑀2)

𝑘𝐵𝑇
) 𝑒 𝑀2 = 𝑀𝑆𝐵𝐽(

𝑔𝐽𝜇𝐵𝐽(𝐵 − 𝜆𝑀1)

𝑘𝐵𝑇
) (3.2.35)

onde −𝜆𝑀2 e −𝜆𝑀1 são os campos moleculares de Weiss que atuam nos momentos de

dipolos correspondentes às sub-redes 1 e 2, respectivamente, devido à interação de uma

sub-rede com a outra. Devido à analogia do desenvolvimento matemático com a fase

ferromagnética, a temperatura de Néel, assim como a equação 3.2.33, será dada por:

𝑇𝑁 =
𝑛𝜆𝜇2

𝑒𝑓

3𝑘𝐵
(3.2.36)

De uma forma geral, em um cristal antiferromagnético, uma rede composta por duas

sub-redes (ou dois śıtios) de magnetização �⃗�1 = −�⃗�2 possui magnetização resultante

�⃗� = �⃗�1 + �⃗�2 ̸= 0. Essa condição é mantida para temperaturas abaixo da temperatura

de Néel. A susceptibilidade 𝜒𝑚 de um material antiferromagnético pode ser obtida

diferenciando as equações 3.2.35 em relação ao campo magnético aplicado 𝜒𝑚1 = 𝜕𝑀1/𝜕𝐵

e 𝜒𝑚2 = 𝜕𝑀2/𝜕𝐵, com 𝜒𝑚 = (𝜒𝑚1 + 𝜒𝑚2)/2. Com isso, obtém-se o seguinte resultado:

𝜒𝑚 =
𝑇𝑁

𝜆(𝑇 + 𝑇𝑁)
(3.2.37)

Pode-se notar que para 𝑇 = 𝑇𝑁 a susceptibilidade é finita com 𝜒𝑚 = 1/2𝜆.

O ferrimagnetismo é uma espécie de caso particular de antiferromagnetismo. Os

materiais ferrimagnéticos também são ordenados em sub-redes que apresentam cada

qual magnetizações espontâneas em direções distintas. Entretanto as sub-redes não são

equivalentes, resultando numa soma não nula das magnetizações, ou seja, �⃗� = �⃗�1 +�⃗�2 ̸=
0, onde 1 e 2 são as sub-redes adjacentes. Vale ressaltar que esses materiais apresentam

magnetização espontânea para temperaturas abaixo da temperatura cŕıtica 𝑇𝑐. Umas das

substâncias ferrimagnéticas mais conhecidas (e que é objeto de estudo desse trabalho) é a

magnetita, Fe3O4, que possui magnetização natural para temperaturas abaixo de 585 ∘C

(veja tabela 3.1).

Se considerarmos um sistema simples de uma rede composta por duas sub-redes não

equivalentes 1 e 2, a magnetização total é a média das magnetizações de cada rede, ou

seja:

𝑀 = 𝑝𝑀1 + 𝑞𝑀2 (3.2.38)

onde 𝑝 e 𝑞 = 1−𝑝 são frações molares dos átomos magnéticos das sub-redes. Analogamente

às equações 3.2.32 e 3.2.35, pode-se chegar as equações de magnetização de cada sub-rede:

𝑀1 = 𝑀𝑆𝐵𝐽(
𝑔𝐽𝜇𝐵𝐽(𝐵 − 𝑞𝜆12𝑀2 + 𝜆11𝑀1)

𝑘𝐵𝑇
) (3.2.39)
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e

𝑀2 = 𝑀𝑆𝐵𝐽(
𝑔𝐽𝜇𝐵𝐽(𝐵 − 𝑝𝜆12𝑀1 + 𝜆22𝑀2)

𝑘𝐵𝑇
) (3.2.40)

Para campo nulo (𝐵 = 0), uma observação importante é que a magnetização total 𝑀 se

anula em uma temperatura chamada de temperatura de compensação 𝑇𝑐𝑜𝑚𝑝, menor que a

temperatura cŕıtica 𝑇𝑐 que, no entanto, não apresenta nenhuma transição de fase.

Em todas essas subclasses de magnetismo coletivo, acima da temperatura cŕıtica o

material exibe comportamento paramagnético com susceptibilidade inversa. A figura 3.3

esquematiza simplificadamente os comportamentos dos materiais magnéticos com e/ou

sem presença de um campo externo aplicado.

Figura 3.3—Modelos simplificados que descrevem o comportamento dos materiais magnéticos com e

sem a influência de campos magnéticos externos. Modificado de Jeong et al (2007).34

A tabela 3.1 mostra alguns materiais comuns e seus comportamentos magnéticos à

temperatura ambiente e seus valores de susceptibilidade (em 20 𝑜C) e de temperatura

cŕıtica.

3.3 Anisotropia magnética

Anisotropia magnética é caracterizada por certa direção fixa de um eixo ferromagnético

ou antiferromagnético de uma amostra (o que se estende também aos ferrimagnéticos). A

caracterização dos chamados eixo fácil e eixo duro de magnetização de uma amostra provém

de algum tipo de anisotropia. Eixo fácil está associado à direção de fácil magnetização

da amostra e o eixo duro à direção de magnetização mais dif́ıcil. De uma forma geral,

a tendência à magnetização ficar ao longo do eixo fácil é representado pelo termo de
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Substância Comportamento Susceptibilidade Temperatura

magnético a 20 𝑜C 𝜒𝑚 a 20 𝑜C cŕıtica em 𝑜C

Prata (𝐴𝑔) diamagnético −2, 6 × 10−5 n.a.

Ouro (𝐴𝑢) diamagnético −2, 7 × 10−5 n.a.

Würstita (𝐹𝑒𝑂) paramagnético 720 × 10−5 𝑇𝑁 = −75

Ferro (𝐹𝑒) ferromagnético 2, 0 × 105 𝑇𝐶 = 770

Nı́quel (𝑁𝑖) ferromagnético 6, 0 × 102 𝑇𝐶 = 358

Magnetita (𝐹𝑒3𝑂4) ferrimagnético 6, 0 𝑇𝐶 = 585

Óxido de Cobalto (𝐶𝑜𝑂) antiferromagnético 5, 0 × 10−5 𝑇𝑁 = 18

Hematita (𝛼-𝐹𝑒2𝑂3) antiferromagnético 6, 5 × 10−3 𝑇𝑁 = 675

Tabela 3.1: Caracteŕısticas f́ısicas de algumas substâncias naturais quanto ao comportamento
magnético e susceptibilidade magnética 𝜒𝑚 (adimensional) a 20 𝑜C e temperatura cŕıtica 𝑇𝑐 (ou
temperatura de Curie 𝑇𝐶 ou temperatura de Néel 𝑇𝑁 ). Dados extráıdos de 𝑂𝑙𝑖𝑣𝑒𝑖𝑟𝑎 (2005),35

𝑀𝑐𝐺𝑢𝑖𝑟𝑒 (1962)36 e Univ. British Columbia, Canada (2021).37

densidade de energia anisotrópica:

𝐸𝑎 = 𝐾𝑢 sin2 𝜃 (3.3.41)

onde a 𝜃 é o ângulo entre o estado de magnetização 𝑀 e o eixo fácil e 𝐾𝑢 é a constante

de anisotropia. Tais valores de densidade de energia podem variam entre 1 𝑘𝐽/𝑚3 e 10

𝑀𝐽/𝑚3, tipicamente.38 A anisotropia estabelece o limite superior da coercividade (𝐻𝑐) em

magnetos. A anisotropia depende da temperatura e tende a zero na temperatura cŕıtica,

caso não exista campo aplicado. Pode-se dizer, de um modo geral, que para a maioria dos

materiais magneticamente anisotrópicos, existem duas direções mais fáceis de magnetizar,

que estão separadas de uma rotação de 180∘. A linha paralela a essas duas direções é o

eixo fácil, energeticamente favorável à magnetização espontânea. Como os dois sentidos

opostos ao longo de um eixo fácil são igualmente fáceis de magnetizar, o sentido real de

magnetização pode facilmente se estabelecer em qualquer um, caracterizando uma quebra

espontânea de simetria. Pode-se dizer que a anisotropia é um pré-requisito para a histerese

em ferromagnetos. Sem o fenômeno da histerese, o ferromagneto possui comportamento

superparamagnético. Dos principais tipos de anisotropia, três são mais estudados pela

literatura39 e estão relacionados à forma da amostra, estrutura cristalina, arranjo atômico

ou a modificação de microescala devido a algum fator externo.

A anisotropia de forma está relacionada ao campo de desmagnetização interna discutido

na seção 3.1. A energia para desmagnetização gera uma contribuição para a energia interna

que depende da direção de magnetização da amostra. Tal energia depende da forma da

amostra e não é própria do material. De um modo geral, o campo de desmagnetização é
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dado por �⃗�𝑑 = −𝒩 �⃗� , onde �⃗� é a magnetização e 𝒩 é o tensor de conformação. Para

filmes finos, todos os elementos do tensor são zero, exceto para a direção perpendicular à

camada de filme, onde 𝒩⊥ = 1. A energia magnetostática é dada por

𝐸𝑑 = − 𝜇0

2𝑉

∫︁
�⃗� · �⃗�𝑑 𝑑𝜐, (3.3.42)

onde sua resolução em coordenadas esféricas leva a uma energia anisotrópica por unidade

de volume de um filme a

𝐸𝑑 = −𝜇0

2
𝑀2

𝑠 cos2 𝜃 (3.3.43)

onde 𝑀𝑠 é a magnetização de saturação e 𝜃 é o ângulo em relação à direção normal ao filme.

Pode-se notar que para 𝜃 = 0∘, a energia por volume torna-se 𝐸𝑑 = 𝐾0 = −(𝜇0/2)𝑀2
𝑠 .

Ou se cos2 𝜃 = 1 − sin2 𝜃, então podemos escrever que a energia anisotrópica de forma é

𝐸𝑓 = 𝐾0 +𝐾𝑓 sin2 𝜃 (3.3.44)

onde 𝐾0 é o menor valor de constante anisotrópica e 𝐾𝑓 é constante anisotrópica de forma.

A anisotropia magnetocristalina é uma propriedade intŕınseca da estrutura cristalográ-

fica da amostra. O processo de magnetização é simplesmente diferente quando um campo

é aplicado ao longo de diferentes direções cristalográficas e reflete a simetria cristalina.

Esse tipo de anisotropia tem origem no acoplamento spin-órbita. Em prinćıpio, a interação

do campo com o cristal (ou interação de troca) ou ainda pela interação dipolo-dipolo

entre os átomos também contribui para esse tipo de anisotropia. Por sua vez, a interação

de troca não pode dar origem a anisotropia, uma vez que é proporcional ao produto

escalar dos vetores de spin e, portanto, é independente do ângulo entre os spins e os eixos

do cristal. A energia de interação dipolo-dipolo, por outro lado, depende da orientação

de magnetização relativa aos eixos do cristal. Em prinćıpio, esse tipo de anisotropia

contém contribuições de anisotropia de forma, no entanto, para cristais cúbicos pode ser

mostrado por simetria que a soma das energias dipolo-dipolo se cancelam. O modelo

anisotrópico foi estendido às superf́ıcies por Néel (1954),40 onde mostrou que a simetria

reduzida à superf́ıcie deve mostrar forte anisotropia em comparação com o estado de 𝑏𝑢𝑙𝑘.

Ele demonstrou diferentes energias anisotrópicas (diferentes 𝐾𝑠) para sólidos FCC com

superf́ıcies (111) e (100), sendo que 𝐸 = −𝐾𝑠 cos2 𝜃. A anisotropia magnetocristalina é

a mais importante entre todas as outras devido à sua origem intŕınseca. A direção de

magnetização é determinada por tal anisotropia, apesar da energia magnetocristalina ser

comumente pequena em comparação coma a energia de troca. A magnetização relativa é

dada por 𝜇 = �⃗�/|�⃗� | e, em coordenadas esféricas, pode ser dada em termos das direções

de base: 𝜇 = (𝛼1, 𝛼2, 𝛼3), em que

𝛼1 = sin 𝜃 cos𝜑; 𝛼2 = sin 𝜃 sin𝜑; 𝛼3 = cos 𝜃 (3.3.45)
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onde a soma dos quadrados de 𝛼𝑖 resulta no valor unitário. A energia magnetocristalina

por volume pode ser descrita pela expansão das componentes de magnetização:

𝐸𝑚𝑐 = 𝐸0 +
∑︁
𝑖

𝑏𝑖𝛼𝑖 +
∑︁
𝑖𝑗

𝑏𝑖𝑗𝛼𝑖𝛼𝑗 +
∑︁
𝑖𝑗𝑘

𝑏𝑖𝑗𝑘𝛼𝑖𝛼𝑗𝛼𝑘 +
∑︁
𝑖𝑗𝑘𝑙

𝑏𝑖𝑗𝑘𝑙𝛼𝑖𝛼𝑗𝛼𝑘𝛼𝑙 + · · · (3.3.46)

onde os termos de ordem maior em 𝛼 podem ser desprezados. Não existem diferenças

entre energias de magnetizações opostas, portanto 𝐸(�⃗�) = 𝐸(−�⃗�), ou seja

𝐸(𝛼𝑖) = 𝐸(−𝛼𝑖) (3.3.47)

Nesse caso, podemos desprezar os termos ı́mpares da expansão, reduzindo a:

𝐸𝑚𝑐 = 𝐸0 +
∑︁
𝑖𝑗

𝑏𝑖𝑗𝛼𝑖𝛼𝑗 +
∑︁
𝑖𝑗𝑘𝑙

𝑏𝑖𝑗𝑘𝑙𝛼𝑖𝛼𝑗𝛼𝑘𝛼𝑙 (3.3.48)

Para um cristal cúbico, todos os termos 𝛼𝑖𝛼𝑗 desaparecem (devido a equação 3.3.47, ou

seja, 𝑏𝑖𝑗 = 0 para 𝑖 ̸= 𝑗. Todos os ı́ndices 𝑖 são indistingúıveis em simetria cúbica, logo

todos os termos 𝑏𝑖𝑗 são iguais (ou seja, 𝑏11 = 𝑏22 = 𝑏33 = 𝐾1). O mesmo se estende para

os ı́ndices 𝑘𝑙. De um modo espećıfico, a energia anisotrópica em um sistema cúbico pode

ser dada por:

𝐸𝑐𝑢𝑏
𝑚𝑐 = 𝐾0 +𝐾1(𝛼

2
1𝛼

2
2 + 𝛼2

2𝛼
2
3 + 𝛼2

3𝛼
2
1) +𝐾2(𝛼

2
1𝛼

2
2𝛼

2
3) (3.3.49)

As energias relacionadas à anisotropia magnetocristalina para diferentes direções

cristalográficas, podem ser obtidas pelos cossenos diretores ou direções de base em

coordenadas esféricas, dadas pela pela equação 3.3.45. Por exemplo, as direções mais

comuns (algumas presentes nesse trabalho) são [001], [010], [100], [110] e [111] e seus

cossenos diretores serão.

✓ Para [001]: 𝜃 = 90∘ e 𝜑 = 90∘, o que resulta em 𝛼1 = 0, 𝛼2 = 0 e 𝛼3 = 1.

✓ Para [010]: 𝜃 = 0∘ e 𝜑 = 𝑛.𝑎., o que resulta em 𝛼1 = 0, 𝛼2 = 1 e 𝛼3 = 0.

✓ Para [100]: 𝜃 = 90∘ e 𝜑 = 0∘, o que resulta em 𝛼1 = 1, 𝛼2 = 0 e 𝛼3 = 0.

✓ Para [110]: 𝜃 = 90∘ e 𝜑 = 45∘, o que resulta em 𝛼1 = 1/
√

2, 𝛼2 = 1/
√

2 e 𝛼3 = 0.

✓ Para [111]: 𝜃 = 54, 7∘ e 𝜑 = 45∘, o que resulta em 𝛼1 = 1/
√

3, 𝛼2 = 1/
√

3 e

𝛼3 = 1/
√

3.

Substituindo os valores encontrados de 𝛼𝑖 na equação 3.3.49 obtemos as energias corres-
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pondentes a essas direções cristalográficas:

𝐸[100] = 𝐸[010] = 𝐸[001] = 𝐾0 (3.3.50)

𝐸[110] = 𝐾0 +
1

4
𝐾1 (3.3.51)

𝐸[111] = 𝐾0 +
1

3
𝐾1 +

1

27
𝐾2 (3.3.52)

Levando em consideração que a constante de anisotropia mais importante é 𝐾1 e que para

o Fe (BCC) tem-se que 𝐾1 < 0, pode-se perceber que 𝐸[111] < 𝐸[110] < 𝐸[100], ou seja, a

direção [111] é a de fácil magnetização (eixo fácil) e a direção [100] é chamada de eixo

duro.

A anisotropia induzida surge pela criação de um eixo de magnetização fácil, geralmente

causado por aplicação de stress (ou tensão) ou por deposição ou 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 de alguma liga

desordenada em campo magnético ao criar alguma estrutura em microescala. A tensão

em um material magnético muda a anisotropia magnetocristalina e pode, assim, alterar a

direção da magnetização. Esse efeito é o inverso da magnetostrição, que é o fenômeno de

alteração nas dimensões de uma amostra em função da direção e intensidade do campo

magnético aplicado.

3.4 Superparamagnetismo

De certo modo, o superparamagnetismo é semelhante ao paramagnetismo. No para-

magnetismo, como vimos, há um limite de saturação de magnetização dependendo do

campo aplicado. Geralmente, a saturação de um paramagneto é alcançada em campos

intensos devido à baixa susceptibilidade magnética desse tipo de material. O superpa-

ramagnetismo aparece em pequenas nanopart́ıculas ferromagnéticas ou ferrimagnéticas,

cujos raios médios são 𝑅 < 10 𝑛𝑚. Em nanopart́ıculas suficientemente pequenas, a

magnetização pode mudar de direção aleatoriamente sob a influência da temperatura, pois

a barreira de energia da magnetização reversa é da ordem de 𝑘𝐵𝑇 . O tempo t́ıpico entre

duas inversões (ou 𝑓𝑙𝑖𝑝𝑠) é chamado de tempo de relaxamento de Néel. Na ausência de

um campo magnético externo, quando o tempo utilizado para medir a magnetização das

nanopart́ıculas é muito maior que o tempo de relaxação de Néel, sua magnetização parece

ser em média nula (dizemos que estão no estado superparamagnético). Nesse estado, um

campo magnético externo é capaz de magnetizar as nanopart́ıculas, de forma semelhante

a um paramagneto. No entanto, sua suscetibilidade magnética é muito maior do que a

dos paramagnetos.41

O momento magnético de uma nanopart́ıcula geralmente possui apenas duas orientações

estáveis antiparalelas entre si, separadas por uma barreira de energia, devido à sua

anisotropia e caracteriza assim uma quebra espontânea de simetria. As orientações
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estáveis definem o chamado eixo fácil das nanopart́ıculas. Em dada temperatura, há certa

probabilidade da magnetização virar e inverter sua direção (tempo de relaxação de Néel

para certa flutuação de temperatura). A média temporal para dois 𝑓𝑙𝑖𝑝𝑠 é chamada de

𝜏𝑁 e dada por:

𝜏𝑁 = 𝜏0 exp

(︂
∆

𝑘𝐵𝑇

)︂
(3.4.53)

onde 𝜏0 é o tempo caracteŕıstico do material para inverter a magnetização naturalmente

(tipicamente entre 10−9 e 10−10 segundos); ∆ = 𝐾𝑢𝑉 é a barreira de energia associada

à magnetização movendo-se de sua direção inicial de eixo fácil, através de um ”plano

duro”, para a outra direção de eixo fácil (𝐾𝑢 é a densidade de energia anisotrópica e 𝑉

é o volume).38 Nota-se que o tempo de relaxação de Néel é uma função exponencial do

volume de grão, o que explica porque a probabilidade de inversão torna-se rapidamente

despreźıvel para materiais macroscópicos ou grandes part́ıculas. Tais condições nos leva

a concluir que, para um tempo de medida 𝜏𝑚 suficientemente longo, ou seja 𝜏𝑚 ≫ 𝜏𝑁 ,

a magnetização de uma nanopart́ıcula simples deverá inverter inúmeras vezes durante

o processo e isso resultará em uma média de magnetização zero nesse tempo. Esse fato

caracteriza a part́ıcula em seu estado superparamagnético. Por outro lado, sendo o tempo

de medida muito menor que o tempo de relaxação de Néel, não ocorrerá o 𝑓𝑙𝑖𝑝 de sua

magnetização e ela será a mesma do ińıcio da medição, causando um bloqueio em seu

estado inicial. Nesse caso, a transição entre os estados de bloqueio e superparamagnético

ocorre quando 𝜏𝑚 = 𝜏𝑁 . Em experimentos t́ıpicos é comum utilizar ∆/𝑘𝐵𝑇 ≈ 25,42 o que

corresponde a 𝜏𝑁 ≈ 70 𝑠, que caracteriza um tempo necessário para realização de uma

medida.

Experimentalmente, a medida de tempo é mantida constante, porém a temperatura é

variada. Com isso, a transição entre os estados bloqueado e superparamagnético é obtido

como função da temperatura. Nesse caso, a temperatura de bloqueio é dada por:

𝑇𝐵 =
∆

𝑘𝐵 ln
(︁

𝜏𝑚
𝜏0

)︁ (3.4.54)

A equação 3.4.54, portanto, representa a temperatura abaixo da qual a part́ıcula estará

bloqueada, ou seja, ao efetuar uma medida de temperatura abaixo de 𝑇𝐵 obtém-se uma

magnetização diferente de zero. Ilustrativamente, para part́ıculas de cobalto (uniaxial

ferromagnético) com certos raios, a tabela 3.2 mostra os tempos de relaxação à temperatura

ambiente (300 K). De um modo geral, a temperatura de bloqueio 𝑇𝐵 não tem uma transição

ńıtida e depende de uma escala de tempo de medida com a qual é usada para decidir se tal

part́ıcula está ou não bloqueada. A figura 3.4 mostra uma linha escalar de temperatura

de uma nanopart́ıcula magnética e suas transições de comportamento com o aumento da

temperatura. Com isso, na região de superparamagnetismo 𝑇𝐵 < 𝑇 < 𝑇𝐶 a part́ıcula se

comporta semelhantemente ao paramagnetismo de Langevin, porém com um momento
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Raio (nm) Temperatura (K) Tempo de relaxação

3,0 300 1,9 ms

3,5 260 332 s

3,5 300 10 ms

3,5 340 0,6 s

4,0 300 223 ms

Tabela 3.2: Tempos de relaxação superparamagnética para part́ıculas de cobalto em função de
seus raios médios e da temperatura. Dados extráıdos de Coey (2010).38

Figura 3.4—Comportamento magnético de uma nanopart́ıcula magnética em função de sua temperatura,

onde 𝑇𝐵 é a temperatura de bloqueio e 𝑇𝐶 é a temperatura de Curie. A transição na temperatura de

bloqueio depende da escala de tempo das medidas.

magnético clássico gigante.

Quando um campo magnético externo 𝐻 é aplicado a um conjunto de nanopart́ıculas

superparamagnéticas, seus momentos magnéticos tendem a se alinhar ao longo do campo

aplicado, levando a uma magnetização ĺıquida. A curva de magnetização do conjunto, ou

seja, a magnetização em função do campo aplicado, é uma função crescente reverśıvel em

forma de ”S”. Esta função é um tanto complexa, mas pode ser simplificada em alguns

casos. Se todas as part́ıculas são idênticas (mesma barreira de energia e mesmo momento

magnético), seus eixos fáceis estão todos orientados paralelamente ao campo aplicado e a

temperatura é baixa o suficiente (𝑇𝐵 < 𝑇 ≲ 0, 1∆/𝑘𝐵), então a magnetização do grupo

de part́ıculas é da por:

𝑀(𝐻) ≈ 𝑛𝜇 tanh

(︂
𝜇𝜇0𝐻

𝑘𝐵𝑇

)︂
(3.4.55)

onde 𝑛 é a densidade de nanopart́ıculas na amostra e 𝜇 é o momento magnético de

uma nanopart́ıcula. Porém, se todas as part́ıculas são idênticas e a temperatura é alta

o suficiente (𝑇 ≳ ∆/𝑘𝐵), então, independentemente das orientações dos eixos fáceis, a

magnetização das part́ıculas será:

𝑀(𝐻) ≈ 𝑛𝜇𝐿(
𝜇𝜇0𝐻

𝑘𝐵𝑇
) (3.4.56)

onde 𝐿 = 𝐿(𝑥) é a função de Langevin dada pela equação 3.2.21. Com isso, a inclinação

inicial da função 𝑀(𝐻) é a susceptibilidade magnética 𝜒 da amostra, que para os casos
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citados acima será 𝜒𝑚 = 𝑛𝜇2𝜇0/𝑘𝐵𝑇 para o 1º caso e 𝜒𝑚 = 𝑛𝜇2𝜇0/3𝑘𝐵𝑇 para o 2º caso.

Apenas para efeito ilustrativo, a figura 3.5 compara o comportamento da magnetização

em função do campo magnético aplicado a quatro diferentes amostras hipotéticas.

Figura 3.5—Curvas comparativas de diferentes respostas magnéticas pra certo campo magnético

aplicado para substâncias hipotéticas.

Part́ıculas não pequenas o suficiente para serem excitadas termicamente sobre a barreira

de potencial podem ainda exibir flutuações espontâneas de seu momento magnético

em torno de seu mı́nimo de energia. Ao considerar a energia anisotrópica uniaxial

igual a energia de flutuação térmica, têm-se que ∆ sin2 𝜃 = 𝑘𝐵𝑇 , onde ∆ = 𝐾𝑢𝑉 .

Pode-se verificar que para pequenos desvios angulares médios na magnetização temos

𝜃 ≈ (𝑘𝐵𝑇/∆)1/2. Nesse caso, expandindo cos 𝜃 ≈ 1 − 𝜃2/2, a magnetização da part́ıcula

será 𝑀 = 𝑀𝑆 cos 𝜃 ≈ 𝑀𝑆(1 − 𝜃2/2). Com isso, percebe-se que há uma diminuição da

magnetização que varia linearmente com a temperatura devido às excitações coletivas.

Logo teremos:

𝑀 ≈𝑀𝑆

(︂
1 − 𝑘𝐵𝑇

2∆

)︂
(3.4.57)

Como ∆ = 𝐾𝑢𝑉 é a energia anisotrópica associada à part́ıcula, vemos que para nano-

part́ıculas suficientemente menores a magnetização tende a zero. De acordo com Coey

(2010),38 para part́ıculas maiores que 10 nm, essas flutuações termicamente excitadas são

esperadas com interações de troca ferromagnéticas.

Para experimentos t́ıpicos, como mostrado por Bertran (2020),42 vimos que ∆/𝑘𝐵𝑇 ≈
25. Com isso, um volume cŕıtico superparamagnético para nanopart́ıculas pode ser dado

por:

𝑉 𝑠𝑝𝑚
𝑐 ≈ 𝑘𝐵𝑇

𝐾𝑢

(3.4.58)
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O fato de se determinar um volume cŕıtico das part́ıculas, bem como temperatura

de bloqueio entre outras propriedades mostram como tais propriedades dependem das

dimensões das part́ıculas.

3.5 Histerese e coercividade

De um modo simples, podemos dizer que a histerese magnética é o processo em que um

material ferri ou ferromagnético (FM) tem sua magnetização alterada mediante aplicação

de um campo magnético externo. Materiais FM tendem a conservar a magnetização

mesmo após a retirada do campo (𝐻𝑒𝑥𝑡). Tais sistemas podem apresentar diferentes ńıveis

de histerese, ou seja, são capazes de manter parte ou a totalidade da orientação dos

domı́nios magnéticos em seu interior quando 𝐻𝑒𝑥𝑡 = 0. Esses diferentes ńıveis dependem

de vários fatores, como os momentos magnéticos de cada domı́nio ou de multidomı́nios,

da anisotropia uniaxial, da temperatura, etc.

A histerese surge controlando-se a intensidade e a direção de um campo externo que

atravessa um material FM. O campo faz com que os domı́nios magnéticos alinhem os

dipolos magnéticos dos átomos com o campo magnético externo. O alinhamento desses

pequenos domı́nios magnéticos produz um campo magnético resultante não nulo, induzido

no interior do material. A figura 3.6(a) mostra um ciclo de histerese de um material FM

hipotético. Nesse ciclo, com a aproximação da amplitude máxima do campo aplicado,

cada vez mais domı́nios magnéticos se alinham, atingindo a máxima magnetização (𝑀𝑆) -

ponto onde ocorre a saturação da curva. Após a saturação do campo magnético interno,

diminui-se gradualmente o campo magnético externo, entretanto a curva de magnetização

percorre um caminho diferente, uma vez que uma grande parte dos domı́nios magnéticos

mantém-se na mesma direção mesmo quando o campo externo se torna nulo. O campo

magnético que permanece no material após o campo externo cessar é chamado de campo

remanente ou magnetização remanente (𝑀𝑅).

Figura 3.6—𝐿𝑜𝑜𝑝 de histerese de um material uniaxial hipotético mostrando o campo aplicado paralelo

ao eixo fácil, em (a) e campo normal ao eixo fácil, em (b). Modificado de Cullity et al (2011).43
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De um modo geral, a magnetização de uma substância FM não depende apenas do

campo aplicado, mas também de sua ”história”magnética.30 Na figura 3.6 está representado

um campo magnético 𝐻 aplicado a um material com forte anisotropia (proveniente de

algum tipo que citamos na seção 3.3) Em (a), o campo aplicado é paralelo ao eixo de

magnetização fácil. Nesse caso, as paredes de domı́nio do material são paralelas ou

antiparalelas ao eixo fácil. A magnetização reversa a partir da saturação em uma direção

até a saturação na outra, ocorre quase inteiramente por movimento dessas paredes. Esse

salto ou diferença ocorre a um campo igual à coercividade (𝐻𝐶). A magnitude de 𝐻𝐶

depende do quanto as imperfeições cristalinas impedem o movimento da parede ou também

das direções preferenciais do cristal. Na figura (b), por outro lado, o campo magnético

externo é aplicado perpendicular ao eixo fácil. A mudança da magnetização 𝑀 com o

campo 𝐻 é quase linear sobre quase todo o alcance do campo aplicado. A permeabilidade

do material na direção do campo aplicado diminui e a coercividade cai drasticamente,

aproximando-se de zero. Entre os extremos, eixo fácil e eixo duro, alguns parâmetros

podem ser calculados ou previamente determinados em função do ângulo em relação

ao eixo fácil, como por exemplo, a magnetização remanente (𝑀𝑅) e de saturação (𝑀𝑆),

obviamente dependendo da constante de anisotropia 𝐾𝑢.43

A coercividade é uma das propriedades de maior interesse das nanopart́ıculas. Ela

pode ser muito alta para pequenas intensidades de campo magnético aplicado e, muitas

vezes, maior que a resposta do caso 𝑏𝑢𝑙𝑘. A coercividade está diretamente associada

às dimensões das part́ıculas. Seu valor possui um máximo dependendo do tamanho

da part́ıcula e depois diminui com o aumento de suas dimensões. Part́ıculas pequenas

possuem domı́nios singulares e, a partir de certo valor de suas dimensões, passam a ter

multidomı́nios separados por paredes de potencial (paredes de domı́nio) e um valor maior

de energia será necessário para girar seus momentos magnéticos individuais. Abaixo de

certo valor de diâmetro a coercividade tende a zero, no entanto, existe um valor de diâmetro

máximo (𝐷𝑚𝑎𝑥), o qual não é bem definido, onde a coercividade é máxima.44 A figura

3.7 mostra o comportamento da coercividade em função do diâmetro de uma part́ıcula.

Part́ıculas abaixo do diâmetro cŕıtico 𝑑𝑐 tendem a desmagnetizar facilmente, levando a

um comportamento superparamagnético (SPM), como discutimos. Acima de 𝐷𝑚𝑎𝑥, as

part́ıculas possuem diâmetros suficientes para formarem multidomı́nios separados por

paredes de domı́nios. Cullity and Graham (2011)43 mostram que se considerarmos apenas

a anisotropia de forma para as part́ıculas magnéticas podemos estimar a coercividade

𝐻𝐶 , definindo a chamada fração de empacotamento 𝑝, que é definida como sendo a fração

de volume de part́ıculas magnéticas em um dado agrupamento. A variação dessas duas

grandezas depende do tipo de anisotropia presente. Considerando a anisotropia de forma,

a coercividade 𝐻𝐶 decai com o aumento da fração de empacotamento 𝑝 e a relação é dada

por:

𝐻𝐶(𝑝) = 𝐻𝐶(0) (1 − 𝑝) (3.5.59)
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Figura 3.7—Comportamento gráfico da variação natural da coercividade 𝐻𝐶 em função do diâmetro

de uma part́ıcula hipotética. Modificado de Spaldin (2003).44

onde 𝐻𝐶(0) é a coercividade de uma part́ıcula isolada, ou seja, 𝑝 = 0. Essa relação possui

origem emṕırica. Uma dedução teórica a respeito deveria levar em consideração as outras

variáveis omitidas. Contudo, possui boa aproximação para valores pequenos de 𝑝.

3.6 Efeitos magneto-ópticos

Efeitos magneto ópticos começaram a ser estudados por Michael Faraday em 1845, o

qual demonstrou que quando uma luz polarizada passa através de um material transparente

imerso em um campo magnético �⃗�, sua polarização sofre uma determinada rotação 𝜃𝐹 em

relação ao seu plano original, quando emergida. Tal comportamento conhecido como Efeito

Faraday teve um enorme volume de estudos desde então e possui enorme aplicabilidade

nas tecnologias que surgiram a partir do século 20. Enquanto o efeito Faraday descreve o

comportamento da polarização da luz quando transmitida através de um material, o Efeito

Kerr magneto-óptico descreve o comportamento da luz após a reflexão em uma superf́ıcie

magnetizada. Esse fenômeno foi descoberto por John Kerr em 1877. A análise de Kerr

mostrou que a luz, após ser refletida por uma superf́ıcie plana e polida de um material

magnético, sofre certa rotação 𝜃𝑘 em seu plano de polarização e em sua elipticidade 𝜖𝑘. A

figura 3.8 ilustra os dois fenômenos ópticos citados.

A natureza desses efeitos está relacionada à interação spin-órbita. Em geral esse

fenômeno pode ser estudado utilizando as ferramentas do eletromagnetismo clássico,

apesar da natureza quântica das interações. Para uma análise bem mais rigorosa deve-se

lançar mão da teoria da perturbação e dispersão quântica, porém o tratamento clássico

nos dará boa aproximação,47 sobretudo para materiais não magnéticos. De uma forma
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(a) Efeito Faraday (b) Efeito Kerr

Figura 3.8—Esquema ilustrativo dos efeitos Faraday (a) e Kerr (b). Os feixes transmitido e refletido,

têm suas polarizações giradas em ângulos 𝜃𝐹 e 𝜃𝑘, respectivamente. Em (a), modificado de Crassee et al

(2011)45 e em (b) de Yamamoto e Matsuda (2017).46

geral, luz circularmente polarizada incidente em um material sofrerá alterações, tando na

componente transmitida da luz quanto na refletida. As alterações na polarização podem

ser de excentricidade e/ou rotativa.

No efeito Faraday, o ângulo de rotação da polarização após ser transmitida através

do material é dada por 𝜃𝐹 = 𝒱𝐵𝑑,48 onde 𝑑 é a espessura do material (veja figura 3.8),

𝐵 = |�⃗�| é o fluxo de densidade magnética e 𝒱 é a chamada constante de Verdet, que pode

ser representada por:

𝒱 =
𝑒

2𝑚𝑒𝑐
𝜆
𝑑𝑛

𝑑𝜆
(3.6.60)

onde 𝑒, 𝑚𝑒, 𝑐 e 𝜆 são carga e massa do elétron, velocidade da luz e comprimento de

onda da luz, respectivamente e 𝑑𝑛/𝑑𝜆 é a taxa de variação da refração em respeito ao

comprimento de onda da luz.27 Nesse caso, o material pode ser tratado como tendo

birrefringência e portanto, uma diferença ente os ı́ndices de refração nos sentidos opostos

da polarização circular, causando a rotação na polarização. Tais ı́ndices de refração são

afetados pela frequência de Larmor 𝜈𝐿, de modo que 𝑛𝑒 = 𝑛(𝜈 − 𝜈𝐿) e 𝑛𝑑 = 𝑛(𝜈 + 𝜈𝐿),

onde 𝑛𝑒 e 𝑛𝑑 são os ı́ndices devido à esquerda e à direita respectivamente e 𝑛 é o ı́ndice

de refração do material. As mudanças de fase devido às polarizações circulares esquerda e

direita são, respectivamente 𝜑𝑒 = (𝑛𝑒𝑑/𝜆)/2𝜋 e 𝜑𝑑 = (𝑛𝑑𝑑/𝜆)/2𝜋. Se o ângulo de rotação

Faraday da polarização é 𝜃𝐹 = (𝜑𝑒 − 𝜑𝑑)/2, temos que:

𝜃𝐹 =
𝑑

4𝜋𝜆
(𝑛𝑒 − 𝑛𝑑) (3.6.61)

No efeito Kerr, a interação entre a onda eletromagnética e os elétrons do meio é descrito

microscopicamente através da interação 𝑠𝑝𝑖𝑛-órbita que acopla o 𝑠𝑝𝑖𝑛 do elétron do meio

com a perturbação causada pelo campo magnético. Quando uma luz linearmente polarizada

incide sobre uma amostra não magnetizada ela é refletida elipticamente polarizada. Se
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tal amostra é magnetizada, ocorre uma mudança na elipticidade e uma rotação do eixo

maior da elipse, ambas proporcionais à magnetização sofrida. Classicamente podemos

dizer que o campo elétrico da luz incidente provoca alteração no ı́ndice de refração do

meio, tornando-o birrefringente, como citamos anteriormente de forma semelhante ao

efeito Faraday, sendo que ∆𝑛 = 𝜆𝐾𝐸2, onde 𝐾 é a constante Kerr e 𝐸 é o módulo do

campo elétrico.

Através das equações de Maxwell (3.0.1 e 3.0.2) pode-se chegar ao tensor permissividade

elétrica do meio, a propriedade responsável pelo efeito Kerr. Essas relações levam aos

campos �⃗� e �⃗� mostradas nas equações 3.0.3. Delas, podemos tirar que:

�⃗� = 𝜖0(1 + �̃�𝑒)�⃗� = 𝜀�⃗� (3.6.62)

e também:

�⃗� = 𝜇0(1 + �̃�𝑚)�⃗� = �̃��⃗� (3.6.63)

em que 𝑃 = 𝜖0�̃�𝑒�⃗� e �⃗� = �̃�𝑚�⃗� (equação 3.2.27), onde �̃�𝑒, �̃�𝑚, �̃� e 𝜀 são os tensores

susceptibilidade elétrica, magnética, permeabilidade magnética e permissividade elétrica do

meio. O tensor permissividade elétrica está diretamente relacionado com a magnetização

da seguinte forma:

𝜀 = 𝜖[1 + �̃�𝑒(�⃗�)] (3.6.64)

De acordo com Vǐsnovský (1986)49 a magnetização degenera os ńıveis de energia dos

estados fundamental ou excitado nas transições ópticas, de modo que os componentes

matriciais do tensor permissividade elétrica podem ser representados como:

𝜀𝑖𝑗 = 𝜀
(0)
𝑖𝑗 + ∆𝜀𝑖𝑗(�⃗�) (3.6.65)

Nesse caso, o segundo termo ∆𝜀𝑖𝑗(�⃗�) ≪ 𝜀
(0)
𝑖𝑗 pode ser expandido usando a teoria da

perturbação. Logo podemos representar os componentes do tensor permissividade elétrica

como sendo:

𝜀𝑖𝑗 = 𝜀
(0)
𝑖𝑗 +

[︂
𝜕𝜀𝑖𝑗
𝜕𝑀𝑘

]︂
�⃗�=0

𝑀𝑘 +
1

2

[︂
𝜕𝜀𝑖𝑗

𝜕𝑀𝑘𝜕𝑀𝑙

]︂
�⃗�=0

𝑀𝑘𝑀𝑙 + · · · (3.6.66)

que pode ser reescrito como:

𝜀𝑖𝑗 = 𝜀
(0)
𝑖𝑗 +𝐾𝑖𝑗𝑘𝑀𝑘 +𝐺𝑖𝑗𝑘𝑙𝑀𝑘𝑀𝑙 + · · · (3.6.67)

onde os valores 𝐾𝑖𝑗𝑘 são os componentes do chamado tensor linear magneto-óptico de

terceira ordem e 𝐺𝑖𝑗𝑘𝑙 são os componentes de um tensor de quarta ordem. Os termos

acima de terceira ordem podem ser desprezados (𝐺𝑖𝑗𝑘𝑙
∼= 0 ou acima). Além disso, todos

os termos 𝐾𝑖𝑗𝑘 são iguais para simetria cúbica e nesse caso 𝐾𝑖𝑗𝑘 = 𝐾. Por outro lado,



48

𝐾𝑖𝑖𝑖 = 𝐾𝑗𝑗𝑗 = 𝐾𝑘𝑘𝑘 = 0.

Assim, podemos escrever a permissividade elétrica do meio como sendo 𝜀 = 𝜀(0)+𝐾�⃗� e

dessa forma a equação 3.6.62 pode ser reescrita como sendo uma interpretação para a força

de Lorentz com o campo oscilante no sentido da força, resultando em uma contribuição

ao vetor deslocamento elétrico dado por:

�⃗� = 𝜀(0)�⃗� +𝐾(�⃗� × �⃗�) (3.6.68)

onde 𝜀 ∼= 𝜀(0). Para meios isotrópicos onde �⃗� = 0, a equação acima torna-se o vetor

deslocamento elétrico com permissividade elétrica 𝜀. O produto vetorial �⃗� × �⃗� é dado

pela matriz:

�⃗� × �⃗� =

⎡⎣𝑀𝑦𝐸𝑧 −𝑀𝑧𝐸𝑦

𝑀𝑧𝐸𝑥 −𝑀𝑥𝐸𝑧

𝑀𝑥𝐸𝑦 −𝑀𝑦𝐸𝑥

⎤⎦ =

⎛⎝ 0 −𝑀𝑧 𝑀𝑦

𝑀𝑧 0 −𝑀𝑥

−𝑀𝑦 𝑀𝑥 0

⎞⎠⎡⎣𝐸𝑥

𝐸𝑦

𝐸𝑧

⎤⎦ (3.6.69)

Portanto, a equação 3.6.68 pode ser escrita na forma tensorial como sendo:

�⃗� =

⎛⎝𝜀 0 0

0 𝜀 0

0 0 𝜀

⎞⎠⎡⎣𝐸𝑥

𝐸𝑦

𝐸𝑧

⎤⎦ +𝐾

⎛⎝ 0 −𝑀𝑧 𝑀𝑦

𝑀𝑧 0 −𝑀𝑥

−𝑀𝑦 𝑀𝑥 0

⎞⎠⎡⎣𝐸𝑥

𝐸𝑦

𝐸𝑧

⎤⎦ = 𝑒�⃗� (3.6.70)

Podemos usar a constante magneto-óptica (ou constante de Voigt) conhecida por 𝑄 =

−𝑖𝐾𝑀𝑆/𝜀, onde 𝑄 é uma constante magneto-óptica espećıfica de cada material e também

considerar que 𝑚𝑥,𝑦,𝑧 = 𝑀𝑥,𝑦,𝑧/𝑀𝑆, onde 𝑚𝑥,𝑦,𝑧 é a magnetização relativa em uma dada

direção.50 Com isso, substituindo esses valores na equação 3.6.70, obtemos finalmente a

matriz do tensor permissividade elétrica:

𝑒 = 𝜀

⎛⎝ 1 −𝑖𝑚𝑧𝑄 𝑖𝑚𝑦𝑄

𝑖𝑚𝑧𝑄 1 −𝑖𝑚𝑥𝑄

−𝑖𝑚𝑦𝑄 𝑖𝑚𝑥𝑄 1

⎞⎠ (3.6.71)

Os valores de 𝑄 serão espećıficos para materiais diferentes e além disso, apresentará valores

distintos para cada direção de magnetização, no caso de materiais anisotrópicos. Para

materiais não magnéticos, 𝑄 = 0.51

Vamos considerar uma luz monocromática propagando através de um polarizador,

cuja orientação forma um ângulo 𝜃 com a direção do plano de incidência e reflexão (veja a

figura 3.9).

Nesse caso o campo elétrico da luz pode ser escrito como �⃗� = 𝐸0 sin 𝜃𝑠+𝐸0 cos 𝜃𝑝, onde

𝑠 e 𝑝 são vetores unitários que representam as direções da luz polarizada perpendicular e

paralela ao plano de incidência, respectivamente e 𝜃 o ângulo entre o eixo de polarização
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Figura 3.9—Representação esquemática da interação magneto-óptica com a amostra, onde 𝑚𝑥,𝑦,𝑧

representa a magnetização em cada direção cartesiana e �⃗� é o campo elétrico da luz incidente.

e a direção 𝑝. Nesse caso, podemos definir as rotações 𝜃𝑠 e 𝜃𝑝 em termos da rotação Kerr

𝜑 e da elipticidade Kerr 𝑒𝑘:

𝜃𝑠 = 𝜑𝑠 + 𝑖𝑒𝑘𝑠 =
𝑟𝑝𝑠
𝑟𝑠𝑠

𝑒 𝜃𝑝 = 𝜑𝑝 + 𝑖𝑒𝑘𝑝 =
𝑟𝑠𝑝
𝑟𝑝𝑝

(3.6.72)

onde 𝑟𝑖𝑗 representam os coeficientes de Fresnel.52 Após passar pelo polarizador, a luz

incide na amostra e é refletida. Se considerarmos as amplitudes dos campos elétricos 𝐸𝑝

e 𝐸𝑠 com as ondas incidente 𝑖 e refletida 𝑟 na amostra, podemos chegar na matriz de

reflexão de Fresnel (𝑆): (︂
𝐸𝑟

𝑝

𝐸𝑟
𝑝

)︂
= 𝑆

(︂
𝐸𝑖

𝑝

𝐸𝑖
𝑝

)︂
=

(︂
𝑟𝑝𝑝 𝑟𝑝𝑠
𝑟𝑠𝑝 𝑟𝑠𝑠

)︂(︂
𝐸𝑖

𝑝

𝐸𝑖
𝑝

)︂
(3.6.73)

Os coeficientes da matriz de Fresnel estão relacionados com a componente tangencial

do campo elétrico e da componente normal do campo magnético e os raios refletido e

incidente. Usando o tensor permissividade elétrica encontrado na equação 3.6.71, G.

Gomes (2009)53 determinou os coeficientes da matriz de Fresnel:

𝑟𝑠𝑠 =
𝜇2𝑛1 cos 𝜃1 − 𝜇1𝑛2 cos 𝜃2
𝜇2𝑛1 cos 𝜃1 + 𝜇1𝑛2 cos 𝜃2

(3.6.74)

𝑟𝑝𝑝 =
𝜇1𝑛2 cos 𝜃1 − 𝜇2𝑛1 cos 𝜃2
𝜇1𝑛2 cos 𝜃1 + 𝜇2𝑛1 cos 𝜃2

+
2𝑖𝜇1𝜇2𝑛1𝑛2 cos 𝜃1 sin 𝜃2𝑚𝑥𝑄

𝜇1𝑛2 cos 𝜃1 + 𝜇2𝑛1 cos 𝜃2
(3.6.75)

𝑟𝑝𝑠 = − 𝑖𝜇1𝜇2𝑛1𝑛2 cos 𝜃1(𝑚𝑦 sin 𝜃2 +𝑚𝑧 cos 𝜃2)𝑄

(𝜇1𝑛2 cos 𝜃1 + 𝜇2𝑛1 cos 𝜃2)(𝜇2𝑛1 cos 𝜃1 + 𝜇1𝑛2 cos 𝜃2) cos 𝜃2
(3.6.76)

𝑟𝑝𝑠 =
𝑖𝜇1𝜇2𝑛1𝑛2 cos 𝜃1(𝑚𝑦 sin 𝜃2 −𝑚𝑧 cos 𝜃2)𝑄

(𝜇1𝑛2 cos 𝜃1 + 𝜇2𝑛1 cos 𝜃2)(𝜇2𝑛1 cos 𝜃1 + 𝜇1𝑛2 cos 𝜃2) cos 𝜃2
(3.6.77)



50

onde 𝑛1 e 𝑛2 são os ı́ndices de refração dos meios, 𝜇1 e 𝜇2 são as permeabilidades magnéticas

dos meios, 𝜃1 e 𝜃2 são os ângulos de incidência e refração, respectivamente, 𝑚𝑥, 𝑚𝑦 e

𝑚𝑧 são as magnetizações relativas aos eixos direcionais e 𝑄 = 𝑄′ + 𝑖𝑄′′ é a constante

magneto-óptica complexa.

Na técnica experimental do efeito Kerr magneto-óptico (MOKE) é posśıvel se obter a

intensidade do sinal refletido na amostra, relativa aos coeficientes da matriz de Fresnel,

chamada aqui de intensidade Kerr, como veremos no próximo caṕıtulo. O Experimento

MOKE possui diferentes configurações dependendo do ângulo direcional do campo magné-

tico aplicado à amostra composta por um filme fino magnético. As configurações mais

comuns são: longitudinal ou L-MOKE, quando a direção do campo magnético aplicado �⃗�

é paralela à direção do plano de incidência/reflexão e paralela à superf́ıcie da amostra;

transversal ou T-MOKE, quando a direção do campo aplicado é perpendicular ao plano

de incidência/reflexão e paralela à superf́ıcie da amostra; polar ou P-MOKE, quando a

direção do campo aplicado é na direção normal ao plano da amostra.
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Caṕıtulo 4

Técnicas experimentais

4.1 Microscopia de varredura por tunelamento - STM

A técnica STM (Scanning Tunneling Microscope) ou microscopia de varredura por

tunelamento tornou-se, a partir dos anos de 1980, uma poderosa ferramenta de análise e

caracterização de estruturas atômicas, sobretudo de superf́ıcies.54 A partir do desenvolvi-

mento do STM permitiu-se analisar de modo bem mais aprofundado as caracteŕısticas de

superf́ıcie de filmes finos, sobretudo em ambientes não reativos, como em ultra alto vácuo

(UHV).

Figura 4.1—Esquema simplificado da técnica STM desde a geração da corrente de tunelamento até

o processamento dos dados. No detalhe, a ponta ”varrendo” a superf́ıcie da amostra. Modificada de

www.dpbspgcollege.in/onlineclasses/LabSTM.pdf.55
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A topografia de superf́ıcie pode ser avaliada por STM através da aplicação de uma

tensão (V𝑏𝑖𝑎𝑠) entre uma ponta e a amostra, e a observação de uma corrente de tunelamento

que surge entre a ponta e a superf́ıcie da amostra (de material condutor elétrico) a uma

distância que pode chegar a 10 Å entre eles e pode ser estabilizada em até 0,2 Å, de

acordo com Binning et al.54

Na técnica STM existem dois principais modos de operação. O primeiro é conhecido

como ”modo de corrente constante” em que a ponta varre sobre a superf́ıcie variando a

distância ponta-superf́ıcie de modo a manter a corrente constante. O outro modo operado

por STM - ”altura constante” - a distância entre a ponta e a amostra é mantida constante

e monitora-se a variação da corrente de tunelamento.56 Esse segundo modo é útil para se

avaliar a estrutura eletrônica da superf́ıcie do substrato em questão, além de fenômenos

relacionado a transporte e função trabalho.

4.1.1 Prinćıpios f́ısicos

Em um metal, os ńıveis eletrônicos são preenchidos até o ńıvel de Fermi 𝐸𝐹 (energia

de Fermi). Para retirar um elétron do metal, o montante de energia adicional é chamado

de função trabalho 𝜑 (veja a figura 4.2).

Figura 4.2—Ilustração gráfica da barreira de potencial com altura de 𝐸𝐹 + 𝜑 e com energia abaixo do

topo para um condutor55.

Quando a amostra e a ponta de prova estão próximas, existe uma região muito estreita

de espaço vazio entre eles. Em ambos os lados, os elétrons estão presentes até os ńıveis

de Fermi (figura 4.3). Nesse caso, eles devem superar a barreira da energia do vácuo

para atravessar. Porém, se a distância entre a amostra e a ponta é pequena o suficiente,

elétrons podem ”tunelar” através da barreira de vácuo.57 Quando uma tensão de bias 𝑉

é aplicada entre a amostra e a ponta, o efeito de tunelamento quântico resulta em uma

corrente eletrônica (p.ex. da ponta para a amostra), devido a um desńıvel energético 𝑒𝑉

entre as energias de Fermi de ambos os metais. Essa é a corrente de tunelamento.
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Figura 4.3—Esquema gráfico dos ńıveis de energia da amostra e da ponta em função da distância, onde

uma tensão de bias aplicada 𝑉 gera um desńıvel de energia 𝑒𝑉 entre os ńıveis de Fermi 𝐸𝐹 𝑝 da ponta e 𝐸𝐹 𝑎

da amostra o suficiente para gerar uma corrente de tunelamento entre elas (representado simbolicamente

pela seta vermelha). As funções trabalho da ponta e da amostra são 𝜑𝑝 e 𝜑𝑎, respectivamente, enquanto

Φ é função trabalho efetiva.

A ponta metálica fina é trazida a uma distância 𝑑 (de alguns poucos Angstrons) da

superf́ıcie da amostra, onde a superposição das funções de onda dos elétrons de ambos os

lados é suficiente para ocorrer o tunelamento de elétrons.57 Com a tensão de 𝑏𝑖𝑎𝑠 aplicada,

a corrente eletrônica de tunelamento possui uma dependência exponencial com a distância

entre a ponta e a amostra dada por

𝐼 (𝑑) ∝ exp (−𝑘 𝑑) (4.1.1)

onde 𝑘 é uma constante que depende da função trabalho efetiva do metal Φ.

Experimentalmente nota-se que a corrente aumenta consideravelmente com uma

pequena diminuição da distância da ponta para a amostra. Para um valor t́ıpico de função

trabalho (4 𝑒𝑉 ) para um metal, a corrente de tunelamento reduz a um fator 10 para

todo 0,1 𝑛𝑚 aumentado em 𝑑. Isso significa que ao longo de um diâmetro atômico t́ıpico

(∼ 0, 3 𝑛𝑚), a corrente de tunelamento muda de um fator 1000. Isso faz com que o STM

seja muito senśıvel a vibrações e rúıdos. A corrente de tunelamento depende fortemente

da distância que é regulada pela contribuição do último átomo da ponta e o átomo mais

próximo da amostra, como mostrado em detalhe na figura 4.4.

O STM não sonda posições nucleares diretamente. Em vez disso, sonda densidade

de elétrons, isto é, o tamanho de todo o átomo. A aplicação de uma tensão negativa na

amostra produz tunelamento de elétrons a partir dos estados ocupados até a superf́ıcie
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dos estados não ocupados da ponta. Mantendo a corrente de tunelamento constante,

enquanto a ponta escaneia a superf́ıcie, a altura da ponta segue um contorno de densidade

de estados locais constante.58

Figura 4.4—Esquema simplificado da ponta de varredura do STM guiada por piezoelétricos sobre a

amostra, onde um potencial aplicado gera uma corrente de tunelamento que flui a partir do último átomo

da ponta para o átomo mais próximo da amostra, como mostrado em detalhe.

4.1.2 Base teórica

A partir de uma superf́ıcie condutora uma barreira de potencial é estabelecida em

função de uma distância 𝑧, como mostrado da figura 4.2.

Nesse caso, a barreira de potencial será dada por:58

𝑉 (𝑧) =

{︂
0, 𝑠𝑒 𝑧 < 0

𝐸𝐹 + 𝜑, 𝑠𝑒 𝑧 ≥ 0
(4.1.2)

onde 𝜑 sendo a função trabalho do material condutor. A solução para a equação de

Schrödinger − ℏ2
2𝑚

𝜕2

𝜕𝑧2
𝜓 (𝑧) + 𝑉 (𝑧)𝜓 (𝑧) = 𝐸𝜓 (𝑧) com energia 𝐸 abaixo do topo e na

condição onde 𝑧 ≥ 0, é do tipo:

𝜓 (𝑧) = 𝐴𝑒−𝜅(𝐸)𝑧 +𝐵𝑒𝜅(𝐸)𝑧 (4.1.3)

onde 𝐴 e 𝐵 são constantes complexas.59 Com as condições dadas, têm-se que:

𝜅 (𝐸) =
1

ℏ
√︀

2𝑚 (𝐸𝐹 + 𝜑− 𝐸) (4.1.4)
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onde 𝜅 é o fator de decaimento e (𝐸𝐹 + 𝜑− 𝐸) é a altura efetiva da barreira (veja na

figura 4.2). Podemos obter um valor aproximado para o fator de comprimento inverso de

decaimento 𝜅, tomando 𝐸 = 𝐸𝐹 e 𝜑 = 4, 5𝑒𝑉 (para um metal t́ıpico), conhecendo-se a

massa do elétron 𝑚 e a constante de Planck ℏ. Nesse caso, obtemos

𝜅 (𝐸) =
1

ℏ
√︀

2𝑚𝜑 ≈ 0, 11𝑛𝑚−1 = 1, 1 Å
−1

(4.1.5)

Podemos expressar a corrente como dada pela superposição entre as funções de onda da

ponta do STM e da amostra ponderadas por suas densidades de estados correspondentes.60

𝐼 (𝑉 ) ∼
∫︁ 𝐸𝐹𝑎

𝐸𝐹𝑝

𝜚𝑝 (𝐸) 𝑒−𝜅(𝐸)𝑝 𝜚𝑎 (𝐸 − 𝑒𝑉 ) 𝑒−𝜅(𝐸)𝑎 𝑑𝐸 (4.1.6)

onde 𝜚𝑝 e 𝜚𝑎 representam as densidades de estado da ponta e da amostra, respectivamente.

Do lado da ponta não há elétrons que contribuem para a corrente de tunelamento para

energias acima do ńıvel de Fermi (ver figura 4.3). Para regiões abaixo do ńıvel de Fermi

da amostra, elétrons estão dispońıveis em ambos os lados da junção, mas a contribuição

ĺıquida para o tunelamento é nula devido ao fato que a probabilidade de tunelamento é

igual em ambas as direções. Portanto a corrente ĺıquida para tunelamento vem da região

entre as duas energias de Fermi (𝐸𝐹𝑝 e 𝐸𝐹𝑎). Nesse caso, pode-se notar que os elétrons

terão uma altura média da barreira Φ dada por

Φ =
𝜑𝑝 + 𝑒𝑉 + 𝜑𝑎

2
− 𝐸 (4.1.7)

Tomando 𝐸𝐹 = 𝑒𝑉/2 e 𝜑 = (𝜑𝑝 + 𝜑𝑎)/2 e substituindo na equação 4.1.4, teremos

𝜅 (𝐸) =
1

ℏ
√

2𝑚Φ (4.1.8)

onde Φ é a função trabalho efetiva. Assim, a corrente efetiva de tunelamento do STM em

função da posição �⃗� de uma ponta metálica afiada em relação à amostra e do potencial

relativo 𝑉 entre elas será:

𝐼 (�⃗�, 𝑉 ) ∼
∫︁ 𝑒𝑉

0

𝜚𝑝 (�⃗�, 𝐸) 𝜚𝑎 (�⃗�, 𝐸 − 𝑒𝑉 ) 𝑒−2𝜅(𝐸)𝑎 𝑑𝐸 (4.1.9)

Apesar das simplificações, as caracteŕısticas qualitativas estão de acordo com os resultados

mais elaborados para cálculos tridimensionais.60 A dependência exponencial da corrente

com a distância entre a ponta e a amostra são evidentes. Teoricamente isso é previsto

e a corrente é proporcional ao potencial aplicado e à densidade de estados. Com base

em tais condições, uma corrente de tunelamento, levando em consideração uma avaliação



56

unidimensional, será dada por

𝐼 (𝑟, 𝑉 ) = 𝐶 · 𝑒𝑉 · 𝑒−
2𝑟
ℏ
√
2𝑚Φ (4.1.10)

onde C é uma constante, 𝑉 é o potencial aplicado e, 𝑒 e 𝑚 são carga e massa do elétron,

respectivamente, o que de fato corrobora com a equação experimental 4.1.1.

O resultado teórico previsto em 4.1.5 nos mostra a alta sensibilidade dos parâmetros em

relação às perturbações externas, como pequenas oscilações na ponta, átomos presentes no

ambiente, etc. Um sistema de isolamento de vibrações e medidas realizadas em ambientes

de alto vácuo são necessários para a perfeita funcionalidade do STM.

A complexidade do STM é notadamente evidente quando leva-se em conta um série de

fenômenos que podem ocorrer durante o processo de tunelamento, tais como tunelamento

ressonante, tunelamento inelástico, efeito Zener (ocorre quando o campo elétrico produzido

na aplicação da tensão inversa é suficiente para produzir a quebra de ligações covalentes,

multiplicando rapidamente os portadores de carga) ou emissão de campo interno (o que

pode ocorrer em junções), além de ponta com formato duplicado, causando mais de

uma corrente de tunelamento61.62 Todos esses fatores dificultam a obtenção de uma

expressão ”correta” para a corrente de tunelamento em um STM. Métodos de tratamento

semiclássicos para part́ıculas simples são mais comuns em primeira aproximação, porém

há outros processos não necessariamente unidimensionais com efeitos de muitos corpos e

métodos baseados em teoria da perturbação para processos de não-equiĺıbrio, alguns dos

quais não se obtém soluções anaĺıticas. Em todas as aproximações, se obtém resultado

similar a equação 4.1.10, com alguma outra dependência e em todas a corrente decai

exponencialmente com a distância.

4.1.3 Aplicações

Um dos principais objetivos do desenvolvimento do STM está relacionado ao deta-

lhamento atômico-estrutural de superf́ıcies. Ao longo dos anos o STM foi aprimorado e

atualizado e suas técnicas se expandiram para além f́ısica e da qúımica. Sua aplicabili-

dade se tornou mais ampla, podendo inclusive ser aplicada na investigação de sistemas

biológicos, tais como o DNA.63

Neste trabalho, a técnica de STM será utilizada para análise do substrato e de filmes

finos depositados sobre ele, de forma a revelar a topografia e a estrutura da superf́ıcie. O

modelo de STM utilizado foi o Aarhus 150 - SPECS GmbH (figura 4.5) instalado em uma

câmara de UHV. O equipamento encontra-se no Laboratório de Espectroscopia Hiperfina

e F́ısica de Superf́ıcies do DF-UFMG.

Na figura 4.6 pode-se verificar no detalhe a ponta de tungstênio do STM abaixo da

posição da mesa onde a amostra é inserida. Um cuidado é necessário com a posśıvel

formação de ponta duplicada, pois estas podem gerar correntes e imagens também
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duplicadas. Pequenos impulsos de correntes podem sanar tais problemas durante a

varredura sobre os substratos.

Figura 4.5—Experimento utilizando STM in-situ, em (a) a câmara UHV onde se encontra o STM, em

(b) o detalhe da parte interna da câmara e em (c) o detalhe do porta-amostra, no qual será realizada a

microscopia.

Figura 4.6—Detalhe da mesa de sustentação do porta amostras e ponta de varredura, responsável pela

corrente de tunelamento na amostra.

No ińıcio dos trabalhos algumas imagens STM do substrato de prata vicinal Ag(977)

limpa foram produzidas conforme mostrado na figura 4.7 para diferentes escalas. Os

parâmetros de operação se encontram na legenda.

As imagens obtidas foram processadas pelo software WSxM,64 que possui ferramentas

úteis para tratamento de imagens STM, além de normalização de planos de referências,

estat́ısticas e análise gráfica de topografia de superf́ıcie, como exemplificado na figura 4.8.

4.2 Difração de elétrons de baixa energia - LEED

A determinação de estruturas atômicas ordenadas através da técnica LEED teve

grande desenvolvimento a partir da segunda metade do século XX. Essa técnica tornou-se
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(a) Imagem de Ag(977) obtida

em escala 500x500Å

(b) Imagem de Ag(977) obtida

em escala 200x200Å

(c) Imagem de Ag(977) obtida

em escala 30x30Å

Figura 4.7—Imagens obtidas por microscopia de varredura por tunelamento (STM) para o substrato

de prata vicinal Ag(977) em diferentes escalas de varredura. Nas três imagens os parâmetros de operação

foram os mesmos (𝑉𝑏𝑖𝑎𝑠 = 1, 1𝑚𝑉, 𝐼 = 0, 85𝑛𝐴). As imagens foram tratadas usando o software WSxM.64

Figura 4.8—Em (a): imagem STM (𝑉𝑏𝑖𝑎𝑠 = 1, 2𝑚𝑉, 𝐼 = 0, 9𝑛𝐴) de Ag(977) em escala 20x20 𝑛𝑚. Em

(b) o gráfico topográfico de região linear demarcada em (a).

uma ferramenta poderosa no estudo da superf́ıcie de cristais em geral.

Durante as primeiras décadas do século XX, o comportamento dual das part́ıculas já

era conhecido. Assim como ondas eletromagnéticas, part́ıculas como o elétron apresentam

comportamento ondulatório. Louis de Broglie (1892-1987) foi um dos pioneiros na

associação de part́ıculas e ondas, chegando à seguinte relação:65

𝑝 = ℏ�⃗� (4.2.11)

onde 𝑝 é o vetor momento linear da part́ıcula e �⃗� é o vetor de onda associado a ela. Sabendo

que |⃗𝑘| = 2𝜋/𝜆, o correspondente comprimento de onda associado a uma part́ıcula de
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momento linear 𝑝 é dado por:

𝜆 =
ℎ

𝑝
(4.2.12)

Essa equação é chamada de relação de de Broglie e estabelece que o comprimento de onda

𝜆 e a quantidade de movimento 𝑝 são inversamente proporcionais.

A partir das bases fundamentais propostas por de Broglie, C. J. Davisson (1881-1958)

e L. H. Germer (1896-1971) demonstraram a ocorrência de difração na reflexão de elétrons

da superf́ıcie de um cristal de ńıquel,66 o que rendeu a Davisson o prêmio Nobel de F́ısica

em 1937. Com o avanço tecnológico das ferramentas e equipamentos, experimentos de

difração de elétrons são atualmente executados com resolução muito superior aos primeiros

realizados. A figura 4.9 mostra um padrão de difração de elétrons de um cristal de grafite

em um laboratório de ensino. A matriz hexagonal de pontos corresponde à difração de

espalhamento de vários planos cristalinos.

Figura 4.9—Difração de elétrons através de uma lâmina de grafite realizado em um laboratório de

ensino.66 Apesar de alguns borrões nos 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 centrais devido a posśıveis imperfeições na folha de grafite,

o padrão hexagonal é bem evidente. Extráıda de L. E. Ballentine (1999).66

A partir dos primeiros resultados envolvendo difração de elétrons, foi reconhecida a

potencialidade da nova técnica para determinação da estrutura de superf́ıcies. Um dos

grandes desafios experimentais consistia na pureza das superf́ıcies das amostras envolvidas.

Elas deveriam se manter limpas e livres de quaisquer contaminações por agentes externos

durante um tempo suficiente para que as medidas ocorressem. Para isso, a amostra a ser

estudada deveria estar em um ambiente de alto vácuo, livre de contaminantes atmosféricos,

a menos que tal contaminação fosse parte dos estudos. Apenas com o desenvolvimento

das câmaras de vácuo e UHV (ultra alto vácuo), onde as pressões são baixas o suficiente,

a difração de elétrons começou a ser usada de forma mais rotineira. Do ponto de vista

teórico, os modelos iniciais não eram capazes de representar de maneira adequada as

interações entre os elétrons do feixe incidente e os átomos da superf́ıcie e da rede cristalina.

Apenas a partir dos anos 70 e principalmente com o desenvolvimento dos computadores,

recursos computacionais necessários aos cálculos foram criados.67 Por volta de 1970,

alguns modelos foram apresentados, dentre eles, o formalismo utilizando funções de Green

para desenvolvimento matricial,68 além de outros, como modelo de espalhamento múltiplo,
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etc. Nesse contexto, a difração de elétrons está diretamente ligada ao desenvolvimento

da f́ısica atômica e da teoria quântica e que teve como ponto de partida o experimento

realizado por 𝐷𝑎𝑣𝑖𝑠𝑠𝑜𝑛 e 𝐺𝑒𝑟𝑚𝑒𝑟 em 1927.

4.2.1 Prinćıpios f́ısicos

A Difração de Elétrons de Baixa Energia (LEED) é uma poderosa técnica de caracte-

rização estrutural de superf́ıcies de cristais e outros sistemas com superf́ıcies altamente

organizadas. No experimento LEED, um feixe eletrônico monocromático de baixa energia

𝐸 (< 1000 𝑒𝑉 ) e momento 𝑘′ incide sobre a superf́ıcie da amostra a ser estudada. Haverá

o espalhamento dos elétrons e os feixes difratados espalhados elasticamente com momento

𝑘′′ formam um padrão de difração semelhante ao mostrado na figura 4.9. A figura 4.10

esquematiza de maneira simplificada esse espalhamento. Em uma primeira análise, infor-

mações qualitativas sobre a estrutura cristalina podem ser obtidas via LEED através da

observação desse padrão de difração, onde se obtém dados sobre a simetria e qualidade

cristalográfica da superf́ıcie. Para uma análise quantitativa é necessário coletar dados

para gerar curvas de intensidade do feixe de elétrons espalhados em função da energia do

feixe incidente ou curva 𝐼(𝐸). Tais curvas podem dar uma descrição mais completa da

superf́ıcie, como a determinação da distância entre os átomos.69

Figura 4.10—Representação esquemática da difração de elétrons (lentos) na superf́ıcie de um cristal,

mostrando o feixe incidente de energia 𝐸 e momento �⃗�′ em relação ao vetor normal à superf́ıcie e os

feixes difratados elasticamente com momento �⃗�′′. Em detalhe uma curva 𝐼(𝐸) t́ıpica. Modificado de Van

Hove.70

Quando a superf́ıcie de um cristal é bombardeada com um feixe de elétrons, observa-se

uma série de feixes retroespalhados pela rede cristalina. Diferentemente da difração de

raios-X, onde o padrão de difração contém informação acerca da estrutura cristalina de
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seu interior (Bulk), a difração de elétrons nos informa a respeito da estrutura atômica

de superf́ıcie, pois os elétrons possuem um livre caminho médio muito curto quando

adentrados através do cristal, conforme mostrado na figura 4.11.71,72 Na geometria mais

comumente utilizada em LEED, os elétrons incidem perpendicularmente ao plano da

superf́ıcie da amostra, com baixa energia cinética (20-500 eV), penetrando apenas algumas

poucas camadas atômicas (∼ 10 Å), o que permite investigar a estrutura de superf́ıcie.

Figura 4.11—Livre caminho médio dos elétrons no interior dos sólidos em função de suas energias

cinéticas. Os pontos correspondem a valores encontrados experimentalmente para diferentes sólidos. A

curva cont́ınua é obtida de modelos teóricos. Modificado de 𝑅𝑖𝑏𝑒𝑖𝑟𝑜 (2003).71

Na faixa de energia utilizada em LEED, o comprimento de onda associado aos elétrons é

compat́ıvel ao parâmetro de rede de uma grande variedade de cristais. Podemos demonstrar

isso pela equação de de Broglie (4.2.12). Sabendo que 𝑝 = 𝑚𝑣 e 𝐸0 = 𝑚𝑣2/2 (energia

cinética média do elétron), então 𝐸0 = 𝑝2/2𝑚 ou 𝑝 =
√

2𝑚𝐸0. Com isso, teremos:

𝜆 (𝐸0) =
ℎ√

2𝑚𝐸0

=

√︃
ℎ2

2𝑚𝐸0

(4.2.13)

Utilizando os valores conhecidos para a constante de Planck ℎ = 6, 626 × 10−34 𝐽𝑠 e a

massa do elétron 𝑚 = 9, 109 × 10−31 𝑘𝑔, a equação de de Broglie para o comprimento de

onda associado aos elétrons será:

𝜆 (𝐸0) =

√︂
150, 5 𝑒𝑉

𝐸0

Å (4.2.14)

onde 𝐸0 e a energia do feixe de elétrons (em eV). Para energias t́ıpicas do LEED (20-500

eV), o comprimento de onda varia entre 2,7 Å e 0,55 Å.
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4.2.2 A técnica LEED

A medida LEED deve ser realizada dentro de um ambiente de ultra alto vácuo (UHV),

como a maioria das técnicas que envolvem estudos de superf́ıcies são feitas. Para tal

procedimento, um método adequado de preparação de superf́ıcie de amostra tem de

ser feito. O cristal deve ser cortado e polido antes de ser inserido no UHV. Impurezas

podem estar adsorvidas, como carbono, moléculas de água, oxigênio, etc. Com isso, se

faz necessário realizar ciclos de bombardeamento de ı́ons de um gás inerte e posterior

𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 ou recozimento para que se obtenha uma superf́ıcie realmente limpa e ordenada,

que pode ser verificada através da observação de um ńıtido padrão de difração LEED.

Figura 4.12—Esquema do aparato experimental para difração de elétrons de baixa energia (LEED).

No filamento (catodo), os elétrons são acelerados e direcionados através de lentes eletromagnéticas até

atingirem a amostra em um ângulo perpendicular a seu plano superficial, que são retroespalhados em

direção à tela fluorescente, onde são observados. A grade 1 estabelece uma região de campo livre em

volta da amostra; a grade 2 repele elétrons inelasticamente espalhados de modo a não alcançarem a tela;

a grade 3 impede a fuga de alta tensão aplicada à tela para o campo na grade 2.73

O aparato LEED utilizado neste trabalho é o modelo RVL 900 - Microtech instalado

na câmara de UHV. A amostra é inserida por uma abertura de ventilação e, após os

tratamentos de limpeza e uniformização de sua superf́ıcie, ela é transferida à frente da

ótica LEED. O aparato (ver figura 4.12) possui um canhão de elétrons, que gera um feixe

monocromático através da aceleração dos elétrons emitidos por um filamento (emissão

termiônica). Os elétrons focalizados através de lentes na direção da amostra são então

espalhados e atingem uma tela fluorescente produzindo a imagem do padrão de difração.

Próximo à tela, o sistema dispõe de algumas grades concêntricas, em formato de calotas

esféricas, que têm as funções de evitar distorções da imagem causados por campos externos



63

e evitar que elétrons espalhados inelasticamente atinjam a tela.73

Todo o sistema é comandado por uma eletrônica de controle. A imagem é fotografada

por uma câmera CCD com interface computacional, onde a própria imagem e as intensi-

dades dos pontos são processados por um software. A figura 4.13 mostra o esquema da

montagem do experimento LEED.

Figura 4.13—Aparato e esquema de montagem do dispositivo experimental LEED. Em (1) a amostra é

transferida ao local da câmara UHV onde se encontra a ótica LEED; o porta-amostra (4) preso ao braço

de manipulação (3) permite vários graus de liberdade; um feixe proveniente do canhão de elétrons (7)

atinge a amostra (5) espalhando parte deles após o choque atingindo assim a tela detectora (6); em (8) se

encontra o guia de aproximação e afastamento do dispositivo LEED em relação à amostra; (9) a câmera

CCD de captação de imagens; (10) a eletrônica controladora do canhão; (11) a interface de comunicação

entre a câmera, a eletrônica e o computador e em (12) o computador operador do sistema.

Nesse trabalho abordaremos uma visão mais qualitativa acerca da técnica LEED. A

uniformidade da superf́ıcie será verificada através de uma observação das imagens geradas

por essa técnica, onde podemos compará-las com medidas já realizadas e descritas na

literatura cient́ıfica.

4.3 Epitaxia por feixe molecular - MBE

O tipo de substrato, o material a ser depositado, a espessura do filme podem indicar ou

determinar o tipo adequado de técnica de deposição. Entre os tipos comuns de crescimento

de filmes finos destacam-se a deposição f́ısica de vapor (PVD) e a deposição qúımica de

vapor (CVD), comumente usadas para crescer óxidos metálicos de transição.74 Em PVD

via 𝑠𝑝𝑢𝑡𝑒𝑟𝑖𝑛𝑔, um feixe de átomos inertes ionizados bombardeiam um alvo sólido com

certa energia. Nesse caso, átomos ou moléculas do alvo bombardeado são ejetados e se

depositam no substrato de estudo. Epitaxia por feixe molecular (MBE) é outro exemplo
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de evaporação controlada que envolve processos f́ısicos. Nesse método, aprimorado a

partir da década de 60,75 uma barra sólida (fio por exemplo) é aquecida até que os átomos

do material tenha energia suficiente para serem ejetados. Um fluxo de átomos partindo

da barra atinge o substrato e se condensa em forma de filme fino. MBE possui algumas

caracteŕısticas importantes como uma lenta taxa de deposição e o crescimento que pode

ser feito em baixas temperaturas. A técnica MBE possibilita muitas vezes um crescimento

de forma epitaxial (ordenado sobre o substrato), pois as taxas de evaporação são mais

lentas (comparada às outras técnicas) permitindo que os átomos adsorvidos, em razão da

mobilidade dos mesmos, encontrem os śıtios de menor energia. A composição do filme

pode ser melhor controlada, pois diferentes feixes com diferentes elementos podem ser

alternadamente ou simultaneamente evaporados em direção ao substrato.76 Além disso,

metais podem ser evaporados em ambiente com certa pressão de oxigênio molecular (O2),
77

podendo assim formar filmes finos de óxidos metálicos que é o caso do presente trabalho.

De um modo geral, o MBE produz crescimento coerente de filmes ultrafinos que podem

ser de alguns poucos Ångstrons até dezenas de nanômetros, com baixa contaminação,

porém com rugosidades elevadas em comparação às dimensões atômicas, em alguns casos.39

Parâmetros como temperatura do substrato, taxa de deposição, posição do substrato e

tempo de evaporação são controlados durante o procedimento.

Neste trabalho utilizamos a evaporadora MBE da marca SPECS, modelo EBE-M, de

quatro 𝑝𝑜𝑐𝑘𝑒𝑡𝑠 (uma delas para Fe) instalada na câmara UHV para crescimento in-situ

de forma controlada. A figura 4.14 mostra o esquema simplificado de operação do MBE

na câmara UHV, onde um fio de ferro ultra-puro e eletricamente isolado é aquecido por

bombardeamento eletrônico. Um filamento próximo (∼3 mm) à ponta do fio de Fe é

aquecido e, em consequência disso, emite elétrons que são acelerados por uma diferença

de potencial de 1,5 kV entre o fio e o filamento. O fluxo atômico e, com isso, a taxa de

evaporação podem ser monitorados e controlados através de um sistema eletrônico de

𝑓𝑒𝑒𝑑𝑏𝑎𝑐𝑘, que mantém o fluxo constante. Um sistema de encerramento eletro-mecânico

do fluxo de átomos, ou 𝑠ℎ𝑢𝑡𝑡𝑒𝑟 (veja a figura 4.14), estabelece precisamente o tempo de

evaporação.

4.3.1 Calibração

A cobertura de filme desejada em função do tempo de evaporação depende de vários

outros parâmetros a serem ajustados previamente, tais como, corrente do filamento,

corrente de emissão, potencial aplicado ao fio de ferro, distância do canhão de evaporação

e posição da amostra. Para tanto, é necessária uma calibração prévia do sistema a fim de

se controlar o crescimento do filme e se obter a cobertura desejada. A taxa de evaporação

é definida por 𝜏 em unidades de monocamada (ML/s). Foram definidos os seguintes

parâmetros na operação da evaporadora: potencial de aceleração de 1,5 kV e fluxo atômico

de 3,0 nA, como mostrada da figura 4.15(a).
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Figura 4.14—Esquema de operação do aparato MBE instalado na câmara de UHV. A ponta de um fio

fino de ferro é aquecida por um bombardeamento eletrônico provocando emissão (evaporação) de átomos

do metal em direção à amostra.

Figura 4.15—Fotos detalhando os parâmetros de evaporação em (a) e a posição da amostra na câmara

UHV em relação à evaporadora em (b).

A distância da amostra em relação à sáıda da evaporadora foi de 8 cm, aproxima-

damente. A calibração foi realizada evaporando-se Fe sobre o substrato Ni(111), com

pressão de base de 8 × 10−10 mbar. Foram realizadas 4 evaporações (quatro tempos),

resultando assim em 4 coberturas diferentes para Fe/Ni(111). Várias imagens STM para

cada cobertura foram obtidas e analisadas através do software WSxM,64 cujos resultados

estat́ısticos se encontram no apêndice B. Com base na linearização obtida (veja figura

B.5), obtivemos os resultados da calibração para a evaporação de ferro. O percentual

de cobertura encontrado foi de [(0, 18 ± 0, 01)%/𝑠] · 𝑡, que definiu uma taxa de cobertura

para o ferro de 𝜏𝐹𝑒 = (1, 8 ± 0, 2) · 10−3 ML/s ou 𝜏𝐹𝑒 = (0, 11 ± 0, 01) ML/min. Com

isso, chegamos ao tempo de evaporação para uma única monocamada de Fe que é de

𝑇𝐹𝑒 = (549 ± 30) 𝑠. Esse valor de calibração foi usado em todas as evaporações realizadas
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neste trabalho.

4.4 Efeito Kerr Magneto-ótico - MOKE

Um dos objetivos principais desse trabalho consiste em analisar o comportamento

magnético de filmes finos crescidos sobre uma superf́ıcie vicinal. A técnica MOKE se

mostra extremamente poderosa, pois permite observar a resposta magnética de filmes

com poucas camadas atômicas. A resposta magnética de estruturas contendo poucas

monocamadas de átomos pode apresentar comportamentos anisotrópicos relacionados ao

arranjo cristalino, à forma e a fatores superficiais, pois o crescimento de tais camadas

dependerá das caracteŕısticas da superf́ıcie do substrato.

A técnica MOKE (também chamada de SMOKE) é geralmente utilizada na análise de

filmes finos crescidos em ambiente de ultra-alto vácuo (UHV), onde um laser proveniente

de uma fonte estável externa atravessa uma janela e incide sobre a superf́ıcie do filme e,

apos ser refletida, passa por outra janela até atingir um conjunto analisador/detector.

A mudança na polarização da luz, nesse caso, pode ser monitorada pelo polarizador

(analisador).

A figura 4.16 mostra o esquema experimental da técnica MOKE na configuração

longitudinal. Um feixe de luz laser altamente coerente atravessa um polarizador, onde a

Figura 4.16—Esquema experimental MOKE in situ na configuração longitudinal. A luz é proveniente

de um laser de He-Ne que, antes de atingir a amostra (em UHV), passa por um polarizador e um

modulador fotoelástico. Após a reflexão na amostra, o laser elipticamente polarizado atravessa um

polarizador/analisador e uma lente focalizadora até atingir um detector fotodiodo.
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luz sai linearmente polarizada e passa por um modulador fotoelástico (necessário para a

técnica lock-in que filtra a interferência da luz externa). Ao passar pelo modulador a luz

sai elipticamente polarizada e atinge a amostra em ambiente UHV. O laser é refletido na

amostra e sai elipticamente polarizado, passando por um polarizador/analisador, onde

tem sua polarização monitorada. Por fim, o feixe passa através de uma lente focalizadora

e atinge um fotodiodo detector que gera um sinal elétrico para o amplificador (lock-in) do

sinal Kerr.

O aparato experimental MOKE usado nas medidas relativas a esse trabalho dispõe

de um laser de He-Ne (Electro-Optics, Inc.) de alta estabilidade que emite um feixe de

comprimento de onda 𝜆 = 632, 8 nm, dois receptores de fotodiodo (um para a configuração

polar e outro para as configurações no plano da amostra) e um modulador fotoelástico Hinds

PEM-90, modulado a 50kHz, além dos polarizadores e lentes. Apenas a amostra situa-se em

ambiente de UHV (∼10−10 mbar) e sua posição pode ser mudada ou ajustada, dependendo

da configuração de medida a ser realizada. O magnetômetro Kerr possui duas janelas de

sáıda permitindo as medidas nas principais configurações. Duas bobinas produzem um

campo magnético com magnitude da ordem de 2500 Gauss (0,25 T) e são alimentados

por uma fonte DC bipolar comandada por interface eletrônica/computacional. Todo o

aparato MOKE utilizado nas medidas desse trabalho, incluindo a interface computacional,

foi aprimorado por G. Gomes (2009).53

Medidas relacionadas ao efeito Kerr magneto-óptico podem ser realizadas com a

direção do campo magnético aplicado no plano da amostra ou também perpendicular à

sua superf́ıcie. O aparato experimental utilizado nos permite girar o eletróımã em torno

do plano da amostra, desde a geometria longitudinal, onde um campo magnético �⃗� é

aplicado paralelamente ao plano de incidência-reflexão até transversal, onde o campo

�⃗� é aplicado perpendicular ao plano de incidência-reflexão. Com a amostra em uma

outra posição (do porta-amostras), o campo magnético �⃗� é aplicado na direção normal

ao plano da amostra, caracterizando a configuração polar. A figura 4.17 esquematiza

as três direções de magnetização das configurações MOKE. Para permitir as medidas

Figura 4.17—Principais configurações MOKE para experimento com efeito Kerr. As setas azuis indicam

a direção de magnetização da amostra nas configurações L-MOKE, T-MOKE e P-MOKE.

em todas as configurações, o porta-amostra possui duas posições espećıficas permitindo

dois graus de liberdade cada uma (rotacional e em 𝑧 para longitudinal e transversal;
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rotacional e em 𝑥 para a polar), além dos ajustes finos 𝑥, 𝑦, 𝑧. Com o eletróımã possuindo

liberdade para girar em torno da amostra, denotamos aqui a configuração L-MOKE para

o campo �⃗� na direção 𝑦 (0∘), T-MOKE para o campo na direção 𝑥 (90∘) e P-MOKE para

o campo magnético �⃗� na direção 𝑧 perpendicular ao plano da amostra. Entre L-MOKE e

T-MOKE, com o campo magnético no plano da amostra, é posśıvel se obter medidas de

intensidade Kerr para vários ângulos entre essas configurações. Neste trabalho obtivemos

medidas em 0∘, 22, 5∘, 45∘, 67, 5∘ e 90∘, onde chamamos os ângulos intermediários apenas

de 𝜙-MOKE.

Como foi discutido na seção 3.6, o efeito Kerr descreve a mudança na polarização

da luz devido à magnetização da amostra e a intensidade de sinal medido (chamada

aqui de intensidade Kerr) é a razão entre as componentes de intensidade oscilante AC

(𝐼𝜈) e cont́ınua DC (𝐼𝑑𝑐), em que 𝜈 representa a frequência de modulação ajustada pelo

lock -in, com opções para 𝜔 ou 2𝜔. Portanto, a intensidade de sinal Kerr normalizada será

𝐼𝐾𝜈 = 𝐼𝜈/𝐼𝑑𝑐. A intensidade 𝐼𝜈 é definida pelo módulo quadrado do produto das matrizes

de Jones do modulador PEM (M), do polarizador (P), da reflexão na amostra (S), do

polarizador analisador (A) e do vetor de Jones E𝐿 que representa a luz polarizada do

laser. Com isso, a Intensidade pode ser expressa como:53

𝐼𝐾𝜈 =
|A · S ·M · P · E𝐿|2

𝐼𝑑𝑐
(4.4.15)

Todas as matrizes citadas são quadradas de ordem 2. A matriz que representa a reflexão

na amostra contém os coeficientes de reflexão 𝑟𝑖𝑗 determinados nas equações 3.6.74 a

3.6.77:

S =

(︂
𝑟𝑝𝑝 𝑟𝑝𝑠
𝑟𝑠𝑝 𝑟𝑠𝑠

)︂
(4.4.16)

As outras matrizes representando os outros elementos ópticos são:

A(𝜃𝑎) =

(︂
sin2 𝜃𝑎 cos 𝜃𝑎 sin 𝜃𝑎

cos 𝜃𝑎 sin 𝜃𝑎 sin2 𝜃𝑎

)︂
(4.4.17)

P(𝜃𝑝) =

(︂
sin2 𝜃𝑝 cos 𝜃𝑝 sin 𝜃𝑝

cos 𝜃𝑝 sin 𝜃𝑝 sin2 𝜃𝑝

)︂
(4.4.18)

M(𝜃𝑚) = 𝑒−𝑖𝜉/2

(︂
cos2 𝜃𝑚 + sin2 𝜃𝑚 𝑒

𝑖𝜉 sin 𝜃𝑚 cos 𝜃𝑚 (1 − 𝑒𝑖𝜉)

sin 𝜃𝑚 cos 𝜃𝑚 (1 − 𝑒𝑖𝜉) sin2 𝜃𝑚 + cos2 𝜃𝑚 𝑒
𝑖𝜉

)︂
(4.4.19)

onde 𝜃𝑎, 𝜃𝑝 e 𝜃𝑚 são os ângulos de rotação em relação ao plano de incidência para o

analisador, o polarizador e o modulador, respectivamente e 𝜉 é o retardo de fase introduzido
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pelo PEM. O vetor E𝐿 da luz polarizada do laser é:

E𝐿 = E0

[︂
𝑝

𝑠

]︂
(4.4.20)

onde 𝑝 e 𝑠 são as componentes normalizadas da luz com a direção do campo elétrico

paralelo e perpendicular ao plano de incidência, respectivamente e E0 é a amplitude do

campo elétrico.

É posśıvel determinar os parâmetros angulares das equações 4.4.16 a 4.4.19 para se

obter a melhor razão sinal-rúıdo para a intensidade Kerr. G. Gomes (2009)53 em sua

dissertação de mestrado mostrou que para o vetor E𝐿 em 45∘, ou seja, E𝐿 = E0√
2

[︂
1

1

]︂
e que

para 𝜃𝑝 = 45∘ e 𝜃𝑚 = 0∘, as intensidades Kerr se tornam:

Para (𝜃𝑎 = 0∘)

𝐼𝐾2𝜔 =
𝐼2𝜔
𝐼𝑑𝑐

= −
4𝐽2𝑅𝑒(𝑟

0
𝑝𝑝𝑟

*
𝑝𝑠)

|𝑟0𝑝𝑝|2
𝑒 𝐼𝐾𝜔 =

𝐼𝜔
𝐼𝑑𝑐

=
4𝐽1𝐼𝑚(𝑟0𝑝𝑝𝑟

*
𝑝𝑠)

|𝑟0𝑝𝑝|2
(4.4.21)

Para (𝜃𝑎 = 90∘)

𝐼𝐾2𝜔 =
𝐼2𝜔
𝐼𝑑𝑐

= −
4𝐽2𝑅𝑒(𝑟𝑠𝑠𝑟

*
𝑠𝑝)

|𝑟𝑠𝑠|2
𝑒 𝐼𝐾𝜔 =

𝐼𝜔
𝐼𝑑𝑐

= −
4𝐽1𝐼𝑚(𝑟𝑠𝑠𝑟

*
𝑠𝑝)

|𝑟𝑠𝑠|2
(4.4.22)

onde 𝐽1 e 𝐽2 são ráızes da função de Bessel e o coeficiente 𝑟0𝑝𝑝 não depende da magnetização

quando esta na direção 𝑥 for nula (𝑚𝑥 = 0). Nota-se que as intensidades Kerr relativas

a frequência 2𝜔 (𝐼𝐾2𝜔) possuem componentes reais das combinações dos coeficientes de

reflexão. Além disso, com o retardo da modulação em 137, 8∘, a intensidade 𝐼𝑑𝑐 não

dependerá da magnetização.

As magnetizações 𝑚𝑦 e 𝑚𝑧 podem ser determinadas em termos da combinação linear

dos coeficientes de Fresnel 𝑟𝑝𝑠 e 𝑟𝑠𝑝 (sendo 𝑦 na direção longitudinal e 𝑧 na direção polar,

de acordo com a figura 4.17). O cálculo das magnetizações não são triviais e dependem

ainda de outros fatores como o ı́ndice de refração real do filme fino 𝑛 e do coeficiente

de extinção 𝜅 (sendo que 𝑛𝑓 = 𝑛 + 𝑖(𝑛𝜅), onde 𝑛𝜅 é o coeficiente de absorção). As

magnetizações na direções citadas são:53

𝑚𝑦 = 𝑛
√

2(1 + 𝜅2)𝐴′′
[︂
𝑌 2
2 + 𝑌 2

1

𝜅𝑌1 − 𝑌2

]︂
(4.4.23)

𝑚𝑧 = 𝑛
√

2(1 + 𝜅2)𝐴′′
[︂

𝑍2
2 + 𝑍2

1

(𝑦 + 𝜅𝑥)𝑍1 − (𝑥− 𝜅𝑦)𝑍2

]︂
(4.4.24)
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onde as funções 𝑌1, 𝑌2, 𝑍1 e 𝑍2 são dadas por:

𝑌1 = −𝐼
(90)
𝐾2𝜔

𝐽2
+
𝐼
(0)
𝐾2𝜔𝑟

𝑟
𝑠𝑠

𝐽2
− 𝐼

(0)
𝐾𝜔𝑟

𝑖
𝑠𝑠

𝐽1
𝑒 𝑌2 =

𝐼
(90)
𝐾𝜔

𝐽1
+
𝐼
(0)
𝐾2𝜔𝑟

𝑖
𝑠𝑠

𝐽2
+
𝐼
(0)
𝐾𝜔𝑟

𝑟
𝑠𝑠

𝐽1
(4.4.25)

𝑍1 =
𝐼
(90)
𝐾2𝜔

𝐽2
+
𝐼
(0)
𝐾2𝜔𝑟

𝑟
𝑠𝑠

𝐽2
− 𝐼

(0)
𝐾𝜔𝑟

𝑖
𝑠𝑠

𝐽1
𝑒 𝑍2 = −𝐼

(90)
𝐾𝜔

𝐽1
+
𝐼
(0)
𝐾2𝜔𝑟

𝑖
𝑠𝑠

𝐽2
+
𝐼
(0)
𝐾𝜔𝑟

𝑟
𝑠𝑠

𝐽1
(4.4.26)

Nota-se que as funções 𝑌𝑗 e 𝑍𝑗 dependem das intensidades experimentais 𝐼
(𝜃𝑎)
𝐾𝜈 , onde

𝜈 = 𝜔, 2𝜔 definido pelo 𝑙𝑜𝑐𝑘-𝑖𝑛 e 𝜃𝑎 = 0∘, 90∘ que são ângulos medidas pelo polarizador/a-

nalisador. Osgood III (1998)78 mostrou que para um ângulo de retardo 𝜙 = 𝛼 cos𝜔𝑡, se

𝛼 = 137, 8∘, as ráızes das funções de Bessel de primeira e segunda ordem 𝐽1 = 𝐽1(𝛼) e

𝐽2 = 𝐽2(𝛼) são maximizadas, eliminando assim as ráızes de ordem zero e evitando um

pequeno acréscimo ao valor DC. Com isso, os harmônicos 𝜔 e 2𝜔 também são maximizados.

O harmônico 𝜔 é proporcional à parte imaginária de 𝑟𝑝𝑠/𝑟𝑠𝑠 (elipticidade) e o harmônico

2𝜔 é proporcional à parte real de 𝑟𝑝𝑠/𝑟𝑠𝑠 (rotação). Nessas condições, o valor que definimos

para o ajuste do 𝑙𝑜𝑐𝑘-𝑖𝑛 para 𝛼 foi de 137, 8∘. Os termos 𝑟𝑟𝑠𝑠 e 𝑟𝑖𝑠𝑠 são as partes real

e imaginária dos coeficientes de Fresnel, respectivamente, onde 𝑟𝑠𝑠 = 𝑟𝑟𝑠𝑠 + 𝑖𝑟𝑖𝑠𝑠. Esses

coeficientes são dados por:

𝑟𝑟𝑠𝑠 =
1 − 𝑥2 + 𝑦2

(1 + 𝑥)2 + 𝑦2
𝑒 𝑟𝑖𝑠𝑠 = − 2𝑦

(1 + 𝑥)2 + 𝑦2
(4.4.27)

onde 𝑥 e 𝑦 são funções do ı́ndice de refração dos filme dados por:

𝑥 =
1√
2

√︁
𝑎+

√
𝑎2 + 𝑏2 𝑒 𝑦 =

1√
2

√︁
−𝑎+

√
𝑎2 + 𝑏2 (4.4.28)

em que 𝑎 = 2𝑛2(1 − 𝜅2) − 1 e 𝑏 = −4𝑛2𝜅

A magnetização 𝑚𝑥 na direção 𝑥 também é calculada a partir das intensidades Kerr

em função do segundo harmônico 2𝜔 para o ângulo do polarizador a 45∘ e −45∘ e dos

coeficientes 𝑟𝑠𝑠 e 𝑟0𝑝𝑝, obtendo-se:

𝑚𝑥 =
|𝑟𝑠𝑠|4(|𝑟𝑠𝑠|2 + 1)2

16𝐽2𝑅𝑒(𝑟0𝑠𝑠Λ)
(𝐼

(45)
𝐾2𝜔 − 𝐼

(−45)
𝐾2𝜔 ) (4.4.29)

A função Λ depende dos ângulos de incidência e reflexão 𝜃1 e 𝜃2, das permeabilidades

magnéticas do meio 𝜇1 e 𝜇2, dos ı́ndices de refração do meio refratário e da constante

magneto-óptica complexa ou constante de Voigt 𝑄, sendo portanto dada por:

Λ =
2𝑖𝑄𝜇1𝜇2𝑛1𝑛2 cos 𝜃1 sin 𝜃2
𝜇1𝑛2 cos 𝜃1 + 𝜇2𝑛1 cos 𝜃2

(4.4.30)
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Para se obter a magnetização 𝑚𝑥 medidas na direção 𝑥 (que aqui chamamos de

transversal ou T-MOKE) devem ser realizadas com o polarizador/analisador a 45∘. No

entanto, para facilitar a coleta de dados, o polarizador/analisador foi posicionado apenas

no ângulo de 0∘, com aplicação da magnetometria Kerr apenas para 𝑚𝑦 e 𝑚𝑧. Como o

eletróımã gira em torno do plano da amostra (𝜃-MOKE, como mencionamos anteriormente),

varre-se portanto o campo magnético de 0∘ a 90∘ no plano. Isso nos permitiu monitorar

a intensidade Kerr e principalmente a coercividade, ambos em função de cada ângulo

em torno da amostra. Os resultados das medidas MOKE de diferentes coberturas de

filmes finos são apresentados no caṕıtulo 5 e discutimos esses resultados no caṕıtulo 6,

correlacionando-os com as propriedades estruturais investigadas.

4.5 Câmara UHV

O laboratório de F́ısica de Superf́ıcies e Espectroscopia Hiperfina do DF-UFMG conta

com uma câmara UHV para experimentos in-situ com todas as técnicas discutidas nesse

caṕıtulo. Por meio de hastes magneticamente acopladas a amostra é transladada entre as

várias posições: câmara de introdução, câmara de preparação, estação de bombardeamento

e 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔, MOKE e STM. A figura 4.18 mostra a câmara UHV com os principais

componentes.

Figura 4.18—Câmara UHV com as principais sub-câmaras e componentes.
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Caṕıtulo 5

Resultados experimentais

Todas as medidas foram obtidas com a amostra in situ. Antes das evaporações

coletamos dados relativos à prata vicinal Ag(977) a fim de verificarmos sua integridade,

bem como a ordem atômica e assim caracterizarmos o substrato. Imagens STM foram

obtidas, assim como imagens do padrão de difração LEED de sua superf́ıcie. As evaporações

de Fe foram realizadas segundo a calibração para uma monocamada (1ML) com posterior

oxidação. Dividimos a mostra de resultados entre baixas coberturas, 1-6 ML, e altas

coberturas, 12-42 ML, de Fe-O.

5.1 Preparação e análise do substrato Ag(977)

A superf́ıcie vicinal de prata (Ag(977)), adquirida da SPL (Surface Preparation

Laboratory) é obtida a partir de Ag(111), cortando-a com um ângulo de 7, 01∘ em

relação à superf́ıcie, na direção [21̄1̄]. Após o corte e polimento, a superf́ıcie adquire

terraços e degraus uniformes após ciclos de bombardeamento de ı́ons de gás inerte e

tratamento térmico adequado. Com a correta preparação, a superf́ıcie vicinal Ag(977) terá

terraços na direção [111] com 08 átomos enfileirados e degraus monoatômicos orientados

na direção [100] (veja tabela 2.2). A prata é um cristal de ordem FCC, que possui

maior empacotamento atômico em 𝑏𝑢𝑙𝑘 e com isso, uma densidade atômica superficial

relativamente alta, o que dá a ela menor possibilidade de relaxação e reconstrução.

O cristal Ag(977) foi introduzido na câmara UHV que, após 𝑏𝑎𝑘𝑖𝑛𝑔, atingiu a pressão

de equiĺıbrio de 4 × 10−10 𝑚𝑏𝑎𝑟. Iniciamos com ciclos de 𝑠𝑝𝑢𝑡𝑡𝑒𝑟𝑖𝑛𝑔 com ı́ons de argônio

(pressão de 2× 10−7𝑚𝑏𝑎𝑟) e energia de 2,50 keV, para remoção de contaminação residual,

seguido de 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 de 5 minutos à temperatura de 450 ∘C. A energia de Ar+ foi

reduzida até 1 keV nos últimos ciclos. Imagens de difração de elétrons de baixa energia

(LEED) e por microscopia eletrônica de varredura (STM) foram feitas durante e ao final

da preparação da amostra a fim de verificar a periodicidade e homogeneidade da superf́ıcie

vicinal, além de determinar seus parâmetros geométricos.

5.1.1 Análise por LEED

A eficiência na preparação e limpeza da superf́ıcie Ag(977) pode ser checada através

das imagens LEED, como mostra a figura 5.1, onde todas as imagens foram obtidas a 121

eV.
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(a) (b)

(c)

Figura 5.1—Imagens LEED obtidas a 121 𝑒𝑉 após preparação do substrato Ag(977). Em (a), como

preparada inicialmente; em (b), após 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 de 10 minutos a 450 ∘C e em (c), após 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 de 15

minutos a 450 ∘C com queda gradual de temperatura de 5 ∘C/𝑚𝑖𝑛.

A imagem 5.1(a) foi obtida após a preparação inicial e nela pode-se notar uma imagem

não muito bem definida, com alguns 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 borrados e outros com baixa intensidade, porém

seguindo o padrão hexagonal caracteŕıstico da prata (111). Após esse resultado, um novo

𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 de 10 minutos à temperatura de 450 ∘C foi realizado e o resultado pode ser

visto na imagem 5.1(b). Esse resultado mostra 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 mais bem definidos, indicando que o

ńıvel de impurezas presentes no substrato é muito baixo, porém ainda não evidenciando a
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superf́ıcie escalonada, o que indica uma não uniformidade nos padrões vicinais. Por fim,

um novo 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 de 15 minutos foi realizado, porém com queda gradual de temperatura

a uma taxa de 5 ∘C/𝑚𝑖𝑛, com a intenção de otimizar a ordem atômica e uniformizar a

morfologia. O resultado pode ser visto na imagem 5.1(c), onde os 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 duplos caracterizam

a presença dos degraus da super-rede na superf́ıcie da prata (977).

Para efeito de verificação e comparação com os resultados obtidos por LEED para

Ag(977), analisemos algumas propriedades geométricas da estrutura vicinal, com base

nos aspectos discutidos na subseção 5.5. Como já comentamos, estruturas FCC possuem

alta densidade superficial na direção [111]. Nos cristais de prata, a separação atômica

(paralela aos degraus) é dada por 𝑎𝑦 = 𝑎
√

2 = 5, 78 Å, onde 𝑎 é o parâmetro de rede da

prata, e a distância entre os átomos enfileirados na direção perpendicular aos degraus é

𝑎𝑥 = 𝑎
√︀

3/8 = 2, 51 Å. A figura 5.2(a) mostra em perspectiva a superf́ıcie vicinal Ag(977)

com terraços com 8 átomos enfileirados em modelos de esferas. As distâncias 𝑎𝑥 e 𝑎𝑦 estão

mostradas no esquema da figura 5.2(b).79 A altura do degrau em Ag(977) é dada por

ℎ = 𝑎/
√

3 = 2, 36 Å.

(a) (b)

Figura 5.2—Esquemas em modelos de esferas para a superf́ıcie vicinal Ag(977). A perspectiva

tridimensional é mostrada em (a) e a vista superior da super-rede com detalhes nas distâncias interatômicas

é mostrada em (b).

Pela figura 5.3, pode-se notar que a distância entre dois degraus adjacentes é 𝑑 =

ℎ/ sin 𝜃 = 19, 35 Å, onde 𝜃 é o ângulo 𝑚𝑖𝑠𝑐𝑢𝑡 para essa super-rede. Vale ressaltar que tais

valores podem ser encontrados nas tabelas A.2 e 2.2.

O peŕıodo dos degraus pode ser estimado através de medidas LEED. A figura 5.4

mostra os detalhes dos 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 projetados da rede rećıproca da superf́ıcie Ag(977) obtido a

121 𝑒𝑉 .

O padrão hexagonal (1ª ordem) evidencia os terraços (111), com 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 separados pela

distância ∆ e os 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 duplos são devido aos degraus da super-rede, separados entre si

pela distância 𝛿, onde esses valores podem ser dados pelas relações a seguir.80

∆ =
2𝜋

𝑎𝑥
; 𝛿 =

2𝜋

𝑑
(5.1.1)
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Figura 5.3—Visão lateral da super-rede Ag(977) em um corte perpendicular aos degraus e aos terraços,

detalhando as direções dos planos e dimensões da superf́ıcie vicinal em esquema de esferas.

Figura 5.4—Ampliação da imagem LEED obtida a 121 𝑒𝑉 da superf́ıcie de prata vicinal Ag(977) com

detalhe na distância Δ entre os 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠, em relação ao padrão hexagonal dos terraços (111) e os 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠

duplicados relativos à periodicidade da super-rede rećıproca, cuja distância interna é 𝛿.

A partir dos valores teóricos da distância entre os degraus 𝑑 e da distância entre os

átomos perpendicular aos degraus 𝑎𝑥, pode-se obter a partir das equações 5.1.1 os valores

∆ = 2, 50 Å
−1

e 𝛿 = 0, 33 Å
−1

, obtendo assim a razão 𝛿/∆ = 0, 132. Uma medida direta,

em miĺımetros, das duas distâncias na própria imagem LEED da figura 5.4 foi obtido,

resultando em 𝛿/∆ = 0, 135, corroborando com o resultado teórico.
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5.1.2 Análise por STM

Várias imagens STM para o substrato Ag(977) foram obtidas. Muitas imagens tiveram

de ser descartadas devido a defeitos em locais espećıficos da superf́ıcie, rúıdos causados

por vibrações externas, oscilações de natureza eletrônica, etc.

(a) 1000×1000Å (b) 500×500Å

(c) 300×300Å (d) 200×200Å

Figura 5.5—Imagens STM (𝑉𝑡 = 1100 mV e 𝑖𝑡 = 0, 9 nA) da superf́ıcie Ag(977) em diferentes escalas.

O perfil periódico evidencia a super-rede com os degraus e terraços.

A figura 5.5 mostra 4 imagens STM em diferentes escalas, onde se observam os degraus

com larguras bastante homogêneas. A figura 5.6(a) contém uma imagem de (500Å)2

da superf́ıcie vicinal Ag(977), com sua respectiva projeção tridimensional em 5.6(b). O
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perfil superficial é mostrado no gráfico da figura 5.6(c), evidenciando a periodicidade

da super-rede. Essas imagens e outras obtidas após a preparação do substrato foram

utilizadas para a determinação experimental da largura média dos terraços e da altura

média dos degraus.

(a) (b)

(c)

Figura 5.6—Imagem STM (𝑉𝑡 = 1250 mV e 𝑖𝑡 = 0, 9 nA) de 500x500Å da superf́ıcie vicinal Ag(977)

com detalhe nas direções cristalográficas da super-rede para os terraços e degraus em (a). A projeção

tridimensional da mesma figura em (b) e o perfil do corte transversal feito na figura para a avaliação de

suas dimensões e periodicidade, mostrado no gráfico em (c).

Os resultados da distribuição estat́ıstica, de perfil gaussiano e os resultados são

mostrados na figura 5.7. Os valores médios da largura do terraço e da altura do degrau,

foram 𝑤 = (21, 3 ± 2, 6) Å e ℎ = (2, 5 ± 0, 1) Å, respectivamente. Esses resultados são

próximos aos valores encontrados na literatura.27,81 Além disso, estão de acordo com o
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valor teórico, pois com base na tabela 2.2 para a superf́ıcie (977) e no parâmetro de rede

da prata, pode-se obter os valores 𝑤 = 19, 3 Å e ℎ = 2, 49 Å.

(a) (b)

Figura 5.7—Gráficos de distribuição de largura dos terraços (a) e de altura dos degraus (b) com seus

respectivos ajustes gaussianos.

5.2 Evaporação de Fe-O/Ag(977)

Na câmara de deposição a amostra foi a colocada na mesma posição em que a taxa de

evaporação foi calibrada (veja apêndice B). A pressão de base da câmara de deposição foi

de 8 × 10−10 mbar e todas as evaporações foram feitas em temperatura ambiente. Dois

tipos de receitas de crescimento foram testadas e os filmes foram examinados do ponto de

vista estrutural e magnético.

A primeira técnica foi realizada evaporando ferro ultrapuro (Fe-99,99%) em ambiente

reativo de oxigênio molecular (O2) ultrapuro a uma pressão de 2 × 10−7 mbar. Essa

técnica é bastante comum para crescimento de óxidos metálicos sobre superf́ıcies de

substratos.9,12,77,82,83

A segunda técnica consiste na evaporação de 01 monocamada de Fe sobre o substrato,

por vez, com posterior oxidação à pressão de O2 de 2, 5×10−7 mbar por 09 minutos (mesmo

tempo de evaporação para 01 monocamada de Fe). Semelhante receita de crescimento

também foi utilizada em outros trabalhos.84,85

O tempo de deposição é de (549 ± 30) segundos por monocamada de Fe ou a uma

taxa de (1, 09 ± 0, 06) × 10−1 ML/min, ou seja, 1 ML de Fe a cada 9,1 minutos. Como

o crescimento é feito com oxigênio, é razoável chamarmos de monocamadas de Fe-O.

Utilizando a segunda receita, as camadas foram depositadas de 1 em 1 ML até a 6ML.

Após isso, a deposição passou a ser de 6 em 6 ML até atingir a espessura máxima de 42

ML para análise. Com o objetivo de uma melhor organização superficial das camadas
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atômicas depositadas, após cada etapa de evaporação, um 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 foi realizado a 450∘C

em ambiente oxidante de O2 à pressão de 1 × 10−6 mbar por 9 min.

5.3 Estrutura e morfologia

Avaliamos a morfologia das primeiras 06 monocamadas de Fe-O sobre substrato de

prata vicinal Ag(977). Imagens STM obtidas acima desta cobertura não ofereceram

informações relevantes, e não serão mostradas aqui.

Para a cobertura de 1ML de Fe-O (bem como todas as outras a partir desta), utilizamos

a receita de oxidação pós-deposição após 1ML crescido nas condições citadas anteriormente.

As imagens STM em três escalas diferentes podem ser vistas na figura 5.8. Imagens LEED

(a) 1ML (b) 1ML (c) 1ML

Figura 5.8—Imagens STM (𝑉𝑡 = 1250 mV e 𝑖𝑡 = 0, 9 nA) em três escalas, 2000×2000Å (a), 1000×1000Å

(b) e 500×500Å (c), para cobertura de 1ML de Fe-O/Ag(977) obtida em evaporação controlada de Fe com

posterior oxidação à temperatura ambiente (𝑇 = 300𝐾). A superf́ıcie vicinal possui seus degraus girados

no sentido horário de cerca de 5∘ em relação ao eixo horizontal e com os degraus inferiores dispostos ao

longo do eixo vertical, no sentido positivo (para cima).

foram obtidas para verificação das condições de superf́ıcie incluindo a estrutura formada

após a evaporação e oxidação. A figura 5.9 mostra o padrão LEED para 1ML obtido com

energia de 95 eV, padrão este semelhante ao da prata vicinal pura mostrado na seção 5.1

(figura 5.1b).

Para avaliarmos as estruturas após a cobertura de 1ML de Fe-O, realizamos uma

estat́ıstica das alturas e larguras das nanoestruturas (grãos, ilhas e fios) formadas, como

mostrado na figura 5.10. Para as estruturas de Fe-O formadas sobre a superf́ıcie vicinal

Ag(977) encontramos aproximadamente (6, 0 ± 2, 1) Å para a altura média e (53 ± 16)

Å para a largura. Optamos em não fazer uma distribuição estat́ıstica dos comprimentos

das estruturas, devido às grandes diferenças nos tamanhos. Esses comprimentos variam

de 5 a 30 nm ao longo da direção dos degraus do substrato. Apesar de uma razoável

quantidade de dados obtidos para a largura das ilhas ou grãos, a tolerância relacionada a
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Figura 5.9—Imagem de padrão LEED de 95 eV para 1ML de Fe-O/Ag(977), mostrando padrão

hexagonal semelhante ao do substrato.

(a) Altura para 1ML (b) Largura para 1ML

Figura 5.10—Distribuição gaussiana para altura (a) e largura (b) das estruturas de Fe-O formadas

após deposição de 1ML sobre superf́ıcie vicinal Ag(977).

ela é bastante grande. Percebe-se nitidamente uma anisotropia de formação na direção de

crescimento ao longo dos cantos dos degraus da superf́ıcie vicinal Ag(977).

Para a cobertura de 2ML de Fe-O depositado sobre o substrato, destacamos, na figura

5.11, as imagens STM em três diferentes escalas apresentadas. A imagem de um padrão

LEED para a cobertura de 2ML, mostrada na figura 5.12, revela um padrão hexagonal

muito semelhante ao do substrato de prata na direção dos terraços, porém com vários
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(a) 2ML (b) 2ML (c) 2ML

Figura 5.11—Imagens STM (𝑉𝑡 = 1250 mV e 𝑖𝑡 = 0, 8 nA) em três escalas, 1500×1500Å (a),

1000×1000Å (b) e 500×500Å (c), para cobertura de 2ML de Fe-O/Ag(977) obtida em evaporação

controlada de Fe à temperatura ambiente (𝑇 = 300𝐾) com posterior oxidação.

𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 ao redor dos 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 primários. Tal situação evidencia a formação de FeO (würstita)

Figura 5.12—Imagem de padrão LEED de 95 𝑒𝑉 para 2ML de Fe-O/Ag(977) mostrando 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 com

múltiplos pontos.
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na superf́ıcie após a segunda evaporação/oxidação. O parâmetro de rede de superf́ıcie de

uma bicamada de FeO na direção [111] é ligeiramente diferente da Ag(111). A difração

LEED desta superestrutura de FeO e do substrato resulta em um padrão com múltiplos

pontos, conhecido por padrão Moiré, com um 𝑠𝑝𝑜𝑡 de primeira ordem (possivelmente

do FeO) e 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 satélites decorrente do deslocamento com a Ag(111).85 A formação do

padrão Moiré devido à ligeira incompatibilidade das redes pode ser notadas em outros

trabalhos.86 A estat́ıstica da largura e altura das estruturas é mostrada dos gráficos da

figura 5.13. Para a quantidade de estruturas contadas, a distribuição de altura nos dá o

(a) Altura para 2ML (b) Largura para 2ML

Figura 5.13—Distribuição gaussiana para altura (a) e largura (b) das estruturas de Fe-O formadas

após deposição de 2ML sobre superf́ıcie vicinal Ag(977).

valor médio de (11, 3 ± 4, 2) Å e o de largura temos (131 ± 26) Å. O comprimento das

estruturas, como na cobertura unitária, variou muito ficando entre 5 e 50 nm. Há um

aumento significativo nessas dimensões em relação à cobertura de 1 ML de Fe-O.

Para a cobertura de 3ML de Fe-O, as imagens em três escalas diferentes são apresentadas

na figura 5.14. As estruturas são nitidamente mais irregulares quanto às suas larguras

e comprimentos, no entanto ainda crescidas preferencialmente na direção dos cantos

dos degraus da superf́ıcie vicinal do substrato. A imagem do padrão de difração LEED

mostrada na figura 5.15 mostra ainda a presença do FeO como uma das principais

estruturas formadas sobre o substrato. O padrão hexagonal formado por 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 centrais

de primeira ordem cercados por 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 satélites ainda são presentes, assim como no padrão

LEED para cobertura de 2ML. No entanto, pode-se notar também uma diminuição da

intensidade desses 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 satélites e um fraco aparecimento de um novo padrão secundário,

ind́ıcio de formação de uma nova estrutura, que poderá ser confirmada com as próximas

coberturas. A estat́ıstica das alturas e larguras das estruturas é mostrada nos gráficos

da figura 5.16. As distribuições mostram um aumento na altura das estruturas (para

13, 3 ± 6, 1 Å) bem como também em suas larguras, que passaram a medir (171 ± 60)

Å. Um erro percentual maior nessa cobertura mostra uma maior variação nas larguras
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(a) 3ML (b) 3ML (c) 3ML

Figura 5.14—Imagens STM (𝑉𝑡 = 1250 mV e 𝑖𝑡 = 0, 8 nA) em três escalas, 2000×2000Å (a),

1000×1000Å (b) e 500×500Å (c), para cobertura de 3ML de Fe-O/Ag(977) obtida em evaporação

controlada de Fe à temperatura ambiente (𝑇 = 300𝐾) com posterior oxidação.

Figura 5.15—Imagem de padrão LEED de 91 𝑒𝑉 para 3ML de Fe-O/Ag(977) mostrando 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 com

múltiplos pontos.

das estruturas. Os comprimentos variam ainda mais, de 10 nm a 80 nm. A altura das

estruturas, que em média era de 6 Å para 1ML de Fe-O praticamente dobrou para 2 ML

(11,3 Å) e não seguiu a mesma tendência para 3 ML. A figura 5.17 mostra imagens STM,

em três escalas diferentes, para as três próximas coberturas de Fe-O crescidas sobre o

substrato (4ML, 5ML e 6ML), onde usamos a mesma receita de crescimento das três

primeiras monocamadas, com evaporação de Fe sobre as camadas inferiores e posterior

oxidação à pressão de 2, 5×10−7 mbar a cada 1ML de Fe evaporado e posterior 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔.
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(a) Altura para 3ML (b) Largura para 3ML

Figura 5.16—Distribuição gaussiana para altura (a) e largura (b) das estruturas de Fe-O formadas

após deposição de 3ML sobre superf́ıcie vicinal Ag(977).

Pode-se notar que, com o aumento da cobertura, aumenta também o tamanho das

estruturas e grãos e diminui também a quantidade de vacâncias na superf́ıcie, tornando-a

mais uniforme. Na figura 5.18 estão três imagens do padrão de difração LEED pra as

coberturas de 4ML, 5ML e 6ML.

Nota-se a intensificação dos 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 adicionais, ligeiramente percebidos na imagem

da figura 5.15 para a cobertura de 3ML. A intensidade maior nesses pontos adicionais

evidencia a formação de outra estrutura a partir da camada de FeO. Tal estrutura se

assemelha a uma outra fase de óxido de ferro formado nessas condições, podendo ser a

magnetita (Fe3O4), segundo padrões semelhantes encontrados na literatura para essa fase

de Fe-O.85

A figura 5.19 mostra a distribuição das alturas das estruturas. As alturas médias para

4ML, 5ML e 6ML são 15,6 Å, 18,7 Å e 23,9 Å, respectivamente. Avaliamos a tendência

de aumento das alturas médias das estruturas através das informações estat́ısticas das

figuras 5.10, 5.13, 5.16 e 5.19. A altura média dessas estruturas em função da cobertura

em monocamadas de Fe-O é mostrada na figura 5.20. Uma linearização da curva nos

dá a cobertura média de 3,3 Å/ML. As estruturas ou os grãos agora variam muito de

espessura, porém como pode-se notar estão distribúıdas de maneira mais uniforme pela

superf́ıcie. Apesar de ainda crescerem preferencialmente na direção dos degraus, nota-se

que com o aumento da cobertura essa tendência pode diminuir, pois o fator de nucleação

dos degraus e sua tendência em formar ligações deve interferir cada vez menos devido à

distância das camadas mais externas.
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(a) 4ML (b) 4ML (c) 4ML

(d) 5ML (e) 5ML (f) 5ML

(g) 6ML (h) 6ML (i) 6ML

Figura 5.17—Imagens STM (𝑉𝑡 = 1250 mV e 𝑖𝑡 = 1, 0 nA), em escalas de 2000×2000Å em (d) e (g),

1500×1500Å em (a) e (h), 1000×1000Å em (b), (e) e (i) e 700×700Å em (c) e (f), para cobertura de

4ML, 5ML e 6ML de Fe-O/Ag(977) obtida em evaporação controlada de Fe à temperatura ambiente

(𝑇 = 300𝐾) com posterior oxidação.
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(a) 4ML, 𝐸 = 91 eV (b) 5ML, 𝐸 = 91 eV

(c) 6ML, 𝐸 = 91 eV

Figura 5.18—Imagens de padrão LEED de 91 eV para coberturas de 4ML (a), 5ML (b) e 6ML (c) de

Fe-O/Ag(977) mostrando padrão de difração principal e o surgimento de um padrão adicional com 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠

menos intensos.
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(a) Altura para 4ML (b) Altura para 5ML

(c) Altura para 6ML

Figura 5.19—Distribuição gaussiana de altura para 4ML em (a), 5ML em (b) e 6ML em (c) das

estruturas de Fe-O formadas após deposição sobre superf́ıcie vicinal Ag(977).

5.4 Magnetismo

O comportamento magnético da amostra foi caracterizado através do efeito Kerr

magneto óptico (MOKE). O substrato de prata vicinal Ag(977) é diamagnético e, portanto,

seu sinal deverá ser bastante fraco, além de não possui magnetização residual. O sinal de

magnetização proveniente da amostra deve vir, em grande parte, da magnetita, pelo fato

de possuir caracteŕıstica ferrimagnética, cujo sinal deverá ser ordens de grandeza maior

que o diamagnético. As configurações do experimento MOKE são definidas pela incidência

do campo magnético em relação ao plano amostra. Várias configurações MOKE foram

utilizadas nesse experimento, com destaque para: longitudinal, transversal e polar. Nas

configurações longitudinal e transversal, o campo magnético aplicado é paralelo à superf́ıcie

da amostra (0∘ - longitudinal e 90∘ - transversal). Além desses dois ângulos, medimos sinais

MOKE em ângulos intermediários (𝜃-MOKE). A configuração longitudinal (L-MOKE)
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Figura 5.20—Altura das estruturas em função da cobertura por monocamada de Fe-O/Ag(977),

evaporadas a uma temperatura de 300 K. O ajuste linear fornece um valor médio de altura de (3, 3± 0, 3)

Å/ML.

possui direção alinhada à direção dos degraus da superf́ıcie vicinal do substrato Ag(977)

e a transversal (T-MOKE), perpendicular a ela. Na configuração polar (P-MOKE), o

campo aplicado é perpendicular à superf́ıcie da amostra, ou seja, no sentido do vetor

normal a ela (veja seção 4.4).

As medidas magnéticas foram realizadas em coberturas a partir de 4ML, onde a

evidência de formação da fase magnetita foi verificada (veja seção 5.3 e figura 5.18), pois

abaixo dessa cobertura a estrutura era majoritariamente FeO, que é paramagnética (acima

da temperatura de Néel de 198K). Para coberturas iguais ou superiores a 6ML, optamos

em realizar medidas MOKE com intervalos de 6ML de cobertura adicional, pois várias

medidas preliminares, com coberturas dentre esses intervalos não apresentaram mudança

significativa na magnetização. As medidas magnéticas foram realizadas para coberturas

de 6ML a 42ML de Fe-O.

Para configurações com campo no plano da amostra variamos o ângulo em intervalos

de 22, 5∘, ou seja, 0∘, 22, 5∘, 45∘, 67, 5∘ e 90∘. Medidas para a configuração polar foram

realizadas com coberturas a partir de 18ML de Fe-O, devido ao alto sinal-rúıdo em

coberturas mais baixas. As figuras 5.21, 5.22 e 5.23 mostram o sinal Kerr em função

do campo magnético aplicado para coberturas de 4ML, 5ML e 6ML, respectivamente.

Em cada uma dessas coberturas pode-se perceber nitidamente que a intensidade do

sinal Kerr diminui com o aumento angular do campo magnético aplicado no plano da

amostra, sendo o sinal mais intenso na configuração longitudinal (L-MOKE) e menos

intenso na configuração transversal (T-MOKE). Para a faixa de campo magnético aplicado,

nota-se um comportamento superparamagnético com uma leve tendência de saturação

nos extremos. Para a cobertura de 6ML, o sinal MOKE possui intensidade menor, como

se pode ver nos gráficos da figura 5.23.

Para as coberturas maiores, utilizamos a mesma receita de evaporação das 06 primeiras
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Figura 5.21—Intensidade Kerr em função do campo magnético aplicado em diferentes direções -

configurações MOKE de 0∘ a 90∘ - para cobertura de 4ML de Fe-O/Ag(977).

Figura 5.22—Intensidade Kerr em função do campo magnético aplicado em diferentes direções -

configurações MOKE de 0∘ a 90∘ - para cobertura de 5ML de Fe-O/Ag(977).

Figura 5.23—Intensidade Kerr em função do campo magnético aplicado em diferentes direções -

configurações MOKE de 0∘ a 90∘ - para cobertura de 6ML de Fe-O/Ag(977).

monocamadas de Fe-O, ou seja, evaporação sobre camadas anteriores com oxidação pós-

evaporação a cada 1ML, porém com 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 de 9 min a 450∘C em intervalos de 6ML.

Foram feitas medidas MOKE para 12ML, 18ML, 24ML, 30ML, 36ML e 42ML de cobertura

Fe-O em todas as configurações angulares citadas. As figuras 5.24 a 5.26 mostram a

intensidade Kerr em função do campo magnético aplicado. Para as coberturas de 12ML

e 18ML (veja na figura 5.24), nota-se o surgimento de uma magnetização residual e um

campo coercivo 𝐻𝐶 . Os gráficos indicam um eixo de magnetização fácil no plano da

amostra, na direção longitudinal, paralela aos degraus. Tal comportamento também pode

ser verificado nas curvas das coberturas seguintes. Na figura 5.25 há um aumento do sinal

Kerr em relação à amplitude de saturação de 24ML para 30ML, com um aumento no

valor do campo coercivo 𝐻𝐶 . É posśıvel notar um ligeiro aumento na coercividade a partir

do ângulo de 67, 5∘. Para as medidas de coberturas de 36ML e 42ML da figura 5.26, há

uma ligeira diminuição na intensidade de saturação magnética e no campo coercivo 𝐻𝐶
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(a) 12ML

(b) 18ML

Figura 5.24—Intensidade Kerr em função do campo magnético aplicado em diferentes direções -

configurações MOKE de 0∘ a 90∘ - para as coberturas de 12ML e 18ML de Fe-O/Ag(977).

(a) 24ML

(b) 30ML

Figura 5.25—Intensidade Kerr em função do campo magnético aplicado em diferentes direções -

configurações MOKE de 0∘ a 90∘ - para as coberturas de 24ML e 30ML de Fe-O/Ag(977).

quando a cobertura atinge o maior valor. A tendência do campo coercivo em aumentar

a partir de 67, 5∘ se mantém. Discutiremos esse comportamento no próximo caṕıtulo,

quando compararmos as intensidades Kerr em função do campo aplicado para todas as
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(a) 36ML

(b) 42ML

Figura 5.26—Intensidade Kerr em função do campo magnético aplicado em diferentes direções -

configurações MOKE de 0∘ a 90∘ - para as coberturas de 36ML e 42ML de Fe-O/Ag(977).

coberturas.

Para a configuração polar (P-MOKE), com o campo perpendicular ao plano da amostra,

a figura 5.27 mostra o resultado de intensidade Kerr em função do campo aplicado para

as coberturas de 12ML a 42ML de Fe-O. Pode-se notar que os valores de amplitude de

intensidade Kerr para mesmo campo aplicado aumenta com a cobertura, assim como a

diminuição do sinal-rúıdo. Não há ind́ıcio de saturação para essa direção do campo e isso

caracteriza o eixo duro ou de dif́ıcil magnetização. No caṕıtulo 6 compilamos os gráficos

em figura única para uma comparação mais direta.

Ao final de cada deposição de camada, com o devido tratamento térmico, obtivemos

as imagens LEED para verificação da integridade das estruturas, quanto ao seu arranjo

superficial. Os padrões LEED de 90 eV para as coberturas de 12ML a 42ML de Fe-O

são mostrados na figura 5.28. Tais imagens mostram o padrão hexagonal com padrão de

𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 secundários (2 × 2) relativo à magnetita desde a menor cobertura.
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(a) P-MOKE 16ML (b) P-MOKE 24ML

(c) P-MOKE 30ML (d) P-MOKE 42ML

(e) P-MOKE 42ML

Figura 5.27—Intensidade Kerr em função do campo magnético aplicado para a configuração P-MOKE

(polar) de para as coberturas de 18ML, 24ML, 30ML, 36ML e 42ML de Fe-O/Ag(977).
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(a) LEED 12ML (b) LEED 18ML

(c) LEED 24ML (d) LEED 30ML

(e) LEED 36ML (f) LEED 42ML

Figura 5.28—Imagens de padrões LEED com energias de 90 eV para as coberturas de 12ML, 18ML,

24ML, 30ML, 36ML e 42ML de Fe-O/Ag(977).
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Caṕıtulo 6

Análise dos resultados

6.1 Otimização no preparo da amostra

Para crescimento de filmes finos e de nanoestruturas utilizando MBE, vários fatores

interferem na formação dessas estruturas, tais como a temperatura do substrato, taxa de

evaporação, a posição do substrato na câmara de deposição, pressão de oxigênio durante

ou após a evaporação e ainda as condições de 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 após a deposição das camadas.

A receita final determinará o tipo de óxido formado sobre o substrato. Vários testes

preliminares foram realizados para se chegar à melhor receita de crescimento, desde

a calibração da taxa de deposição (ver apêndice B), do ajuste de pressão de oxigênio

molecular na câmara UHV até o melhor tempo de 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔. As deposições de Fe foram

realizadas em temperatura ambiente a fim de evitar a difusão de átomos de Fe no interior

da prata (𝑏𝑢𝑙𝑘), que ocorre para evaporações em altas temperaturas, fato observado por

Lewandowski et al (2018).87

Crescimento em ambiente reativo de O2: Uma evaporação de 1 hora de Fe em ambiente

reativo de oxigênio a pressão de 2, 5 × 10−7 mbar (o que deve fornecer uma cobertura de

6-7ML de Fe-O) foi realizada. Logo em seguida, foram feitas imagens de padrão LEED

antes e depois do 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 e ambas são mostradas na figura 6.1. Pode-se notar que o

(a) Sem 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 (b) Com 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 7 min (c) Com 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 9 min

Figura 6.1—Imagens de padrão LEED a 95 eV para cobertura de 6-7ML de Fe-O/Ag(977) sem

𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 (a), com 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 de 450∘C durante 7 min à 𝑃 (O2) = 2, 5× 10−7 mbar (b) e com 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔

de 450∘C durante 9 min à 𝑃 (O2) = 1, 0× 10−6 mbar (c).

𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 foi necessário em todos os casos de evaporação desse trabalho. A superf́ıcie

da amostra pós-evaporação se mostrou com baixa ordem cristalina, como verificado pela
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imagem LEED, na figura 6.1(a), mostrando 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 pouco viśıveis. A mobilidade dos átomos

na superf́ıcie é aumentada com o aquecimento da amostra. Esse processo de 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔

deve restaurar a cristanilidade da superf́ıcie e deve ainda ser realizado em ambiente

oxidante. Um primeiro 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 foi realizado com pressão 𝑃 (O2) = 2, 5 × 10−7 mbar

durante 7 minutos à temperatura de 450∘C. A imagem do padrão LEED, conforme a

figura 6.1(b), mostrou 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 que evidenciam a presença de Fe3O4. Um segundo 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔

foi realizado em pressão maior de oxigênio (𝑃 (O2) = 1, 0 × 10−6 mbar) durante 9 min à

mesma temperatura. Essa segunda receita de aquecimento mostra, conforme a imagem

LEED da figura 6.1(c), uma melhor definição dos 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 e, portanto, foi definido como o

𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 para todas as evaporações realizadas nesse trabalho. A figura 6.2 mostra duas

imagens STM de 500Å x 500Å para a cobertura citada, antes e depois do 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 final.

Nas imagens podemos observar a diferença na regularidade das estruturas, antes com

grãos variando de 1 a 10 nm e após aquecimento, com estruturas bem mais ordenadas,

cujos comprimentos variam de 10 a 50 nm.

(a) Sem 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 (b) Após 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 final

Figura 6.2—Imagens STM (𝑉𝑡 = 1200 mV e 𝑖𝑡 = 0, 8 nA) de 500Å x 500Å para cobertura referente

a 1h de evaporação (5∼6ML) de Fe-O/Ag(977) obtida em evaporação controlada de Fe à temperatura

ambiente (𝑇 = 300𝐾) com posterior oxidação. A imagem gerada em (a) foi obtida como preparado após

a evaporação. A imagem em (b) foi obtida após o 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔 final.

Crescimento de monocamadas de Fe e pós oxidação de O2: Com a receita definida

realizamos então as evaporações sempre com oxidação pós-deposição a cada 1ML de Fe-O,

como já comentado no caṕıtulo 5. Como verificado na apresentação dos resultados, as três

primeiras monocamadas de Fe-O evidenciam a formação de FeO (wüstita), como pode ser

visto pelo padrão LEED da figura 5.12, mostrando 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 satélites. Imagens STM obtidas

para a cobertura de 3ML de Fe-O (veja a figura 6.3) ainda mostram algumas estruturas

de padrão Moiré próprias de FeO.
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Figura 6.3—Imagem STM (𝑉𝑡 = 1100 mV e 𝑖𝑡 = 0, 4 nA) de 500×500Å (à esquerda) para cobertura de

3ML de Fe-O/Ag(977) obtida por evaporação de Fe em temperatura ambiente (𝑇 = 300 K) com posterior

oxidação, seguido de 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔. A imagem à direita mostra padrões repetitivos em formatos hexagonais

proveniente de uma superposição do tipo Moiré devido à ligeira diferença nos parâmetros de rede de

FeO(111) e Ag(111).

6.2 Crescimento de filmes e formação de estruturas

A pressão de oxigênio na câmara de evaporação, em qualquer que seja a receita de

crescimento, tem fator fundamental na formação das estruturas. Pressões elevadas, ou

seja, maiores concentrações de oxigênio, pode desencadear a formação de outras fases de

óxidos de ferro como a hematita (𝛼-Fe2O3) ou a maghemita (𝛾-Fe2O3). Por outro lado,

Figura 6.4—Células unitárias de diferentes fases de óxido de ferro em função dos processos termodi-

nâmicos conduzindo às reações de oxidação e redução das transições de fase do óxido. Modificado de

Hussein et al (2020).88
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baixa pressão de oxigênio pode dificultar a formação da magnetita (Fe3O4). A figura 6.4

exemplifica, de forma simplificada, as condições de formação de óxido de ferro dependendo

das condições termodinâmicas e estequiométricas. Mesmo com baixa oxigenação da

câmara, o FeO se forma até 5ML como podemos perceber por algumas imagens STM

preliminares, porém uma camada mais cont́ınua desse óxido (wetting layer) se forma em

2ML de cobertura de Fe-O, mesmo em pressões maiores de O2, condições estas que já

foram verificadas em outros trabalhos.89

A morfologia das estruturas formadas dependerá da superf́ıcie do substrato. Conside-

rando a superf́ıcie vicinal Ag(977), os terraços são regiões proṕıcias à formação de ilhas

e as bordas dos degraus consistem em região de alta nucleação podendo, por exemplo,

levar à formação de estruturas alongadas ao longo das bordas. Na figura 6.5 destacamos

imagens STM para as 6 primeiras monocamadas de Fe-O.

Figura 6.5—Imagens STM (𝑉𝑡 = 1200 mV e 𝑖𝑡 = 0, 8 nA) de 500×500Å e 700×700Å para coberturas

de 1ML a 6ML de Fe-O/Ag(977). Os losangos verdes representam padrões de superestruturas Moiré

evidenciando a formação de FeO na direção [111] sobre os terraços do substrato ou sobre camada inferior

do próprio FeO ligeiramente distorcida. As setas amarelas indicam ilhas hexagonais de Fe3O4(111) que

se formaram a partir da evaporação, sobretudo em coberturas maiores como 5ML ou mais. As setas azuis

indicam a presença de ilhas hexagonais compridas como estruturas alongadas paralela aos degraus do

substrato. Na figura (e) destaca-se a presença da camada baixa de FeO como uma especie de wetting

layer para a formação das ilhas de Fe3O4, em destaque acima dela.

Através das imagens STM (veja a figura 6.5) podemos destacar algumas categorias
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de estruturas formadas sobre o substrato Ag(977) em baixas coberturas: (𝑖) Observa-se

superestruturas Moiré em vários locais da superf́ıcie, até a cobertura de 3ML, próprias de

FeO; (𝑖𝑖) A não observância de superestrutura Moiré também é comum, mesmo em baixas

coberturas, possivelmente devido a FeO epitaxial sobre Ag(111); (𝑖𝑖𝑖) Podemos verificar

ilhas em formatos hexagonais, com tamanhos laterais que variam de aproximadamente

6-15 nm e alturas que variam de 8-18 Å, crescidas ao longo dos terraços e algumas

embutidas no topo de outras ilhas, como mostrado mais claramente nas figuras 6.5(a)-(c),

em coberturas de 1ML a 3ML. Suas alturas indicam que essas ilhas representam a fase

Fe3O4(111);90 (𝑖𝑣) Vemos ilhas compridas como fios arranjados ao longo da direção dos

degraus do substrato vicinal; (𝑣) Uma grande quantidade de ilhas mal definidas, sobretudo

em coberturas maiores.

É esperado, nesse tipo de procedimento de evaporação de Fe e condições de oxidação,

a formação de filme mais homogêneo de FeO(111) - nos terraços - com nucleação de ilhas

de Fe3O4(111) sobre essa camada fina.91 Podemos observar na imagem STM (invertida)

da figura 6.6(a), para a cobertura e 3ML de Fe-O, três diferentes contrastes. Atribúımos

o azul mais escuro a ilhas de Fe3O4(111) formadas sobre as camadas de FeO. As ilhas de

FeO são representadas pelo azul mais claro. Para certas energias pode-se observar três

diferentes tipos de 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 nas imagens de padrão LEED. Na figura 6.6(b) está a imagem

(a) (b)

Figura 6.6—Imagem STM (𝑉𝑡 = 1250 mV e 𝑖𝑡 = 0, 7 nA) invertida de 700×700Å para cobertura

de 3ML de Fe-O/Ag(977) com destaque nos contrastes para as diferentes estruturas formadas, em (a).

Imagem de padrão LEED a 54 eV para a respectiva superf́ıcie, com destaque para formas losangulares

alaranjada, amarela e azul para o substrato de Ag (terraços), FeO(111) e Fe3O4(111), respectivamente,

em (b).

LEED gerada em 54 eV. Nela destacamos, em formato losangular, os diferentes tipos
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observados nessa mesma superf́ıcie para 3ML, com marcação em linha alaranjada para o

substrato de Ag(977), em amarela para FeO(111) e em azul para Fe3O4(111). Cristais de

wüstita (FeO) possuem estruturas tipo NaCl, onde os ânions O2− formam uma sub-rede

compactada FCC com cátions Fe2+ localizados em śıtios intersticiais. Todos os ı́ons

de Fe localizam-se em śıtios octaédricos em relação a O. A wüstita possui certo desvio

estequiométrico natural, sendo geralmente representada por Fe1−𝑥O, onde 𝑥 se extende

entre 5% a 15% dependendo da pressão parcial de O2, ou seja, de 0,85 a 0,95.91 Tal

deficiência é causada pela oxidação dos ı́ons Fe2+ para Fe3+. Nesse caso, a constante de

rede aumenta com o aumento da quantidade de Fe, variando de 4,28 Å a 4,32 Å. Um

valor experimental para FeO foi encontrado por 𝐴𝑏𝑟𝑒𝑢 (2011),77 com o parâmetro de

rede variando entre 4,25 Å a 4,40 Å. Nessa fase do óxido de ferro, o oxigênio e o ferro

formam, na direção [111], uma rede hexagonal com distâncias interatômicas de 3,04 Å.

Isso corresponde à constante de rede de uma célula unitária hexagonal na superf́ıcie de

FeO(111) não reconstrúıda, como se pode ver na figura 6.7(b).

Figura 6.7—Imagens invertidas de padrões LEED a 92 eV e esquema dos arranjos superficiais (top

views) do plano (111) de um terraço do substrato Ag em (a), do FeO(111), em (b) e do Fe3O4(111) em

(c), com destaque aos padrões losangulares relativos a cada uma. Entre as esferas maiores, as claras

representam os átomos de prata e as cinzas representam os ânions de oxigênio (O2−). Em relação às

esferas menores, as cinza-claras representam os cátions de ferro do śıtio octaédrico (F2+ e F3+) e as

cinza-escuras as do śıtio tetraédrico (F3+). Os esquemas de esferas foram adaptadas de Weiss et al

(2002).90

A magnetita (Fe3O4), por sua vez, cristaliza na estrutura tipo espinélio invertido, com

os ı́ons de Fe em dois estados de valência diferentes. No śıtio tetraédrico se encontra o cátion
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Fe3+ e o śıtio octaédrico é ocupado pelos cátions Fe2+ e Fe3+, como esquematizado na figura

6.8. A distribuição de seus cátions é geralmente representada por (Fe3+)8[Fe3+Fe2+]8O32,

Figura 6.8—Figura esquemática de um śıtio tetraedrico e dois octaédricos de uma célula unitária de

Fe3O4 mostrando os ı́ons Fe com valências diferentes e suas orientações de 𝑠𝑝𝑖𝑛. Adaptada de Moyer et

al (2015).92

onde os parêntesis denotam os śıtios tetraédricos e os colchetes denotam os śıtios octaédricos

(uma breve discussão foi feita acerca da magnetita na introdução).90 Essa estrutura consiste

em empilhamentos de camadas octaédricas e tetraédricas/octaédricas mistas ao longo da

direção [111]. Nesse caso, dois tipos de configurações de empilhamento podem ocorrer ao

longo dessa direção, de acordo com o śıtio que se encerra na superf́ıcie.

A magnetita possui parâmetro de rede de 8,40 Å e apenas para coberturas acima de

3ML observou-se os primeiros traços desse óxido. Realizamos medidas diretas na figura

6.6 para as distâncias das laterais das figuras losangulares relativas ao substrato Ag e aos

óxidos FeO e Fe3O4. As razões entre as distâncias 𝑑(FeO)/𝑑(Ag) e 𝑑(Fe3O4)/𝑑(Ag) foram

0,94 e 0,46, respectivamente. A imagem LEED é a projeção da rede rećıproca relativa à

rede real da superf́ıcie e, com isso, as relações entre as distâncias reais possuem proporções

inversas. Nesse caso, quando calculamos a razão entre o parâmetro de rede da prata (4,09

Å) com os parâmetros de rede do FeO e do Fe3O4 achamos 0,95 e 0,49, respectivamente.

Ou seja, os resultados experimentais estão bem próximos aos valores esperados.

Um fato que poderia influenciar na maneira como as estruturas crescem sobre a

superf́ıcie vicinal de Ag(977) é o ângulo de deposição de Fe sobre a superf́ıcie da amostra.

Na evaporadora utilizada, o plano da amostra faz um ângulo de aproximadamente 45∘

com o eixo principal da evaporadora (observe a foto na figura 4.15 na seção 4.3). Em uma

superf́ıcie plana, certamente essa influência é mı́nima, visto que os átomos de Fe adsorvidos

na superf́ıcie se espalham de forma mais homogênea. Em superf́ıcies escalonadas, com

degraus ou fendas, a incidência obĺıqua pode provocar crescimento desigual de estruturas

finas ou provocar acúmulo em certas regiões. Após uma análise em relação à posição real

da amostra durante as evaporações, notamos que a orientação dos degraus da superf́ıcie

vicinal é quase paralela ao feixe do canhão da evaporadora (5∼10∘). Na figura 6.9(a) é
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feito um esquema simplificado da incidência dos átomos de Fe a partir da evaporadora

(representado pela seta azul) que incidem sobre a superf́ıcie do substrato de Ag(977).

Nessa imagem, o ângulo 𝜃 é ∼ 45∘ e o ângulo 𝜑 é ∼ 10∘. A figura 6.9(b) é uma imagem

STM em 3D da superf́ıcie da amostra após a evaporação de 1ML de Fe-O e após 𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔.

Nela podemos perceber que uma incidência quase paralela aos degraus deve causar pouca

interferência no crescimento das estruturas.

Figura 6.9—Imagens STM (𝑉𝑡 = 1250 mV e 𝑖𝑡 = 1, 0 nA em (a) e 𝑖𝑡 = 0, 7 nA em (b)) em projeção

tridimensional, de 1000×1000Å. Em (a) é esquematizada a incidência dos átomos de Fe proveniente do

canhão da evaporadora MBE sobre a superf́ıcie de prata vicinal pura, fazendo ângulo 𝜃 com o plano da

amostra e 𝜑 com a direção dos degraus. Em (b) o mesmo substrato após a cobertura de 1ML de Fe-O

com o devido tratamento térmico.

6.3 Comportamento magnético

As medidas MOKE foram realizadas a partir da cobertura de 4ML. As imagens de

padrão LEED a partir dessa cobertura mostraram sinais mais significativos de magnetita

formada na superf́ıcie (veja figura 5.18).

Os principais resultados das medidas MOKE são mostrados no caṕıtulo 5, seção 5.4.

Em todos os casos, a intensidade máxima do campo magnético aplicado foi a mesma e a

intensidade Kerr foi normalizada utilizando-se os ganhos de cada medida.

Fe-O/Ag(977) para 4-6ML

Para as coberturas 4, 5 e 6ML de Fe-O os resultados MOKE são mostrados na figura

6.10 para 5 configurações angulares no plano da amostra (0∘, 22, 5∘, 45∘, 67, 5∘ e 90∘).

Através das medidas realizadas na configuração L-MOKE, percebemos que o sinal

Kerr para a cobertura de 6ML de Fe-O mostra menor amplitude em comparação às

coberturas mais baixas (4ML e 5ML), conforme se vê no gráfico (a) da figura 6.10. As

respostas magnéticas dos filmes de 4ML e 5ML (curvas preta e vermelha, respectivamente)
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(a) L-MOKE (b) 22, 5∘

(c) 45∘ (d) 67, 5∘

(e) T-MOKE

Figura 6.10—Compilação das intensidades Kerr para as coberturas de 4ML, 5ML e 6ML em todas as

configurações de campo magnético aplicado no plano da amostra.
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se mostram quase idênticas. Além disso, tal tendência se mantém mesmo para as

outras configurações de campo aplicado (aqui chamamos de 𝜃-MOKE), como se pode

perceber pelos gráficos (b)-(e). A limitação do campo magnético gerado pelas bobinas do

experimento MOKE não nos permitiu verificar os reais valores de saturação. A ausência

de campo coercivo indica um comportamento superparamagnético da amostra. Tal

comportamento é atribúıdo aos tamanho dos grãos formados nas primeiras deposições.93,94

Através das imagens STM da figura 5.17 pode-se notar que as estruturas de contraste

mais claro (Fe3O4) possuem diâmetros médios inferiores a 20 nm em sua grande maioria.

O superparamagnetismo aparece em pequenas part́ıculas ferri ou ferromagnéticas com

diâmetros menores que 20 nm (em aproximação esférica) como discutido na seção 3.4 do

caṕıtulo 3. Tais part́ıculas são suficientemente pequenas de modo que a magnetização

pode mudar de direção aleatoriamente sob influência da temperatura, pois a barreira de

energia da magnetização reversa é da ordem de 𝑘𝐵𝑇 . Nessas nanopart́ıculas não há ainda

a formação de múltiplos domı́nios e as part́ıculas alternam suas direções de magnetização

de paralela à antiparalela (𝑓𝑙𝑖𝑝). Assim, só há duas orientações estáveis e com isso, a

magnetização média é nula, caracterizando o estado superparamagnético como observado

na figura 6.10.

A figura 6.11 mostra imagens STM (𝑑𝑧/𝑑𝑥) das coberturas 4ML, 5ML e 6ML. Nela

pode-se notar que para as coberturas de 4ML e 5ML os grãos possuem praticamente os

mesmos diâmetros (≲ 20 𝑛𝑚), em média. A densidade de grãos é um pouco maior para

5ML. No entanto, para a cobertura de 6ML, as dimensões de alguns grãos aumentam

consideravelmente (> 25 𝑛𝑚). Para essa cobertura muitos grãos não são suficientemente

(a) 4ML (b) 5ML (c) 6ML

Figura 6.11—Imagens STM em matriz 𝑑𝑧/𝑑𝑥 para as coberturas de 4ML, 5ML e 6ML de Fe-O/Ag(977),

onde pode-se comparar as dimensões das estruturas em destaque (contorno branco).

pequenos para que a magnetização mude de direção através da energia térmica. Nesse

caso, a magnetização reversa é maior que 𝑘𝐵𝑇 , o que pode aumentar consideravelmente o

tempo para reversão. Os grãos tem em média maior volume, com energia anisotrópica

maior, ou seja, 𝐾𝑢𝑉 > 𝑘𝐵𝑇 , aumentando também o tempo de relaxação 𝜏𝑁 = 𝜏0𝑒
𝐾𝑢𝑉/𝑘𝐵𝑇
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(eq. 3.4.53) para a mesma temperatura. A maioria das estruturas ou grãos se alinham

na direção paralela aos degraus da superf́ıcie vicinal Ag(977), como pode ser notado nas

imagens STM da figura 6.11. De acordo com Li et al (2017),95 o tamanho cŕıtico para o

regime superparamagnético à temperatura ambiente do Fe3O4 é da ordem de 20 nm, logo

os valores encontrados para os diâmetros da maioria das estruturas estão em concordância

com os resultados superparamagnéticos apresentados.

Fe-O/Ag(977) para 12-42ML

Vimos que, para as coberturas menores, os resultados das medidas MOKE para as es-

truturas formadas sob o substrato Ag(977) indicaram comportamento superparamagnético

e com isso, sem a indicação de magnetização remanente e coercividade. Para as coberturas

maiores, realizamos medidas de intensidade Kerr a partir de 12ML a 42ML (variando a

cada 6ML de Fe-O), onde a espessura de cobertura é suficiente para obtermos respostas

magnéticas com histerese evidente, ou seja, saindo do regime superparamagnético para a

fase Fe3O4 crescida sobre a superf́ıcie do substrato vicinal. Com o objetivo de se verificar

alguma posśıvel anisotropia magnética causada pela formação orientada das estruturas

através dos degraus, realizamos várias medidas de intensidade Kerr em função da direção

𝜃 do campo magnético aplicado. Os resultados são aqueles mostrados nas figuras de 5.24

a 5.27.

Compilamos os resultados na figura 6.12 para cada ângulo de campo magnético aplicado

à amostra com as coberturas de 12ML a 42ML. Em cada gráfico estão os valores medidos

de campo coercivo para cada valor de cobertura. Com o campo magnético configurado

na direção transversal, uma pequena variação acima de 90∘ pode inverter completamente

o sentido do sinal Kerr, dificultando as medidas MOKE nessa direção, o que pode-se

notar pela resposta para 12ML (curva de cor roxa). Na seção 4.4 discutimos a origem da

dificuldade em se realizar a magnetometria Kerr na direção transversal 𝑥 (magnetização

𝑚𝑥) com o polarizador/analisador em 0∘. A variação na intensidade do sinal Kerr em

função do campo aplicado para cada valor de cobertura está mostrado na figura 6.13. Em

todas as coberturas, pode-se perceber uma queda de intensidade de sinal magnético em

função do ângulo de rotação Kerr, chegando a um valor mı́nimo em 90∘ (T-MOKE). Na

seção 4.4 (equação 4.4.29, onde 𝑚𝑥 é a magnetização na direção transversal) mostramos

que para a medida na direção de T-MOKE o polarizador/analisador deveria estar em

configuração de 45∘. Optamos, porém, em realizar todas as medidas na configuração do

polarizador a 0∘, para que fosse obtida a dependência do sinal magnético com a direção

do campo aplicado apenas e isso implicou na dificuldade em medirmos o sinal Kerr nessa

configuração.

A intensidade Kerr em função das coberturas de Fe-O para todos os ângulos de rotação

Kerr está representada no gráfico da figura 6.14. Percebe-se um aumento na magnetização

com o aumento da cobertura até 36ML de Fe-O e uma diminuição a partir dessa cobertura.
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(a) L-MOKE (0∘) (b) 𝜃-MOKE (22, 5∘)

(c) 𝜃-MOKE (45∘) (d) 𝜃-MOKE (67, 5∘)

(e) T-MOKE (90∘)

Figura 6.12—Intensidade de sinal Kerr em função do campo magnético aplicado para coberturas de

12ML a 42ML de Fe-O/Ag(977) em todas as configurações MOKE no plano da amostra. Em destaque

nos gráficos estão os valores de coercividade para cada cobertura.
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(a)

(b)

Figura 6.13—Intensidade de sinal Kerr em função dos ângulos de configuração MOKE para cada valor

de cobertura de 12ML até 42ML de Fe-O/Ag(977). Os gráficos estão em escalas diferentes entre si para

melhor visualização.

Através dos gráficos da figura 6.14 percebemos uma queda na magnetização da amostra

com o aumento da cobertura de 36ML para 42ML. Como já mencionamos, o Fe3O4 na

direção [111] se forma a partir da 2-3ML de Fe-O. Observa-se um aumento quase linear

na magnetização de saturação do Fe3O4 até ∼11 nm. Nota-se ainda que a coercividade

aumenta para os maiores ângulos em todas as coberturas. Para as configurações de 0∘,

22, 5∘ e 45∘ os valores de coercividade 𝐻𝑐 são bem próximos. Para a cobertura de 42ML de

Fe-O, por exemplo, esses valores são 325 Gauss, 330 Gauss e 339 Gauss, respectivamente.

A coercividade aumenta sensivelmente para os ângulos de 67, 5∘ e 90∘, sendo 380 Gauss

e 393 Gauss, respectivamente e percebe-se também que há uma mudança mais abrupta

na magnetização, indicando um posśıvel eixo de magnetização ”mais dif́ıcil” do plano

próximo à configuração transversal (próximo à direção [011̄]). Para análise da dependência

do campo coercivo com a direção do campo magnético aplicado ao plano da amostra

(0 ⩽ 𝜃 ⩽ 90∘), determinamos 𝐻𝑐 como função do ângulo de configuração MOKE (𝜃), como

mostrado na figura 6.15 em representação polar. O fato da coercividade ser maior para

𝜃 > 60∘, com valor máximo para T-MOKE para todas as coberturas medidas confirma
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(a) L-MOKE (b) 𝜃 = 22, 5∘

(c) 𝜃 = 45∘ (d) 𝜃 = 67, 5∘

(e) T-MOKE

Figura 6.14—Intensidade de sinal Kerr em função das coberturas de Fe-O/Ag(977) para cada ângulo

de rotação Kerr. Os gráficos estão em escalas diferentes entre si para melhor visualização.
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(a)

(b)

(c)

Figura 6.15—Representação polar da dependência do campo coercivo 𝐻𝑐 com a direção do campo

magnético aplicado no plano da amostra para as coberturas de 12-42ML de Fe-O/Ag(977).
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uma tendência anisotrópica magnética direcional. Semelhante anisotropia já havia sido

percebida por Tkach et al (2015),96 onde foi crescido Fe3O4 sobre substrato PMN-PT

(011) e também percebeu-se um eixo de anisotropia.

O campo coercivo 𝐻𝑐 em função da cobertura de Fe-O é mostrado na figura 6.16 para

todos os ângulos medidos. Observa-se uma diminuição na coercividade entre as coberturas

de 36ML e 42ML para todas as configurações 𝜃-MOKE. Tal queda na coercividade também

(a) Configurações em 0∘, 22, 5∘ e 45∘

(b) Configurações em 67, 5∘ e 90∘

Figura 6.16—Dependência do campo coercivo 𝐻𝑐 com as coberturas de 12-42ML de Fe-O/Ag(977)

para cada ângulo de configuração 𝜃-MOKE. A linha tracejada representa o limite de monodomı́nios.

foi relatada por Guan et al (2016)97 em medidas a 300 K para espessuras a partir de 10

nm de Fe3O4/SrTiO3(100), tendendo a ser constante a partir de 15 nm. Segundo este

estudo, o pequeno valor de coercividade para filmes mais finos (∼3 nm) pode ter origem
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na desativação do acoplamento antiferromagnético na interface dos domı́nios magnéticos

causado pelos padrões de formação das microestruturas. Para as coberturas próximas

de 36ML de Fe-O, a espessura de filme de magnetita é da ordem de 11 nm. Podemos

perceber em nossas medidas que a partir desse valor a coercividade diminui e deve se

aproximar dos valores de 𝑏𝑢𝑙𝑘 (em torno de 360 Gauss) para coberturas maiores que

42ML. Podemos comparar esse resultado com o que discutimos na seção 3.5 sobre o

comportamento da coercividade com relação ao diâmetro das part́ıculas magnéticas (veja

o gráfico 3.7) Esse resultado mostra que o diâmetro máximo (relativo à transição para

multidomı́nio) deve estar próximo à cobertura de 36ML de Fe-O, percebido pela inversão

da taxa de crescimento da coercividade.

A análise do comportamento magnético para as coberturas de 18-42ML foi realizada

também na configuração polar (P-MOKE), onde o campo magnético é aplicado na

direção perpendicular à superf́ıcie. Os resultados são apresentados na figura 5.27 e foram

compilados em um único gráfico na figura 6.17. Os resultados da intensidade Kerr para

Figura 6.17—Intensidade de sinal Kerr para o campo magnético aplicado perpendicularmente ao plano

da amostra, na configuração polar (P-MOKE), para as coberturas de 18-42ML de Fe-O/Ag(977).

as coberturas de 18-42ML de Fe-O/Ag(977) em função do campo aplicado perpendicular

ao plano da amostra (P-MOKE) revelam que não há magnetização de saturação para os

valores de campo máximo aplicado. Tampouco se observa um campo coercivo, de forma

que se pode concluir que o eixo duro está na direção perpendicular à superf́ıcie, ou seja,

fora do plano.
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Caṕıtulo 7

Conclusão

Nesse trabalho investigamos filmes de óxidos de Fe crescidos sobre a superf́ıcie vicinal

Ag(977) do ponto de vista estrutural e magnético. O crescimento de todas as estruturas

formadas foi realizado em ambiente de ultra alto vácuo (UHV) através de epitaxia por

feixe molecular (MBE) com posterior oxidação. Todas as evaporações foram realizadas em

temperatura ambiente (300 K). Foram realizados tratamentos térmicos (𝑎𝑛𝑛𝑒𝑎𝑙𝑖𝑛𝑔) com

verificação da uniformidade e composição superficial através de difração de elétrons de

baixa energia (LEED). A técnica de microscopia de varredura por tunelamento (STM) foi

usada para análise de estruturas crescidas até uma espessura de 6ML de Fe-O. O emprego

das técnicas LEED e STM permitiu a determinação das fases dos óxidos crescidos assim

como a orientação e morfologia das estruturas (ilhas). As medidas de comportamento

magnético foram feitas através do uso do efeito Kerr magneto-óptico (MOKE) usando

várias configurações de aplicação do campo magnético no plano da amostra e uma fora do

plano.

A uniformidade da superf́ıcie vicinal Ag(977) foi previamente verificada através da

análise estat́ıstica da largura média dos terraços bem como a altura média dos degraus,

confirmando assim a integridade da estrutura superficial do substrato utilizado. Nas pri-

meiras 3 monocamadas (ML) depositadas verificamos a formação das estruturas crescidas

pela evaporação de Fe com pós oxidação e preparação térmica. Foi posśıvel observar

que a superf́ıcie vicinal Ag(977) teve grande influência no crescimento das estruturas,

que ficaram orientadas paralelamente aos seus degraus, como observado através de STM.

Verificamos através das imagens STM que, com o aumento da cobertura, o tamanho médio

dos grãos (comprimento e largura das estruturas) aumentou, bem como suas espessuras.

Nessas primeiras monocamadas percebemos a predominância de FeO (würstita) como

estrutura formada sobre o substrato. Esse fato pode ser verificado em 2ML de Fe-O,

quando evidenciamos a formação de uma superestrutura Moiré, proveniente de um ligeiro

descasamento entre as redes superficiais da Ag(111), nos terraços da superf́ıcie vicinal, e

do FeO(111), verificado por imagem STM e corroborado por imagem de padrão LEED. A

partir de 2ML podemos notar também a formação de uma outra fase de óxido de ferro, a

magnetita (Fe3O4), evidenciado através do formato dos grãos hexagonais de maior altura.

O aumento da densidade de grãos de magnetita pode ser notado para 3ML.

Para as coberturas e 4ML, 5ML e 6ML de Fe-O obtivemos imagens STM que mostram

o aumento da cobertura de magnetita sobre a camada de FeO, com aumento nas dimensões

dos grãos e estruturas. Esse aumento na cobertura de Fe3O4 foi confirmado através das

imagens LEED que mostram a intensificação dos 𝑠𝑝𝑜𝑡𝑠 de segunda ordem (2 × 2). As
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estruturas possuem crescimento orientado de forma longitudinal aos degraus do subtrato

vicinal como nas camadas mais finas, porém com larguras bem maiores que a largura dos

terraços. Com relação ao magnetismo, nota-se um comportamento superparamagnético

para essas coberturas. Isso ocorre devido ao tamanho dos grãos formados, como discutido

na seção 3.4, onde suas energias magnéticas são da ordem da energia térmica, permitindo

assim um 𝑓𝑙𝑖𝑝 quase instantâneo de seus momentos de 𝑠𝑝𝑖𝑛, dessa forma não apresentando

um campo remanente, apesar do comportamento ferrimagnético da magnetita. Para

a cobertura de 6ML de Fe-O notamos uma queda na intensidade de sinal MOKE, em

comparação às duas anteriores. Um aumento considerável nas dimensões das estruturas

formadas também foi verificado por imagem STM nessa cobertura, diminuindo assim a

densidade de grãos menores.

Para as coberturas de 12ML, 18ML, 24ML, 30ML, 36ML e 42ML não obtivemos imagens

STM com informações relevantes a respeito das estruturas. Nesse caso, realizamos apenas

medidas de comportamento magnético, com o campo aplicado no plano da amostra desde

0∘ em relação ao plano de incidência (ou L-MOKE) até 90∘ (ou T-MOKE). Em 12ML de

Fe-O, para campo máximo aplicado (2000 Gauss), notamos certa tendência à saturação e

coercividade muito baixa. A partir de 18ML há um aumento da coercividade para cada

cobertura aumentada bem como um aumento da intensidade Kerr em todos os ângulos de

aplicação do campo magnético no plano da amostra até 36ML. A dependência polar do

campo coercivo com a direção do campo magnético no plano nos mostrou uma anisotropia

uniaxial no plano da amostra, com valor máximo de coercividade em T-MOKE, ou nesse

caso, perpendicular aos degraus da superf́ıcie vicinal. Para o campo magnético aplicado

perpendicular ao plano da amostra (P-MOKE) para coberturas acima de 12ML nota-se

ausência de coercividade e saturação de magnetização, evidenciando assim um eixo de

magnetização duro fora do plano para todas as coberturas analisadas. Com isso podemos

perceber um eixo de fácil magnetização na direção paralela aos degraus para todas as

coberturas.

Os resultados das medidas MOKE nos mostraram uma queda de coercividade e

intensidade de sinal Kerr para a cobertura de 42ML em comparação à cobertura anterior.

Essa condição se replica em todas as configurações MOKE de campo magnético aplicado.

Esse fato pode ser associado à transição para multidomı́nio dos grãos magnéticos devido

ao aumento considerável em seus diâmetros médios. Nesse caso, considerando a espessura

média por monocamada e se levarmos em conta que a magnetita se forma a partir de

cerca de 3ML, a espessura do filme de Fe3O4 na transição para multidomı́nios é da ordem

de 11 nm na direção [111]. A partir desse valor de cobertura, os valores de coercividade

devem se aproximar de valores de 𝑏𝑢𝑙𝑘.

Com o presente trabalho conclui-se que o crescimento de magnetita sobre superf́ıcie

vicinal Ag(977) leva a uma certa anisotropia estrutural, e, consequentemente, também

à anisotropia magnética. Foram explorados filmes de 1ML até 48ML de bicamadas de

Fe-O na direção [111]. A investigação desse sistema e de outros sistemas ferrimagnéticos
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correlatos, podem ser bastante enriquecida com medidas magnéticas à baixa temperatura,

que infelizmente não foram posśıveis no sistema UHV utilizado, e que fica como sugestão

para futuros trabalhos.
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Apêndice A

Sólidos cristalinos

Sólidos cristalinos são em geral formados por células idênticas de átomos enfileiradas

em blocos com certa periodicidade em suas direções, formando estruturas tridimensionais

regulares. A maioria dos cristais são formados em processos geológicos sob certas condições

de temperatura e pressão, como śılica, quartzo, dentre outros. As evidências periódicas

de tais estruturas foram descobertas primeiramente por mineralogistas e logo observou-

se que as orientações das faces dos cristais poderiam ser classificadas por ı́ndices de

números inteiros. Evidências essas que foram percebidas nos primeiros experimentos

envolvendo difração de raios-X de cristais. Isso somente foi posśıvel devido ao fato de que o

comprimento de onda dos raios-X é comparável às dimensões das estruturas cristalinas. Tais

fatos foram corroborados em 1912 pelo f́ısico Max von Laue (1879–1960).98 Posteriormente

outras análises puderam ser realizadas utilizando difração de elétrons e difração de

nêutrons. O progresso no estudo da estruturas cristalinas, do eletromagnetismo, aliado ao

desenvolvimento da mecânica quântica resultou em uma das áreas mais pesquisadas da

f́ısica: A F́ısica de Estado Sólido.

A.1 Estrutura cristalina

Um cristal é formado por uma quase infinita repetição de grupos atômicos ordenados

denominados células ou bases (grupos ordenados contendo muitas bases são comumente

chamados de 𝑏𝑢𝑙𝑘). Esse agrupamento de bases é chamado de rede que pode ser definida

pela translação de três vetores primitivos �⃗�1, �⃗�2 e �⃗�3, todos no plano cartesiano 𝑥𝑦𝑧 em

relação a um ponto de observação �⃗�0.

�⃗� = �⃗�0 + 𝑢1�⃗�1 + 𝑢2�⃗�2 + 𝑢3�⃗�3 (A.1.1)

onde 𝑢1, 𝑢2 e 𝑢3 são inteiros arbitrários. As células ou bases no interior do cristal se

repetem infinitamente sob quaisquer pontos de observação. Nesse caso, a equação A.1.1

sempre será satisfeita de acordo com as escolhas arbitrárias dos valores inteiros 𝑢𝑖.
99 Tais

estruturas repetitivas são chamadas de redes de Bravais ou redes reais, que possuem

14 ordenamentos principais. Existem 7 células unitárias que reproduzem a estrutura

tridimensional de um cristal: tricĺınico, cúbico, monocĺınico, ortorrômbico, tetragonal,

trigonal e hexagonal, das quais podem ser primitivas (apenas um átomo por célula unitária)

ou não primitiva (mais de um átomo por célula unitária), resultando nos 14 tipos de redes
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de Bravais. A figura A.1 mostra os eixos cristalinos referentes às células unitárias e a

tabela A.1 ordena os tipos de redes em relação a seus ângulos e eixos.

Figura A.1—Representação esquemática dos eixos cristalinos e seus ângulos, cuja geometria é discutida

na tabela A.1.

Sistema
Número
de redes

Restrições geométricas Estrutura tridimensional

Tricĺınico 1
𝛼 ̸= 𝛽 ̸= 𝛾
𝑎 ̸= 𝑏 ̸= 𝑐

Simples

Monocĺınico 2
𝛼 ̸= 𝛽 = 𝛾 = 90∘

𝑎 ̸= 𝑏 ̸= 𝑐
Simples ou bases
centradas

Ortorrômbico 4
𝛼 = 𝛽 = 𝛾 = 90∘

𝑎 ̸= 𝑏 ̸= 𝑐
Simples, corpo centrado,
bases ou faces centradas

Tetragonal 2
𝛼 = 𝛽 = 𝛾 = 90∘

𝑎 = 𝑐 ̸= 𝑏
Simples ou corpo
centrado

Cúbico 3
𝛼 = 𝛽 = 𝛾 = 90∘

𝑎 = 𝑏 = 𝑐
Simples, corpo centrado ou
faces centradas

Trigonal 1
𝛼 = 𝛽 = 𝛾 < 120∘

𝛼 = 𝛽 = 𝛾 ̸= 90∘

𝑎 ̸= 𝑏 ̸= 𝑐
Romboédrica simples

Hexagonal 1
𝛼 = 𝛽 = 90∘

𝛾 = 120∘

𝑎 = 𝑐 ̸= 𝑏
Simples

Tabela A.1: Caracteŕısticas comparativas dos 14 tipos de redes tridimensionais com base na
geometria (ângulos e arestas) e estrutura tridimensional de cada.99

As principais redes de células unitárias presentes na grande maioria dos sólidos (dentre

as quais duas delas compõe os objetos de estudo desse trabalho) são as redes cúbicas e a

hexagonal. Focamos nas 2 mais importantes do sistema cúbico: corpo centrado (BCC) e

face centrada (FCC) que representam, por exemplo, as células unitárias da prata (𝐴𝑔),

da wüstita (𝐹𝑒𝑂) e da magnetita (𝐹𝑒3𝑂4) e a hexagonal, que compõe a célula unitária

do cobalto (𝐶𝑜). A figura A.2 exemplifica as células unitárias mais comuns da maioria

dos cristais.
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(a) FCC (b) BCC (c) HCP

Figura A.2—Simplificação das células unitárias das principais redes de Bravais que formam a maioria

dos cristais. Cúbica de Face Centrada em (a), Cúbica de Corpo Centrado em (b) e Hexagonal Compacta

em (c).

As formações cristalográficas podem ser melhor entendidas atribuindo-se modelos de

esferas ŕıgidas para o átomo. Esses modelos simplificam a análise e revelam facilmente

algumas caracteŕısticas próprias das células unitárias quanto à classificação de suas redes.

A figura A.3 esquematiza de modo simplificado a relação entre as arestas das células

unitárias de cada rede e os raios dos átomos que as compõem.

Figura A.3—Esquemas representativos de células unitárias utilizando modelo de esferas para as três

redes de Bravais. Extráıda e modificada de B. C. Ray et al (2020).100

A rede FCC possui o equivalente a 4 átomos por célula unitária, de acordo com a

figura A.3(a). Os oito octantes dos vértices corresponde um átomo (8× 1/8 = 1), e os seis

meios-átomos nas faces do cubo contribuem com outros três átomos (6×1/2 = 3), fazendo

um total de quatro átomos por célula unitária. Nessa rede, os átomos tocam-se segundo as

diagonais das faces do cubo. Pela relação entre o comprimento da aresta do cubo 𝑎 e o raio

atômico 𝑅, teremos que
√

2𝑎 = 4𝑅 ou 𝑎 = 4𝑅/
√

2. O fator de empacotamento atômico

(APF) é dado pela razão entre o volume dos átomos dentro da célula unitária e o volume

da própria célula. No caso da rede FCC, é facil verificar que o fator de empacotamento
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atômico é 0,74. De acordo com a figura A.3(b), a célula unitária da rede BCC possui

um átomo central rodeado e tocado por oito átomos vizinhos mais próximos em cada

vértice. Cada uma destas células possui o equivalente a dois átomos. No centro da célula

unitária, está localizado um átomo completo e, em cada vértice da célula um oitavo de

esfera, obtendo-se o equivalente a outro átomo (8 × 1/8 = 1). Assim, existe um total de 2

átomos por célula unitária. Na rede BCC, os átomos da diagonal do cubo se tocam e a

relação entre a aresta do cubo 𝑎 e o raio atômico 𝑅 será
√

3𝑎 = 4𝑅 ou 𝑎 = 4𝑅/
√

3. O

fator de empacotamento para a rede BCC é 0,68. A rede HCP pode ser representada por

um prisma com base hexagonal, com átomos na base e topo e um plano de átomos no

meio da altura. De acordo com a figura A.3(c), a célula unitária HCP possui um sexto de

átomo em cada uma dos seis vértices superiores e inferiores do prisma resultando em 2

átomos (2 × 6 × 1/6 = 2). Na camada intermediária existem três átomos que formam

um triângulo e nas faces superior e inferior meio átomo em cada, resultando em outro.

Contudo, a rede hexagonal compacta possui um total de 6 átomos por célula unitária.

A rede HCP possui duas arestas importantes, a aresta de base 𝑎 e a aresta lateral 𝑐,

o que resultará em dois parâmetros de rede para a mesma célula. Nas faces laterais é

fácil notar que 𝑎 = 2𝑅 e com isso, a aresta 𝑐 =
√︀

8/3 𝑎 ou 𝑐 = 3, 267𝑅. No entanto,

esse valor é conhecido como HCP ideal, pois para a maioria das redes hexagonais haverá

uma pequena diferença chamada de desvio da idealidade.101,102 Conhecendo-se assim o

número de átomos (esferas) e o volume ocupado por elas dividido pelo volume do prisma

hexagonal, conclui-se que o fator de empacotamento para a rede HCP é 0,74.

O parâmetro de rede de uma estrutura cúbica é dado pelo comprimento da aresta da

célula unitária da rede. Para estrutura do tipo hexagonal, há dois parâmetros associados às

duas arestas importantes. Conhecendo-se os diferentes raios atômicos, pode-se determinar

os parâmetros de rede das mais variadas estruturas cristalinas (ou vice-versa). A tabela

A.2 mostra as caracteŕısticas cristalinas e estruturais de alguns metais conhecidos à

temperatura ambiente (20 ∘C) e dentre estes, alguns serão objeto de estudo neste trabalho.

Metal Estrutura Parâmetro de rede (Å) Raio atômico (Å)

Prata (Ag) FCC 4,09 1,44

Ferro (Fe) BCC 2,87 1,24

Ouro (Au) FCC 4,08 1,44

Nı́quel (Ni) FCC 3,52 1,25

Cobalto (Co) HCP a = 2,51 e c = 4,07 1,25

Tabela A.2: Caracteŕısticas e parâmetros estruturais de alguns metais à temperatura ambiente
(20 𝑜C). Valores obtidos de Extrudesign.com.103

Estruturas cristalinas de sólidos podem ser identificadas e estudadas através de experi-
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mentos que envolvem difração de raios-X ou, em caso de estruturas de superf́ıcies, através

de difração de elétrons. Raios-X possuem comprimentos de onda na faixa de 0,1-100

Å, sendo uma poderosa ferramenta de estudo e análise em cristalografia geral, pois está

dentro da faixa de distâncias interatômicas e parâmetros de rede dos cristais em geral. Ao

incidir raios-X sobre superf́ıcies de substratos cristalinos, partes dos feixes são refletidos

a partir dos planos atômicos paralelos, causando interferências do tipo construtivas. A

diferença entre o vetor de onda �⃗� ′ incidente e o vetor de onda refletido 𝐾 ′′ deve ser igual

ao vetor da rede rećıproca �⃗�.

�⃗� = ℎ⃗𝑏1 + 𝑘𝑏2 + 𝑙𝑏3 (A.1.2)

onde ℎ, 𝑘 e 𝑙 são inteiros denominados ı́ndices de Miller e �⃗�2, �⃗�3 e �⃗�1 são vetores de base da

rede rećıproca, que por sua vez são representados pelas relações entre os vetores primitivos

da rede real (⃗𝑎𝑖):

�⃗�1 = 2𝜋

(︂
�⃗�2 × �⃗�3

�⃗�1 · �⃗�2 × �⃗�3

)︂
; �⃗�2 = 2𝜋

(︂
�⃗�3 × �⃗�1

�⃗�1 · �⃗�2 × �⃗�3

)︂
; �⃗�3 = 2𝜋

(︂
�⃗�1 × �⃗�2

�⃗�1 · �⃗�2 × �⃗�3

)︂
(A.1.3)

onde cada vetor da base rećıproca é perpendicular a dois vetores da base real. A relação

de normalidade é �⃗�𝑖 · �⃗�𝑗 = 2𝜋𝛿𝑖𝑗.
104

A.2 Direções cristalográficas

Os ı́ndices de Miller (ℎ𝑘𝑙) representam o plano cristalino da rede de Bravais. O

conhecimento de algumas notações são importantes para o presente trabalho. A direção

normal ao plano (ℎ𝑘𝑙) é representada por [ℎ𝑘𝑙] e todos os grupos de planos equivalentes

por ℎ𝑘𝑙. Já os grupos de direções equivalentes as [ℎ𝑘𝑙] é denotado por <ℎ𝑘𝑙>.27 Na figura

A.4 são mostradas as direções cristalográficas bem como alguns planos comuns de baixo

ı́ndice de Miller. Para estruturas com células unitárias do tipo hexagonais, os ı́ndices

Figura A.4—Representação das direções e dos planos cristalográficos em redes tridimensionais de três

diferentes tipos.

são chamados de Miller-Bravais e é comum ter planos representados por 4 ı́ndices (ℎ𝑘𝑖𝑙),
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onde 𝑖 = −(𝑘 + 𝑙), pois além dos eixos de base, haverá um eixo na direção longitudinal do

prisma. Cada célula unitária pode conter dois ou mais planos paralelos, pois a distância

ente eles é definida pelo menor espaçamento entre os átomos desses planos. Os cristais

descritos aqui são considerados ideais ou sem defeitos. No entanto, cristais reais possuem

tais defeitos e estes são classificados quanto à sua dimensionalidade. Defeitos pontuais são

aqueles que podem possuir vacâncias ou impurezas intersticiais e substitucionais. Esses

defeitos pontuais são muito comuns, pois devido à agitação térmica elevada, haverá chance

de átomos sáırem de suas posições originais e deixar vazios. Além disso, dentro da rede

cristalina pode haver muitos interst́ıcios, espaços vazios entre os átomos, nos quais é

posśıvel alojar outros átomos diferentes. Os defeitos lineares possuem discordâncias em

linha ou em hélice, onde uma linha separa uma seção perfeita de uma deformada do cristal.

Defeitos planares acontecem em interfaces e fronteiras de grão e defeitos volumétricos

caracterizados por vazios, fraturas, inclusões e outras fases.105
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Apêndice B

Calibração da taxa de deposição por MBE

Nesse apêndice será detalhado o procedimento de calibração da taxa de deposição de

ferro da evaporadora de MBE (SPECS, modelo MBE-4). Havia uma taxa de evaporação

calibrada anteriormente e devido a alguns reparos nos fios metálicos e mudanças na

posição da amostra, uma nova calibração se fez necessária. Os parâmetros da evaporadora

utilizados foram: potencial de aceleração de 1,50 kV e corrente de fluxo de 3,0 nA. A

temperatura de deposição foi a do próprio substrato (∼300 K), próxima à temperatura

ambiente. Variamos apenas o tempo de evaporação em intervalos de 114 segundos. Para

essa calibração usamos o substrato de Ni(111), onde frações de monocamadas de ferro

metálico foram depositadas sobre ele, formando assim ilhas.

O ńıquel é um metal cuja estrutura cristalina possui célula unitária cúbica tipo FCC,106

como mostrado no diagrama de esferas da figura B.1, e a superf́ıcie do substrato é normal

à direção [111].

Figura B.1—Esquerda: esquema da célula unitária tipo FCC do ńıquel com detalhe do plano de corte

perpendicular à direção [111]. Direita: Plano superficial do Ni(111) tendo como referência o eixo 𝑧,

normal à superf́ıcie. Extráıdo e modificado de Escudero (2011)107.

Evaporamos subcamadas de Fe, cuja célula unitária é tipo cúbica BCC. O ferro possui

parâmetro de rede de 𝑎 = 2,87 Å à temperatura ambiente.108 De acordo com a figura

B.2, o crescimento das ilhas de Fe na direção [111] terá camadas atômicas com espessuras

dadas por:

𝑑 =

√
3 · 𝑎
2

= 2, 49𝐴 (B.0.1)

A amostra é posicionada no centro da câmara de evaporação. O porta-amostra possui

quatro graus de liberdade (𝑥, 𝑦, 𝑧 e 𝜃) e a evaporadora pode ser deslocada em 𝑧 em relação

à amostra. Para a calibração, usamos 𝑥 = 10, 𝑦 = 12, 5, 𝑧 = 5, 2, 𝜃 = 230∘ e 𝑟 = 80

mm. Quatro evaporações foram feitas em tempos de 114, 228, 342 e 456 segundos. Após



130

Figura B.2—Em (a) e (b) são esquematizados a estrutura BCC cristalina do ferro, sendo o vetor

vermelho representando a direção [111] na diagonal do cubo. Em (c) é mostrado o alinhamento da

diagonal do cubo, onde as esferas azuis representam os átomos de Fe. O parâmetro de rede t́ıpico é

representado por 𝑎 e a distância entre as camadas atômicas é metade 𝑑 da diagonal.

cada tempo de evaporação foram feitas diversas imagens de STM em diferentes escalas

(500×500 Å, 1000×1000 Å e 2000×2000 Å), onde obteve-se uma estat́ıstica da cobertura

para os diferentes tempos de deposição. A figura B.3 mostra algumas imagens de deposição

em escala 1000×1000 Å para os diferentes tempos.

(a) Fe/Ni(111) em 114s (b) Fe/Ni(111) em 228s (c) Fe/Ni(111) em 342s (d) Fe/Ni(111) em 456s

Figura B.3—Imagens STM para deposição de Fe sobre Ni(111) para diferentes tempos de evaporação

(114s, 228s, 342s e 456s em (a)-(d), respectivamente). Dados das obtenção da imagens: 𝑉𝑡 = 1250 mV e

𝑖𝑡 = 1, 0 nA.

Todas as imagens STM foram tratadas usando o software WSxM,64 para se determinar

o percentual de cobertura para cada tempo de deposição. A figura B.4(a) mostra uma

imagem STM de 500×500 Å obtida na evaporação de Fe/Ni(111) durante 342s e a análise

realizada. Na direção destacada pela linha azul (canto superior esquerdo dessa figura),

no plano do substrato, traçamos o perfil sobre o eixo 𝑧 de uma ilha de Fe crescida sobre

a superf́ıcie e obtivemos, com isso, o gráfico mostrado na figura B.4(b). Nele pode-se

observar dois degraus, o primeiro a 2,5 Å e o segundo a 5 Å da superf́ıcie, evidenciando o

crescimento de duas camadas atômicas (𝑚𝑜𝑛𝑜𝑙𝑎𝑦𝑒𝑟𝑠 - ML) sobre o plano do substrato, o

que está de acordo com a previsão teórica, onde cada monocamada atômica (1 ML) terá

altura em torno de 2,5 Å. Na figura B.4(c) é mostrada a imagem em matriz 𝑑𝑧/𝑑𝑥 no

plano, onde as rugosidades representam as ilhas de Fe e na figura B.4(d) o projeção 3D,

onde os picos maiores representam duas ou mais monocamadas atômicas.
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(a) Fe/Ni(111) em 342s em área de 50x50
nm

(b) Perfil 𝑧 da estrutura nanométrica em
destaque na figura (a)

(c) Imagem STM em matriz 𝑑𝑧/𝑑𝑥 da
mesma região

(d) Topografia 3D da imagem STM

Figura B.4—Imagem STM (𝑉𝑡 = 1200 mV e 𝑖𝑡 = 0, 9 nA) obtida e processada pelo software WSxM,

onde se destaca, em (a), o crescimento de ilhas de Fe, em cor clara, sobre Ni(111). Em (b) está representado

graficamente o perfil em 𝑧 de uma ilha, evidenciando duas camadas atômicas. Em (c) é mostrada a

imagem STM 𝑑𝑧/𝑑𝑥 e em (d) a projeção 3D.

Usando a opção ”𝑓𝑙𝑜𝑜𝑑𝑖𝑛𝑔” do software WSxM, analisamos grupos de 8 imagens STM

relevantes para cada um dos quatro tempos de evaporação (inclusive para t = 0, onde o

percentual de ilhas é nulo), juntamente com seus respectivos histogramas. Em todas as

imagens determinamos estatisticamente as porcentagens de cobertura de monocamadas e,

com isso, sua média percentual por tempo de deposição. A linearização foi realizada em

um software gráfico e obtivemos o resultado através da dependência linear mostrada na
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figura B.5. A linearização nos fornece a porcentagem média de cobertura por monocamada

Figura B.5—Dependência linear entre o percentual de cobertura de Fe na superf́ıcie do substrato de

Ni(111) e o tempo de deposição.

por segundo e sua incerteza.

%𝐶𝑜𝑏𝑒𝑟𝑡𝑢𝑟𝑎 = [(0, 1823 ± 0, 0101) %/𝑠] · 𝑡 (B.0.2)

onde 𝑡 é o tempo de evaporação.

Essas informações nos permitem determinar o tempo de deposição para a formação de

uma monocamada completa (1 ML) e seu respectivo desvio padrão:

𝑇𝐹𝑒 = (549 ± 30) 𝑠 (B.0.3)
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Apêndice C

A função de Brillouin

Na seção 3.2 consideramos apenas duas situações para a magnetização relativa 𝑀/𝑀𝑠:

a clássica, considerando somente o momento orbital do elétron, onde a função de Langevin

é dada por 𝑀/𝑀𝑠 = 𝐿(𝑦) = coth 𝑦 − 1/𝑦 e outra onde consideramos uma aproximação

quântica, tomando-se o momento de 𝑠𝑝𝑖𝑛 do elétron (1/2), onde 𝑀/𝑀𝑠 = tanh 𝑦.

Consideramos agora a situação em que se 𝐸 = 𝑔𝑚𝐽𝜇𝐵𝐵, teremos:32

𝑧 =
𝐽∑︁

𝑚𝐽=−𝐽

exp(𝑚𝐽𝑔𝐽𝜇𝐵𝐵/𝑘𝐵𝑇 )
𝐽∑︁

𝑚𝐽=−𝐽

𝑒𝑥𝑚𝐽 (C.0.1)

onde 𝑥 = 𝑔𝐽𝜇𝐵𝐵/𝑘𝐵𝑇 . Nesse caso

⟨𝑚𝐽⟩ =

∑︀
𝑚𝐽𝑒

𝑥𝑚𝐽∑︀
𝑒𝑥𝑚𝐽

=
1

𝑍

𝜕𝑍

𝜕𝑥
(C.0.2)

A magnetização será:

𝑀 = 𝑛𝑔𝐽𝜇𝐵 ⟨𝑚𝐽⟩ =
𝑛𝑔𝐽𝜇𝐵

𝑍
· 𝜕𝑍
𝜕𝑥

=
𝑛𝑔𝐽𝜇𝐵

𝑍
· 𝜕𝑍
𝜕𝐵

· 𝜕𝐵
𝜕𝑥

(C.0.3)

Se usarmos a relação 𝜕 ln𝑍
𝜕𝐵

= 1
𝑍

𝜕𝑍
𝜕𝐵

e sabendo que 𝜕𝐵
𝜕𝑥

= 𝑘𝐵𝑇
𝑔𝐽𝜇𝐵

, a magnetização será dada

por:

𝑀 = 𝑛𝑘𝐵𝑇 · 𝜕 ln𝑍

𝜕𝐵
(C.0.4)

O cálculo da função partição 𝑍 leva à:

𝑍 =
𝐽∑︁

𝑚𝐽=−𝐽

𝑒𝑥𝑚𝐽 = 𝑒−𝐽𝑥 + 𝑒−(𝐽−1)𝑥 + · · · + 𝑒(𝐽−1)𝑥 + 𝑒𝐽𝑥 (C.0.5)

𝑍 = 𝑒−𝐽𝑥(1 + 𝑒𝑥 + 𝑒2𝑥 + · · · + 𝑒(2𝐽−1)𝑥 + 𝑒2𝐽) (C.0.6)

𝑍 = 𝑒−𝐽𝑥(1 + 𝑒𝑥 + (𝑒𝑥)2 + · · · + (𝑒𝑥)2𝐽) =
2𝐽+1∑︁
𝑗=1

𝑒−𝐽𝑥(𝑒𝑥)𝑗−1 (C.0.7)
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Pode-se notar que se trata de uma série geométrica e, nesse caso teremos:

𝑍 = 𝑒−𝐽𝑥 · 1 − 𝑒(2𝐽+1)𝑥

1 − 𝑒𝑥
(C.0.8)

𝑍 =
𝑒𝐽𝑥𝑒𝑥/2 − 𝑒−𝐽𝑥𝑒−𝑥/2

𝑒𝑥/2 − 𝑒−𝑥/2
=

1
2

(︀
𝑒(2𝐽+1)𝑥/2 − 𝑒−(2𝐽+1)𝑥/2

)︀
1
2

(𝑒𝑥/2 − 𝑒−𝑥/2)
(C.0.9)

E então

𝑍 =
sinh [(2𝐽 + 1)𝑥/2]

sinh(𝑥/2)
(C.0.10)

Sabendo que a magnetização de saturação é 𝑀𝑠 = 𝑛𝑔𝐽𝜇𝐵𝐽𝐵/𝑘𝐵𝑇 e usando a equação

C.0.3, teremos:

𝑦 = 𝑥𝐽 = 𝑔𝐽𝜇𝐵𝐽𝐵/𝑘𝐵𝑇 (C.0.11)

E então:
𝑀

𝑀𝑠

=
1

𝐽
· 1

𝑍
· 𝜕𝑍
𝜕𝑥

=
1

𝑍

𝜕𝑍

𝜕𝑦
(C.0.12)

Se 𝛼 = 𝑦
2𝐽

= 𝑥𝐽
2𝐽

= 𝑥
2
, temos então 𝜕𝑦 = 2𝐽𝜕𝛼 Logo

𝑀

𝑀𝑠

=
1

𝑍
· 1

2𝐽

𝜕𝑍

𝜕𝛼
(C.0.13)

Com

𝑍 =
sinh [(2𝐽 + 1)𝛼]

sinh𝛼
(C.0.14)

Se 𝑑(sinh𝑥)
𝑑𝑥

= cosh𝑥, então:

𝜕𝑍

𝜕𝛼
=

(2𝐽 + 1) cosh[(2𝐽 + 1)𝛼] sinh𝛼− sinh[(2𝐽 + 1)𝛼] cosh𝛼

sinh2 𝛼
(C.0.15)

1

𝑍

𝜕𝑍

𝜕𝛼
= (2𝐽 + 1)

cosh[(2𝐽 + 1)𝛼]

sinh[(2𝐽 + 1)𝛼]
− cosh𝛼

sinh𝛼
(C.0.16)

1

𝑍

𝜕𝑍

𝜕𝛼
= (2𝐽 + 1) coth[(2𝐽 + 1)𝛼] − coth𝛼 (C.0.17)

Substituindo 𝛼 teremos

𝑀

𝑀𝑠

= 𝐵𝐽(𝑦) =
(2𝐽 + 1)

2𝐽
coth

[︂
(2𝐽 + 1)

2𝐽
𝑦

]︂
− 1

2𝐽
coth

[︂
1

2𝐽
𝑦

]︂
(C.0.18)

Que é a função de Brillouin mostrada anteriormente na equação 3.2.29.
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Se fizermos uma expansão em série de Taylor para (𝐽 → ∞), teremos:

𝐵∞ = coth 𝑦 − 1

𝑦
= 𝐿(𝑦) (C.0.19)

Que é a função de Langevin para o caso do momento orbital clássico, como citado na

equação 3.2.21. Por outro lado, se cinsiderarmos apenas o momento de 𝑠𝑝𝑖𝑛 (𝐽 = 1/2),

teremos:

𝐵1/2(𝑦) = 2 coth [2𝑦] − coth [𝑦] (C.0.20)

𝐵1/2(𝑦) =
coth2 [𝑦] + 1

coth[𝑦]
− coth [𝑦] =

coth2 [𝑦] + 1 − coth2 [𝑦]

coth[𝑦]
(C.0.21)

Ou seja:

𝐵1/2(𝑦) =
1

coth 𝑦
= tanh 𝑦 (C.0.22)

Que é a magnetização citada na equação 3.2.26 considerando apenas o momento de 𝑠𝑝𝑖𝑛

1/2.

A figura C.1 mostra algumas curvas de magnetização de paramagnetos dadas pelas

funções de Brillouin para alguns valores de 𝐽 .

Figura C.1—Curvas de magnetização de alguns paramagnetos obtidas pela aplicação da função de

Brillouin para alguns valores de 𝐽 . Extráıda de T. Tietze (2014).109
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