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RESUMO 

Este trabalho teve como objetivo investigar as propriedades estruturais e magnéticas  dos 

compostos intermetálicos GdAgGa, TbMn2Si2 e a liga Heusler Ni50Mn35In015, com foco nos 

diferentes aspectos de relevância em cada material. Os sistemas foram sintetizados por fusão 

em arco voltaico, sendo que os dois últimos foram também processados para redução do 

tamanho de partícula. Posteriormente, foram caracterizados usando as técnicas de difração 

de raios X, magnetização e calor específico. Os resultados mostraram que a desordem 

estrutural devido a aleatoriedade na ocupação do sítio não magnético do composto GdAgGa 

contribui para a formação de um estado magnético complexo com coexistência ordenamento 

ferromagnético de longo alcance com uma fase spin glass reentrante. Um efeito 

magnetocalórico significativo com valor máximo da variação de entropia magnética em 

torno de aproximadamente 7 J/kg.K em H= 50 kOe foi observado neste material. A 

moagem de alta energia no sistema TbMn2Si2, reduz tamanho de cristalito e introduz 

desordem atômica no sistema, como por exemplo defeitos, amorfização etc. Observa-se um 

enfraquecimento das interações de troca que leva ao declínio na magnetização em altos 

campos magnéticos enquanto a desordem promove um alargamento das transições 

magnéticas. As micropartículas submetidas ao tratamento térmico exibem um significativo 

efeito de exchange bias, sugerindo uma modificação na interação entre os momentos 

magnéticos na interface entre as redes ferromagnéticas e antiferromagnéticas do material. 

Por outro lado, micropartículas (diâmetro ≤ 0,25 mm) na liga Heusler Ni50Mn35In15, 

submetidas a tratamento térmico estabiliza a fase austenita em baixas temperaturas. A 

combinação de energia mecânica e energia térmica suprime a transformação estrutural que 

por sua vez governa as propriedades magnéticas da liga. Esses resultados destacam que as 

características microestruturais do material são cruciais para suas propriedades magnéticas. 

Portanto, as desordens atômicas e os tratamentos específicos aplicados aos materiais 

ajustaram as temperaturas de transformação martensítica da liga Ni50Mn35In15 e expandiram 

efetivamente as propriedades magnéticas, como o aumento do efeito de exchange bias no 

sistema TbMn2Si2, confirmando a importância da microestrutura para a funcionalidade 

magnética dos compostos estudados. 

Palavras-chave: Propriedades magnéticas, difração de raios X, desordem atômica. 

 



 

 

 

ABSTRACT 

 

This study aimed to investigate the structural and magnetic properties of the intermetallic 

compounds GdAgGa, TbMn2Si2, and the Heusler alloy Ni50Mn35In15, focusing on the 

different relevant aspects of each material.  The systems were synthesized by arc melting, 

with the TbMn2Si2 and Ni50Mn35In15 also undergoing processing for particle size reduction. 

Subsequently, they were characterized using X-ray diffraction, magnetization, and specific 

heat techniques. The results indicated that structural disorder due to randomness in the non-

magnetic site induces a complex magnetic state with the coexistence of long-range 

ferromagnetic order and a reentrant spin-glass phase for the GdAgGa compound. A 

significant magnetocaloric effect was observed with a maximum magnetic entropy change 

of ~7 J/kg.K at ΔH= 50 kOe. High-energy milling in the TbMn2Si2 system reduces crystallite 

size and increases atomic disorder, i.e., defects, amorphization, etc. A weakening of 

exchange interactions leads to a decline in magnetization at high magnetic fields, while 

disorder broadens the magnetic transitions. Thermally annealed particles exhibit a 

significant exchange bias effect, which suggests changes in the interaction between magnetic 

moments at the interface of the ferromagnetic and antiferromagnetic lattices. On the other 

hand, thermally annealed Heusler alloy Ni50Mn35In15 microparticles (diameter ≤ 0.25 mm) 

stabilize the austenite phase at low temperatures. The combination of mechanical and 

thermal energy suppresses the structural transformation, which drives the magnetic 

properties of this alloy. These results highlight that the microstructural characteristics of the 

material are crucial for its magnetic properties. Therefore, the atomic disorders and specific 

treatments applied to the materials tune the Ni50Mn35In15 alloy martensitic transformation 

temperatures and effectively improve the exchange bias effect in the TbMn2Si2 system, 

confirming the importance of microstructure for the magnetic functionality of the studied 

compounds. 

 

Keywords: Magnetic properties, X-ray diffraction, atomic disorder. 
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CAPÍTULO 1 

1. INTRODUÇÃO GERAL 

1.1 Justificativa 

Compostos intermetálicos à base de íons de terras-raras ou metais de transição, são 

amplamente reconhecidos por suas  propriedades magnéticas notáveis. O desenvolvimento 

de novos materiais com propriedades magnéticas e eletrônicas distintas, assim como a 

investigação experimental e teórica dessas propriedades, são de grande importância tanto do 

ponto de vista fundamental quanto prático.  

Nesse contexto, as ligas Heusler,   descobertas há mais de 100 anos pelo químico alemão 

F. Heusler [1,2], se destacam como tema de grande interesse nas pesquisas atuais [3 - 
45

6]. Essas 

ligas exibem uma ampla gama de propriedades multifuncionais [7], como por exemplo as 

propriedades magnéticas [8 -
9,10,11,

12], magnetoelásticas[13], topológicas[14 -
15, 

16], condutoras[17,18] e 

térmicas [19] que, podem ser  ajustáveis e acopladas. O alto grau de ajustabilidade destas 

propriedades deve-se  a fatores internos, como arranjo estrutural e composição, quanto a 

fatores externos, como temperatura, campo magnético, pressão, entre outros. Isso torna as 

ligas de Heusler um sistema interessante para o design de novos materiais [20].  

Assim como as ligas Heusler,  os compostos intermetálicos   à base das terras raras,[21] 

também vem sendo amplamente investigados nas últimas décadas, tanto por exibirem 

propriedades físicas interessantes, mas também por seu potencial de aplicação em diversos 

campos da indústria [22,23]. Além das propriedades mencionadas acima, estes materiais 

exibem uma gama de características magnéticas únicas, incluindo a capacidade de 

manifestar ordenação magnética, flutuações de spin/valência, supercondutividade, 

comportamento de heavy fermion, efeito de exchange bias, magnetorresistência gigante e 

efeito magnetocalórico ou elastocalórico [21,23], dentre outros.  

Outro aspecto importante do ponto de vista tecnológico é a capacidade de produzir 

materiais em escalas de tamanho reduzida, pois abrem oportunidades de aplicação. 

Particularmente a obtenção de materiais na forma de partículas, fitas ou filmes tem se 

consolidado como uma rota alternativa e promissora na pesquisa para o desenvolvimento de 

novas tecnologias[24, 25].  
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Dentro deste contexto, este trabalho teve como objetivo o estudo dos compostos 

intermetálicos GdAgGa, TbMn2Si2 e da liga Heusler Ni50Mn35In15. As propriedades serão 

exploradas abordando os diferentes aspectos de relevância em cada material, tais como  o 

efeito magnetocalórico, efeito de exchange bias e transição martensítica. Estes sistemas 

foram sintetizados e posteriormente processados (com exceção do GdAgGa) para redução 

do tamanho de partícula. As propriedades estruturais e magnéticas foram investigadas com 

foco em aspectos como dimensão das partículas e influência da desordem atômica em suas 

propriedades. A compreensão e o aprimoramento dessas propriedades podem contribuir para 

inovações tecnológicas importantes, justificando a relevância deste estudo. 

 

1.2 Organização da tese 

Esta tese foi dividida em 6 capítulos. O capítulo 1, já apresentado, oferece uma 

introdução geral sobre os diferentes tipos de materiais abordados nesta pesquisa. O capítulo 

2 exibe uma fundamentação teórica sobre os principais assuntos que direcionam este 

trabalho no qual serão abordados conceitos de forma concisa para um melhor entendimento 

dos resultados nos capítulos subsequentes. 

O capítulo 3 descreve as técnicas e parâmetros utilizados nas caracterizações das 

amostras estudadas. O capítulo 4 apresenta o estudo do composto intermetálico GdAgGa, 

desde a síntese até a caracterização das suas propriedades estruturais, magnéticas e 

magnetocalóricas, a fim de compreender a natureza das interações magnéticas desse 

composto. 

O capítulo 5 mostra o estudo do efeito da moagem de alta energia e do tratamento 

térmico no composto TbMn2Si2, com o objetivo de compreender como a redução do tamanho 

de partícula induzida pela moagem mecânica influencia o comportamento magnético do 

material. 

O capítulo 6 apresenta um estudo sobre o efeito da moagem mecânica na obtenção 

de micropartículas da liga Heusler Ni50Mn35In15, cujas propriedades estruturais e magnéticas 

serão avaliadas e comparadas com a amostra na forma bulk. O efeito do tratamento térmico 

nestas micropartículas também será avaliado. Para compreender as transformações 

magnetoestruturais neste sistema, foi adotada uma abordagem que combina técnicas de 
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difração de raios X em função da temperatura, juntamente com a realização de medidas 

magnéticas.  
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CAPÍTULO 2 

2. FUNDAMENTAÇÃO TEÓRICA 

Neste capítulo, apresentaremos uma fundamentação teórica sobre os principais 

tópicos abordados nesta tese. A revisão incluirá os seguintes temas: Terras-raras, Campo 

cristalino, Exchange bias, Spin glass, Magnetismo em escala de tamanho reduzida, e as 

propriedades básicas das ligas de Heusler. Cada tópico fornecerá uma visão detalhada e 

contextualizada de conceitos e fenômenos relevantes para a compreensão dos resultados 

discutidos. 

  2.1 Terras-raras 

Os terras-raras (TR) são um grupo de 17 elementos da tabela periódica, incluindo 15 

que formam a série dos lantanídeos, do lantânio (La, Z = 57) ao lutécio (Lu, Z = 71), além 

do escândio (Sc, Z = 21) e do ítrio (Y, Z = 39). Com exceção do Sc, Y e La, todos os 

elementos da série são caracterizados pela presença de elétrons 4f, e sua configuração 

eletrônica pode ser escrita como: [Xe] 4fⁿ5d¹6s² ou [Xe] 4fⁿ5d⁰6s², onde n varia de 1 a 14 

conforme o número atômico aumenta[26,27].  

A maioria dos compostos metálicos formados por lantanídeos apresentam três 

elétrons na banda de condução. Os elétrons 4f permanecem parcialmente blindados pelas 

camadas 5d e 6s, não participando das ligações químicas, mas contribuindo para as 

propriedades magnéticas e ópticas do elemento[28,29]. Por possuírem as mesmas camadas 

externas eles exibem propriedades químicas semelhantes. Por exemplo, todos têm 

praticamente a mesma eletronegatividade, permitindo a substituição fácil de um elemento 

TR por outro em um composto intermetálico. Além disso exibem comportamento 

paramagnético em altas temperaturas, podendo manifestar ordem magnética em 

temperaturas mais baixas. Isso os torna interessantes para a obtenção de novos compostos 

com propriedades magnéticas distintas. 

O estado fundamental dos íons de terras raras é determinado pelas regras de Hund, 

descritas abaixo [30,31]: 

1. Primeira Regra: O spin total S tem o valor máximo consistente com o princípio de 

exclusão de Pauli. Esta configuração é de menor energia, pois reduz a repulsão entre 
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elétrons e minimiza a energia Coulombiana, já que o princípio de exclusão de Pauli impede 

elétrons com spins paralelos de possuírem as mesmas coordenadas espaciais. 

2. Segunda Regra: O momento angular orbital L assume o valor máximo, respeitando a 

primeira regra e o princípio de exclusão de Pauli. 

3. Terceira Regra: O momento angular total J assume o valor: 

•  J = |L - S|, quando a subcamada 4f está menos da metade preenchida. 

• -J = |L + S|, quando a subcamada 4f está mais da metade preenchida. 

Quando a subcamada 4f está metade preenchida, as duas primeiras regras resultam 

em L = 0, e, portanto, J = S. 

A Tabela 2.1 mostra algumas características atômicas dos lantanídeos, como o 

número atômico Z, o nível de ocupação dos elétrons nos orbitais 4f, o momento angular 

orbital total L, o spin total S, o momento angular total J, o fator de Landé g, o estado 

fundamental obtido pela aplicação das regras de Hund . 

Tabela 2.1- Propriedades eletrônicas para íons trivalentes terras-raras. Adaptado da referência [28]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Para os íons de terras raras livres, as quatro interações dominantes, em ordem de magnitude, 

são: 

1. Interação Coulombiana; 

Íon 3+ Z 4fn L S J g 2S+1XJ 

La 57 0 0 0 0 - 1S0 

Ce 58 1 1/2 5/2 5/2 6/7 2F5/2 

Pr 59 2 5 1 4 4/5 3H4 

Nd 60 3 6 3/2 9/2 8/11 4I9/2 

Pm 61 4 6 2 4 3/5 5I4 

Sm 62 5 5 5/2 5/2 2/7 6H5/2 

Eu 63 6 3 3 0 - 7F0 

Gd 64 7 0 7/2 7/2 2 8S7/2 

Tb 65 8 3 3 6 3/2 7F6 

Dy 66 9 5 5/2 5/2 4/3 6H15/2 

Ho 67 10 6 2 8 5/4 5I8 

Er 68 11 6 3/2 15/2 6/5 4I15/2 

Tm 69 12 5 7/6 6 7/6 3H6 

Yb 70 13 3 8/7 7/2 8/7 2F7/2 

Lu 71 14 0 - 0 - 1S 
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2. Interação spin-órbita; 

3. Interação nuclear; 

4. Interação quadrupolar. 

A equação 2.1 mostra a hamiltoniana para um íon de terra rara isolado, considerando 

apenas as duas interações mais fortes: a Coulombiana e a spin-órbita. O primeiro termo 

refere-se à energia cinética dos elétrons, o segundo à interação Coulombiana elétron-elétron 

e elétron-núcleo, e o terceiro à interação spin-órbita[32]: 

 

 𝐻 = ∑
𝑃𝑘

2

2𝑚
𝑘

+ (∑
𝑒2

𝑟𝐽𝑟
𝑗<𝑘

− ∑
𝑧𝑒2

𝑟𝑘
𝑘

) +
𝑒2

2𝑚𝑒𝑐2𝑅3
 𝐿̂ . 𝑆̂  (2.1) 

A interação Coulombiana definem os estados L e S. O acoplamento spin-órbita, que 

acopla os números quânticos S e L, resulta em momentos magnéticos totais J, levando ao 

desdobramento dos níveis 2S+1L em multipletos 2S+1LJ.  

2.2 Campo Cristalino 

Em um sólido, os íons terras-raras são parte de uma rede cristalina e as interações 

dos elétrons 4 f com os demais íons devem ser considerados. A teoria do campo cristalino 

postula que, em um sólido cristalino, os íons sentem a presença de outros íons dispostos nos 

pontos da rede cristalina. Os íons vizinhos geram um campo eletrostático que modifica 

densidade de carga do íon, os quais podem ser tratados como cargas pontuais. Esse campo 

eletrostático criado pelas cargas dos átomos vizinhos, é conhecido como campo elétrico 

cristalino [33]. Dessa forma, a hamiltoniana do campo cristalino para todos os primeiros 

vizinhos do íon central pode ser expressa por: 

 𝐻𝐶𝐶 = −|𝑒|∑ 𝑉𝐶𝐶
𝑖

(𝑟1⃗⃗⃗  ),  (2.2) 

em que |𝑒| é o valor absoluto da carga do elétron e 𝑉𝐶𝐶 é formalmente descrito como um 

potencial eletrostático entre o i-ésimo elétron 4f e os ligantes vizinhos, dado por: 

 𝑉𝐶𝐶(𝑟1⃗⃗⃗  ) =  ∑
𝑞𝑗

|𝑅𝑗
⃗⃗  ⃗ − 𝑟𝑖⃗⃗ |𝑗

,  (2.3) 
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𝑞𝑗  é a carga do j-ésimo ligante (que pode ser positiva ou negativa), 𝑅𝑗
⃗⃗  ⃗ e 𝑟𝑖⃗⃗  são as posições do 

j-ésimo ligante e do i-ésimo elétron 4f, respectivamente. A hamiltoniana 𝐻𝐶𝐶 pode ser, 

convenientemente, expressa em termos de harmônicos esféricos, 𝑍 (𝜃,𝜙), que podem ser 

associados aos operadores equivalentes de Stevens, permitindo calcular de modo mais 

simples os elementos de matriz entre os diferentes estados de 𝐻𝐶𝐶  
[34]. Assim, a hamiltoniana 

de campo cristalino pode ser escrita como: 

 𝐻𝐶𝐶 = ∑ ∑ 𝐵𝑛
𝑚 

𝑛

𝑚=−𝑛

∞

𝑛=0
𝑂𝑛

𝑚  (2.4) 

 

Os operadores equivalentes de Stevens, 𝑂𝑛
𝑚, dependem do momento angular total 

(𝐽, 𝐽𝑧 , 𝐽+, 𝐽−), enquanto os parâmetros de campo cristalino, 𝐵𝑛
𝑚 = 𝐴𝑛

𝑚〈𝑟𝑛〉𝜃𝑛, dependem da 

parte radial da função de onda, do fator numérico 𝐴𝑛
𝑚 e do coeficiente de Stevens 𝑂𝑛. 

A ação de 𝐻𝐶𝐶 sobre o múltiplo fundamental do íon magnético, com momento 

angular total 𝐽, remove a degenerescência em 2𝐽+1 níveis de energia, chamados níveis de 

campo cristalino, que estão separados por diferenças de energia denominadas "deltas de 

campo cristalino", como pode ser observado na Figura 2.1 que fornece uma descrição 

qualitativa dos níveis de energia dos lantanídeos. A primeira coluna representa a excitação 

eletrônica. A segunda coluna indica separações de energia da ordem de 104 cm-1 devido às 

interações elétron-elétron. A terceira coluna mostra separações de acoplamento spin-órbita 

na escala de 103 a 104 cm-1. A última coluna ilustra a separação de campo cristalino na escala 

de 102 cm-1 [35]. É importante mencionar que parâmetros físicos do material, como entropia, 

calor específico e magnetização, são diretamente influenciados pelos níveis de energia de 

campo cristalino.  
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Figura 2.1-Escala de energia das estruturas eletrônicas dos íons lantanídeos. Da esquerda para a direita, são 

mostradas as interações coulombiana, acoplamento spin-órbita e campo cristalino. Adaptado da referência [35]. 

 

2.3 Interação RKKY 

Os momentos magnéticos dos íons de terras raras estão intimamente ligados à 

camada 4f, que, como mencionado anteriormente, está localizada no interior do íon e é 

blindada pelos orbitais 5s e 5p. Geralmente, a interação direta entre os momentos magnéticos 

vizinhos é pequena, especialmente, em compostos com parâmetros de rede relativamente 

grandes (≥ 10 Å). No entanto, em vários metais de terras-raras, observa-se ordem magnética, 

persistindo em alguns compostos acima de 300 K. Isso ocorre devido a um mecanismo 

indireto de interação conhecido como interação RKKY, que facilita uma forte interação de 

troca de longo alcance. A interação RKKY possui um caráter oscilatório e atua em distâncias 

relativamente grandes, sendo capaz de originar diversos tipos de ordenamentos [36,37]. 

O coeficiente de acoplamento JRKKY caracteriza essa interação e é expresso por: 

 

 𝐽RKKY = −
9𝜋

8
𝑛𝑐

2  
𝐽2

𝜀𝐹

1

𝑟3
[2𝑘𝐹 cos(2𝑘𝐹) − 

𝑠𝑒𝑛((2𝑘𝐹)

𝑟
] (2.5) 
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𝑛𝑐 é a densidade de elétrons de condução, r à distância entre os momentos magnéticos e 𝐽 é 

a interação de troca entre os momentos magnéticos locais e os elétrons de condução. 

O JRKKY oscila entre valores positivos e negativos, apresentando um alcance 

significativo, mas seu valor absoluto diminui com o aumento da distância do íon magnético, 

conforme ilustrado na Figura 2.2. Portanto, dependendo da separação entre os íons, o 

acoplamento magnético pode ser ferromagnético (FM), para JRKKY > 0 ou antiferromagnético 

(AFM), para JRKKY < 0.  

 

 

Figura 2.2 - Curva característica do parâmetro de troca JRKKY em função da distância r entre dois íons 

localizados. O caráter oscilatório da interação leva ao ferromagnetismo (JRKKY > 0), ao antiferromagnetismo 

(JRKKY < 0) e ao paramagnetismo (JRKKY = 0). Adaptado da referência [37]. 

 

2.4 Spin Glass 

Nos últimos 50 anos, surgiu na Física da Matéria Condensada uma série de novos 

sistemas magnéticos que se distinguem do magnetismo tradicional, pois apresentam 

fenômenos como a desordem e a frustação. A desordem atômica pode ser caracterizada por 

defeitos e/ou inomogeneidade  no arranjo regular dos átomos resultando em uma distribuição 

aleatória na vizinhança do íon magnético. Esta aleatoriedade  pode afetar a resposta 
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magnética local, quando  a interação entre íons magnéticos é uma interação de longo alcance 

mediada por elétrons de condução, como é o caso da interação RKKY. Como resultado 

observa-se inomogeneidade nas interações de troca em determinadas regiões levando ao 

surgimento de clusters magnéticos. Dependendo da quantidade de clusters e da  interação 

entre estes  observa-se  um  determinado grau de desordem magnética no sistema, 

caracterizado pela  competição destas interações locais (como por exemplo competição entre 

interações FM e AFM). Elevados graus de desordem podem impedir o estabelecimento de 

uma rede magnética ordenada, de longo alcance. Este  fenômeno é denominado de   

frustração magnética.  A combinação de desordem e frustração contribui para o surgimento 

de estados magnéticos exóticos, como o spin glass (SG)[38,39]. 

O estado magnético denominado de SG é um tipo de arranjo magnético caracterizado 

por uma temperatura de transição (Tf) abaixo da qual ocorre um congelamento dos spins em 

um estado desordenado, porém, estável ou metaestável [40, 41]. Acima da Tf, os spins podem 

flutuar termicamente assumir diferentes configurações. Abaixo de Tf, essas flutuações 

tornam-se tão lentas que o sistema parece estar preso em uma das muitas configurações 

desordenadas possíveis. Este estado fundamental é definido por um sistema com alto grau 

de desordem e frustração. A frustração, pode ocorrer devido à competição entre as interações 

(principalmente em sistemas anisotrópicos), de forma que diferentes tipos de interação 

magnéticas coexistem simultaneamente no sistema, ou devido à frustração geométrica [42,43]. 

A primeira evidência do spin glass (SG) foi observada no início da década de 1970 

por Cannella e Mydosh[44], ao realizarem medidas da susceptibilidade nos sistemas CuMn e 

AuFe. Eles observaram que a susceptibilidade AC apresentava um pico acentuado em uma 

determinada temperatura, (identificada como Tf, a temperatura de transição da fase 

paramagnética para a fase de vidro de spin). Conforme mencionado anteriormente, os 

momentos magnéticos, quando inseridos numa matriz metálica, podem polarizar os elétrons 

de condução, os quais influenciam outros momentos magnéticos vizinhos, induzindo um 

acoplamento efetivo, a interação RKKY. Esta interação é oscilatória, podendo ser positiva 

(ferromagnética) ou negativa (antiferromagnética), dependendo das distâncias entre íons 

vizinhos. Para um sistema com impurezas magnéticas, as interações entre as impurezas 

variam em magnitude e sinal, criando uma situação em que estão presentes os dois 

ingredientes necessários para o comportamento típico de spin glass: desordem e frustração. 
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Atualmente, sabe-se que o estado SG pode ser criado devido a diferentes situações nas quais 

favorecem a desordem e a frustação. 

Existem algumas características experimentais que são usadas para identificar 

sistemas SG. Dentre elas, destacam-se:  

 pico acentuado na curva da susceptibilidade AC, o qual depende da frequência do campo 

magnético aplicado; 

 ausência de ordem magnética de longo alcance abaixo da temperatura de transição 𝑇𝑓; 

 congelamento dos momentos magnéticos em direções aleatórias abaixo de 𝑇𝑓; 

 efeitos de histerese e remanência magnética, que decai lentamente com o tempo e efeito de 

irreversibilidade termomagnética abaixo da temperatura 𝑇𝑓 nas curvas da suspcetibilidade 

DC em função da temperatura.  

O modelo de Mydosh[40] é usado para descrever o deslocamento da temperatura de 

congelamento em função da frequência. Esse deslocamento relativo (Φ) é dado por: 

 Φ = 
∆𝑇𝑓

𝑇𝑓∆𝑙𝑜𝑔𝑣
 , (2.6) 

onde ∆𝑇𝑓 é a variação na temperatura de congelamento, 𝑇𝑓 é a temperatura de congelamento 

em uma frequência de referência e 𝑣 é a frequência. 

 

2.5 Histerese magnética 

Os domínios magnéticos são pequenas regiões em materiais ferromagnéticos dentro 

das quais todos os dipolos magnéticos tendem a se alinhar paralelamente uns aos outros [45]. 

Quando um material ferromagnético está desmagnetizado, os vetores de magnetização nos 

diferentes domínios possuem diferentes orientações, a campo zero e temperatura abaixo da 

temperatura de Curie (TC). O processo de magnetização alinha todos os domínios na mesma 

direção. Já os materiais antiferromagnéticos são caracterizados por apresentarem domínios 

com momentos magnéticos antiparalelos. 

 Se um campo magnético externo suficientemente grande for aplicado, todos os 

momentos magnéticos se alinharão com a direção do campo, saturando magneticamente o 

material (Ms+). A Figura 2.3 abaixo ilustra o ciclo de histerese para um material 

ferromagnético. A primeira curva (pontilhada), chamada de curva virgem, representa a 
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resposta a um campo externo a partir de um estado desmagnetizado. Se a magnitude do 

campo for reduzida a zero após a saturação, alguns materiais reterão uma magnetização 

residual diferente de zero, chamada de remanência ou magnetização remanescente (MR+). 

Para reverter a magnetização a zero, o campo precisará ser invertido para um valor conhecido 

como campo coercitivo ou simplesmente coercividade (Hc). Reduzindo ainda mais o campo 

externo, alcançamos a magnetização de saturação oposta (Ms-). Quando o campo é 

incrementado novamente na direção inicial completa-se o ciclo, originando uma curva 

fechada que chamamos de histerese magnética [46, 47]. 

 

Figura 2.3-Representação do ciclo de histerese para um material ferromagnético. A linha tracejada laranja 

representa a curva de magnetização de um material desmagnetizado. A linha continua em rosa representa o 

laço de histerese. HC é o campo coercivo, MR a magnetização remanente e MS a magnetização de saturação. 

Adaptado da referência [45]. 

 

A curva de histerese fornece informações importantes sobre as propriedades 

intrínsecas dos materiais magnéticos. Essas propriedades podem ser estimadas a partir da 
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área da curva de magnetização obtida ao longo de um laço completo. A coercividade, 

definida como a largura da curva de histerese é dada por: 

   𝐻𝐶 =
|𝐻 𝐶+

− 𝐻 𝐶−
|

2
 (2.7) 

 

em que, HC+ e HC- são os zeros da curva de histerese. Normalmente HC+ e HC- têm valores 

(em módulo) muito parecidos, de tal forma que HC tende a ser igual a HC+ e a HC-, assim 

como MR+ tende a ser igual a |MR-|. 

 

2.6 Exchange bias 

O fenômeno de exchange bias (EB) geralmente ocorre em sistemas com interface 

ferromagnética e antiferromagnética. A manifestação mais conhecida desse fenômeno é o 

deslocamento da curva de histerese em relação ao valor zero do eixo do campo magnético, 

quando o sistema é resfriado na presença de um campo até uma temperatura inferior à 

temperatura de Néel (TN) do material. Esse efeito está associado à anisotropia de troca 

adicional, ou anisotropia unidirecional, criada na interface FM/AFM [48,49]. O efeito de EB 

pode ser utilizado em diversas aplicações tecnológicas. Uma das aplicações mais 

importantes do EB é em dispositivos de válvula de spin, onde um material 

antiferromagnético artificial acoplado com um antiferromagnético normal permite a geração 

de magnetorresistência em baixos campos, estabilizando o estado magnético durante ciclos 

repetidos.  

O EB é caracterizado por duas grandezas: o campo coercivo (HC) e o campo de 

exchange bias (HEB) que é definido como: 

   𝐻𝐸𝐵 =
(𝐻 𝐶+

+ 𝐻 𝐶−
)

2
 (2.7) 

O EB foi bastante estudado nas últimas décadas [50], entretanto, mesmo havendo 

enorme conhecimento sobre as propriedades dos materiais nos quais o fenômeno se 

manifesta e embora ele tenha sido investigado, extensivamente, ao longo das últimas 
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décadas, os mecanismos responsáveis pela sua origem ainda não estão, suficientemente, 

esclarecidos. 

Historicamente, o fenômeno de EB foi observado pela primeira vez, em 1956, por 

Meiklejohn e Bean [51], em partículas de Co revestidas por uma camada de CoO. Nogués & 

Schuller (1999) [52] aprofundaram o estudo sobre o EB e propuseram um modelo intuitivo 

baseado no trabalho de Meiklejohn e Bean, descrevendo-os em termos de alinhamentos 

paralelos de spins, conforme o esquematizado na Figura 2.4.  

 

Figura 2.4- Diagrama da configuração de spins e sua curva de magnetização associada. O lado esquerdo da 

figura é uma descrição da configuração de spins em diferentes pontos (a)-(e) da curva de magnetização (lado 

direito) de uma bicamada AFM/FM com exchange bias. No esboço, (a) mostra a configuração de spins acima 

da temperatura TN, mas abaixo da TC na presença de campo. (b) descreve a nova configuração dos spins AF 
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após o resfriamento até uma temperatura T < TN na presença de campo. Em (c) o campo externo é invertido, 

girando os spins FM para uma direção oposta. Os spins FM são totalmente invertidos em um campo maior (d) 

e em (e) os spins FM começam a retornar à posição original. O deslocamento da curva no eixo do campo é 

igual ao campo de exchange bias.  

Neste modelo, assume-se que existe uma interface FM-AFM, no qual a camada é 

depositada sem aplicação de um campo magnético externo e está a uma temperatura T, 

inferior à temperatura de Curie do material FM, mas acima da temperatura de Néel do 

material (Figura 2.4(a)). Quando a amostra é resfriada até uma temperatura menor que TN, 

na presença de campo magnético, os spins na camada AFM ordenam-se 

antiferromagneticamente (Figura 2.4(b)). Durante o processo de inversão do campo, a 

camada AFM mantém seu estado magnético, enquanto a magnetização da camada FM é 

girada (Figura 2.4(c)). Os spins da camada AFM exercem um torque microscópio sobre os 

spins da camada FM para manter sua orientação original. É devido a este torque que o campo 

necessário para inverter a magnetização é maior, geralmente, do que seria na ausência de um 

material AFM (Figura 2.4(d)). Ou seja, aumenta-se ainda mais o campo, com sentido 

negativo ao do resfriamento consegue-se vencer o torque exercido pelos momentos 

interfaciais da camada AFM e os momentos da camada FM tem liberdade parar girar até se 

obter a saturação negativa. Portanto, para inverter totalmente a magnetização na camada FM 

para a sua orientação original, é necessário reduzir ainda mais o campo magnético. Como 

consequência observa-se um deslocamento do ciclo de histerese quando a amostra é resfriada 

na ausência de campo magnético em comparação a condição de resfriamento sob campo 

magnético. 

Tendo em vista o estado magnético anômalo nos compostos RMn2X2, é de interesse 

investigar tal efeito e as propriedades multifuncionais desta série. Marji et. al [53] relataram 

um grande HEB TbMn2Si2 em baixas temperaturas, atribuído ao estado magnético complexo. 

A observação do comportamento EB indica a presença de pequenos domínios com 

interações AFM e FM no material. A Figura 2.5 mostra as curvas de magnetização em função 

do campo para amostras resfriadas em campo zero (curva azul) e resfriadas em um campo 

de 50 kOe (curva em vermelho) em T = 3 K. Um deslocamento do centro da curva em direção 

ao eixo do campo negativo também é claramente observado na curva em vermelho. Este 

estudo foi realizado para o composto intermetálico bulk. Contudo, ainda não há relatos na 

literatura sobre efeito de EB na liga TbMn2Si2 com a diminuição do tamanho de partícula, o 



 

25 

 

que constitui um dos tópicos investigados nesta tese. Isso possibilita ampliar o conhecimento 

sobre o comportamento do sistema TbMn2Si2. 

 

Figura 2.5- Curvas de histerese magnética do composto intermetálico TbMn2Si2 medidas em T = 3 

K, após resfriamento  em   campo nulo (H = 0 kOe, curva azul)   e  em  um campo aplicado de H = 

50 kOe (curva em vermelho).  [53] 

 

2.7 Magnetismo em escala de tamanho reduzida 

Os compostos intermetálicos sintetizados em escala de tamanho reduzida, por 

exemplo no caso de nanopartículas, diferem em relação ao exibido pelo mesmo composto 

em sua forma bulk. Esta diferença é atribuída a vários efeitos físicos associados à redução 

de tamanho e ao aumento da proporção de átomos na superfície em relação ao volume. 

Portanto, as propriedades magnéticas de compostos intermetálicos com momento de dipolo 

magnético diferente de zero são influenciadas por sua geometria e dimensão.  

Quando um sistema macroscópico quebra sua simetria de translação em regiões 

pequenas, surgem defeitos, vórtices, deslocamentos e, principalmente, mudanças na 

dinâmica das paredes de domínios, entre outras singularidades. Qualquer material 

ferromagnético ou ferrimagnético abaixo de sua temperatura de Curie contém pequenas 

regiões onde ocorre o alinhamento mútuo de todos os momentos de dipolo magnético na 

mesma direção, os domínios magnéticos. Dentro de cada domínio, a magnetização possui 

seu próprio valor de saturação. A estrutura dos domínios é organizada para reduzir a energia 
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magnetostática. Dependendo do tamanho, forma e orientação dos domínios vizinhos, estes, 

requerem uma dada região de transição chamada paredes de domínios, que necessitam de 

uma energia específica para sua formação[54,55].  

A região de transição entre os domínios magnéticos com orientações distintas, possui 

uma certa densidade superficial de energia que aumenta a energia do sistema. Quando um 

material é reduzido a dimensões comparáveis às dessas regiões, a redução na energia 

magnetostática total provocada pela criação de domínios magnéticos torna-se insignificante 

em relação ao custo energético de mantê-los. Nessa situação, forma-se um único domínio 

magnético, que não se dividirá em outros domínios, pois não é satisfatório do ponto de vista 

energético[54, 56]. Em 1930, Frankel e Doefman [57] apresentaram um estudo pioneiro sobre 

amostras magnéticas em escala nanométrica, evidenciando que, abaixo de um tamanho 

crítico de partícula, é mais energeticamente favorável que as partículas apresentem um único 

domínio magnético. Portanto, em amostras com dimensões muito reduzidas, a estrutura de 

domínios não é favorecida do ponto de vista energético. Partículas menores tendem a formar 

monodomínios, enquanto partículas maiores, acima de certo diâmetro crítico, serão 

multidomínios [58]. 

As propriedades magnéticas de um conjunto de partículas monodomínio são 

estudadas pela teoria do superparamagnetismo[59], em analogia com os sistemas 

paramagnéticos. Segundo esta teoria, o tamanho crítico do monodomínio é afetado por 

vários fatores, incluindo o valor da saturação magnética, a força da anisotropia do cristal e 

as forças de troca, a energia da superfície ou da parede do domínio e a forma das partículas. 

O comportamento de materiais ferromagnéticos em um campo aplicado é bem descrito por 

um ciclo de histerese, caracterizado por dois parâmetros principais: remanência e 

coercividade. Este último, como já mencionado, está relacionado à largura da curva de 

histerese. Em partículas finas, a coercividade é uma propriedade importante e depende 

fortemente do tamanho. À medida que o tamanho da partícula é reduzido, a coercividade 

aumenta até um máximo e depois diminui para zero, conforme o ilustrado na Figura 2.6 [56, 

60]. 
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Figura 2.6- Esquema de variação da coercividade em relação ao diâmetro das partículas. Adaptado da 

referência [56]. SP: Superparamagnetismo, DSP: diâmetro de partículas superparamagnéticas, DC: diâmetro 

crítico. 

Além disso, os efeitos de superfície, bem como a desordem magnética, desempenham 

um papel crucial nas propriedades magnéticas em nanoescala. Em nanopartículas, a fração 

de átomos na superfície aumenta significativamente em comparação com o interior, 

alterando as propriedades magnéticas devido à quebra de simetria, estados eletrônicos de 

superfície e anisotropia de superfície. Por outro lado, a redução da coordenação e mudanças 

nas distâncias interatômicas, também alteram as propriedades magnéticas tanto das 

nanopartículas como do material bulk [61]. 

 

2.8 Ligas de Heusler  

As ligas Heusler foram descobertas em 1903, pelo Engenheiro e Químico Friedrick 

Heusler, e receberam esse nome em sua homenagem. Em sua investigação, Heusler 

descobriu que a liga Cu2MnAl se tornava ferromagnética, apesar de nenhum dos 

constituintes (na forma metálica) serem ferromagnéticos [2]. 

Compostos Heusler são intermetálicos ternários que abrangem a maior parte da tabela 

periódica e constituem uma família de mais de 1.500 compostos intermetálicos com 

propriedades excepcionais, fundamentais para diversas aplicações. Estes materiais têm 

atraído considerável atenção devido às suas propriedades multifuncionais como 

propriedades magnéticas[8,9] magnetoelásticas[13], topológicas[14 -
15

16], condutoras[17,18],e 
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térmicas[19] altamente ajustáveis (e acopladas). As propriedades notáveis observadas nesses 

materiais multifuncionais estão relacionadas às transições de fase magnéticas e estruturais. 

Identificar as conexões entre essas propriedades e suas relações com as transições de fase é 

essencial para uma melhor compreensão desta classe de materiais [62]. 

As ligas Heusler possuem duas composições estequiométricas básicas X2YZ ou 

XYZ, onde a primeira estequiometria é conhecida como Heusler completamente ordenada 

(Full-Heusler), e a segunda como Heusler semiordenada, (Half-Heusler). Os compostos com 

estequiometria X2YZ geralmente incluem metais de transição nos sítios X e Y, embora em 

alguns casos o Y possa ser substituído por um metal alcalino ou uma terra rara. Por outro 

lado, os compostos com estequiometria XYZ são caracterizados por possuírem uma parte 

covalente (X e Y) e uma parte iônica (Z)[63, 64]. A Figura 2.7 apresenta uma visão geral das 

possíveis combinações para formar esses materiais. A composição estequiométrica utilizada 

neste trabalho é do tipo X2YZ. Os elementos precursores usados para síntese das ligas foram 

o Ni, Mn, In. A combinação destes precursores permitiu a síntese da liga full Heusler 

Ni50Mn35In15, onde a composição básica deste material corresponde a forma Ni2MnIn. Porém 

uma variação na estequiometria dos elementos pode levar a diferentes denominações para a 

mesma liga. Especificamente, substituindo 40% da composição de In por Mn, obtemos a liga 

com composição nominal Ni2Mn1,4In0,6 que também é representada como Ni50Mn35In15. 

 

Figura 2.7-Tabela periódica a representação dos possíveis elementos que podem ocupar as posições X, Y e Z 

para constituir uma liga Heusler. Adaptada da referência [64]. 

Estas ligas intermetálicas podem apresentar diversos comportamentos estruturais e 

magnéticos, tais como ferromagnetismo, antiferromagnetismo, magnetorresistência gigante, 
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superelasticidade magnética, efeito de memória de forma, expansão térmica negativa, 

exchange bias, heavy férmion, spin glass, efeito magnetocalórico gigante etc., dependendo 

da sua composição e estrutura[65 -
66676869

70]. Seu momento magnético está associado aos átomos X 

e/ou Y em que as interações entre átomos vizinhos ocorrem por meio de momentos 

localizados mediados por elétrons de condução via interação RKKY [71, 72]. Este é o caso de 

ligas na forma X2MnZ, nos quais seu magnetismo está, majoritariamente, associado a átomos 

de Mn que se encontram a uma distância espacial grande, sendo bem maior que o raio intra-

atômico (da camada d), na qual estados 3d, não se sobrepõem[73]. 

 

2.6.1 Estrutura Cristalina das ligas Heusler 

À temperatura ambiente, as ligas Heusler completamente ordenadas são descritas 

como uma interpenetração de quatro sub-redes cúbicas de face centrada (CFC), com oito 

átomos X que ocupam a posição c (número Wyckoff 8c) e quatro átomos Y e Z como vizinhos 

mais próximos ocupando a posição a (número Wyckoff 4a) e b (número Wyckoff 4b), 

respectivamente[63]. Este tipo de estrutura é mostrado na Figura 2.8. 

 

 

Figura 2.8 - Estrutura cristalina da liga Heusler completamente ordenada. Adaptada da referência [63]. 

As ligas Heusler semi-ordenadas (Figura 2.9) geralmente cristalizam na estrutura 

cúbica do C1b, pertencente ao grupo espacial F43M, número 216, e são descritas por 

apresentaram três sub-redes CFC, com ocupação de três sítios cristalinos X1, Y e Z. O arranjo 
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dessa estrutura é similar à estrutura completamente ordenada (L21), o que difere é a ausência 

de átomos X, que ocupam os sítios cúbicos X2 
[74]. 

 

 

Figura 2.9 - Estrutura cristalina da liga Heusler semiordenada. Adaptada da referência [63]
. 

Além das estruturas L21 e C1b, algumas transformações podem ocorrer nas ligas 

Heusler durante o processo de fabricação das amostras, resultando no surgimento de outras 

estruturas cúbicas, como as de ordenamento A2 e B2. Portanto, é possível associar essas 

desordens atômicas com a sensibilidade das propriedades das ligas Heusler aos arranjos 

atômicos, o que provoca mudanças magnéticas nas ligas. 

 

2.6.2 Transição martensítica 

As ligas de Heusler passam por uma transição estrutural com a diminuição da 

temperatura, transforma-se de uma estrutura cúbica de alta simetria (a austenita) para uma 

estrutura de menor simetria (a martensita). A fase martensita pode exibir as estruturas por 

exemplo: tetragonal, monoclínica, ortorrômbica, modulada. Trata-se de uma transição de 

primeira ordem que ocorre no estado sólido e é caracterizada por pequenos deslocamentos 

entre primeiros vizinhos, menores que a distância interatômicas. Além disso, tais transições 

ocorrem sem que haja difusão dos átomos[75].  

A literatura também se refere à transição martensítica como transformação 

martensítica, transformação de cisalhamento ou transformação de deslocamento. O caráter 
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sem difusão das transições martensíticas implica na possibilidade de formação da martensita 

a temperaturas muito baixas, para as quais a difusão, até mesmo de átomos intersticiais, não 

é concebível dentro do período de realização do experimento. A natureza transições é de 

grande interesse tecnológico, porém, após mais de um século de pesquisas ainda se trata de 

um fenômeno sem muitas explicações [76]. 

Em compostos de Heusler que apresentam uma transição estrutural, os valores de 

interesse incluem a temperatura de transição martensítica (TM), a temperatura de início da 

transição martensítica (Ms), a temperatura de início da transição austenítica (As), a 

temperatura de término da transição martensítica (Mf), a temperatura de término da transição 

austenítica (Af) e a temperatura de ordenamento magnético (TC ou TN). A Figura 2.10 exibe 

a curva de magnetização em função da temperatura para a liga Ni40Mn50In10, ilustrando esses 

valores de interesse[77]. 

 

Figura 2.10- Curva de magnetização em função da temperatura para Ni40Mn50In10 destacando as temperaturas 

de transição martensítica (TM), início da transição martensítica (Ms), término da transição (Mf), início da 

transição austenítica (As), término da transição austenítica (Af) e a temperatura de Curie da fase austenita (TC) 

[77]. 

A transição martensítica inicia-se com a deformação de Bain, na qual os planos são 

contraídos na direção [001] e expandidos na direção [110]. Esse processo resulta em uma 

estrutura instável, devido à grande tensão gerada na estrutura cristalina do sistema. Para 

aliviar essa tensão, o sistema passa por outra transição, em que o reagrupamento dos planos 

leva a um estado de menor energia através dos processos de escorregamento e maclagem 



 

32 

 

dos planos cristalinos [78,79]. A Figura 2.11 ilustra o esquema do processo em que a estrutura 

muda da fase austenita para a fase martensítica. 

A microestrutura da fase martensítica pode ser descrita como uma combinação de 

domínios cristalográficos. Dependendo do eixo contraído, três domínios cristalográficos 

podem ser formados, sendo que dois destes que são adjacentes, podem formar um dos planos 

gêmeos[79]. Dessa forma, a fase martensítica é representada como um policristal composto 

por frações volumétricas variáveis de domínios cristalográficos. Os planos gêmeos podem 

ser movidos pela aplicação de um campo magnético externo, de modo que os domínios 

cristalográficos posicionados paralelamente ao eixo fácil de magnetização na presença de 

campo magnético se expandem, com a redução simultânea dos dois outros domínios 

magnéticos. 

 

Figura 2.11- Esquema da transição de fase martensítica (a) estrutura na fase austenítica (cúbica), (b) estrutura 

martensítica após distorção da rede de Bain, (c) cisalhamento realizado por geminação e (d) escorregamento 

dos planos. Adaptada da referência [79]. 

 

A literatura também relata uma transição de fase martensítica reversa induzida por 

campo em alguns sistemas no qual a magnetização de saturação é maior para a fase 

austenita[79]. Nesses casos, o campo magnético aplicado consegue estabilizar a fase austenita, 

deslocando a transição martensítica para temperaturas suficientemente baixas. 

As estruturas martensíticas são classificadas em dois tipos: não modulada e 

modulada. Uma estrutura não modulada resulta do ordenamento em camadas compactas da 
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estrutura martensítica após a distorção de Bain na estrutura original austenita (Figura 

2.12(a)) e após passar por um cisalhamento uniforme entre dois planos vizinhos. Por outro 

lado, a modulação surge devido a uma onda estática de deslocamentos atômicos 

(embaralhamento) no plano (110) da fase austenita, com polarização na direção ±[11̅0] e 

propagação na direção [110] da estrutura não modulada (Figura 2.12(b)-(e)). Esse 

embaralhamento é o cisalhamento com desvio dos átomos descritos por uma função de 

modulação[80]. 

 

2.12-Representação esquemática da estrutura martensítica: (a) estrutura não modulada após a distorção de 

Bain; (b) célula unitária tetragonal modulada por cisalhamento ou deslocamento dos planos (110); (c) estrutura 

martensítica modulada monoclínica 6M; (d) estrutura martensítica modulada monoclínica 10M; (e) estrutura 

martensítica modulada ortorrômbica 4O. Adaptado da referência [79]. 
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CAPÍTULO 3 

3. CARACTERIZAÇÕES  

Nesta seção, são apresentadas as técnicas e parâmetros utilizados para a realização 

das caracterizações das amostras estudadas. As informações estão agrupadas, uma vez que 

os parâmetros de análise possuem características semelhantes. Quando necessário, serão 

destacadas as características específicas de cada material estudado. 

 

3.1 Difração de raios X (DRX) 

Historicamente, grande parte da nossa compreensão  dos arranjos atômicos nos 

sólidos  resultou de investigações por difração de raios X. Além disso, os raios X ainda são 

muito importantes no desenvolvimento de novos materiais. A seguir, é apresentada uma 

visão geral sucinta do fenômeno de difração[81].  

Atualmente, sabe-se que os raios X podem ser produzidos por dois métodos distintos 

[82,83]: 

 Radiação sincrotrônica: ocorre quando um feixe de elétrons é acelerado em órbita 

circular por meio de intensos campos magnéticos gerados por eletroímãs. Nesse 

processo, os elétrons atingem velocidades próximas à da luz, e sua desaceleração 

resulta na emissão de radiação abrangendo uma ampla faixa de comprimentos de 

onda. 

 

 (II) Tubos de raios X: consiste no bombardeamento de um alvo metálico catódico 

com elétrons de alta energia. A colisão dos elétrons com o alvo provoca a emissão 

de raios X. 

 

Em 1914, a dupla composta pelo pai e filho, William Henry Bragg e William 

Laurence Bragg, conceituou a radiação difratada como sendo refletida por conjuntos de 

planos paralelos de átomos, incidindo nos planos sob um ângulo θ, conhecido como o ângulo 

de Bragg. A difração de um conjunto de objetos igualmente espaçados só é possível em 

ângulos específicos, como apresentado na Figura 3.1. Os possíveis ângulos θ, são 

estabelecidos a partir da lei de Bragg [84].  
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Figura 3.1-Representação da difração de raios X por meio de um cristal. Fonte: Adaptado da referência [85]
.  

 

A lei de Bragg estabelece que as diferenças de caminho introduzidas entre um par de 

ondas, antes e depois de refletidas pelos planos vizinhos, Δ, são designadas pela distância 

interplanar como Δ = dhklsenθ. A diferença total do caminho é 2Δ, e a interferência 

construtiva é observada quando 2Δ = nλ, onde n é inteiro e λ é o comprimento de onda da 

onda incidente. Essa análise geométrica simples resulta na lei de Bragg: 

 

 𝑛 = 2𝑑ℎ𝑘𝑙𝑠𝑒𝑛𝜃 , (3.1) 

no qual 𝜃 é o ângulo de incidência dos raios X aos planos, λ é o comprimento de onda dos 

raios X e 𝑑ℎ𝑘𝑙 é a distância interplanar. Portanto, difratogramas de raios X contêm picos 

característicos, isto é, determinados valores de 2θ a intensidade das ondas refletidas é mais 

acentuada, por causa das interferências construtivas das ondas de raios X após serem 

refletidas pelos planos cristalinos das amostras. 

As medidas de difração de raios X (DRX) pelo método de pó a temperatura ambiente 

foram realizadas no Laboratório de Difração de Raios X (LDRX) da UFMA, em Imperatriz. 

Estas medidas foram obtidas utilizando o equipamento Empyrean, operando com uma 

energia de 40 kV/40 mA com radiação Cu Kα (λ = 0,15418 nm), o difratômetro é equipado 

com o detector PIXcel3D. Os padrões de DRX foram obtidos no intervalo entre 20 e 100° 

(2θ), com um passo de 0,02º e tempo de aquisição de 2 segundos por passo. As medidas de 

DRX em função da temperatura (entre 20 e 320 K) foram realizadas na Central Analítica de 

Materiais da Universidade Federal do Maranhão (UFMA), em São Luís. Nestas medidas 
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utilizou-se em um difratômetro D8 discover da marca Bruker, que opera com uma energia 

de 40 kV/40 mA e equipado com o detector linear LynxEye e câmara de temperatura Anton-

Paar TTK-450. Os parâmetros de medidas são os mesmos utilizados no equipamento 

Empyrean. 

 

3.2 Refinamento de Rietveld 

Os difratogramas de raios X  foram analisados utilizando o Método de Rietveld para 

o refinamento estrutural  por meio do software GSAS [86, 87]. A partir dessas análises, foram 

extraídos dados estruturais como parâmetros de rede, posições atômicas, distância entre 

vizinhos na célula unitária. O método de Rietveld é amplamente utilizado na caracterização 

de materiais cristalinos, principalmente na forma de pó.  Este método foi desenvolvido em 

1960 pelo físico Hugo Rietveld, ele foi inicialmente aplicado para o tratamento  de dados de 

difração de nêutrons,  sendo sua abordagem  posteriormente estendida para a DRX [88, 89]. 

O refinamento de Rietveld busca ajustar um modelo matemático que descreve a 

estrutura cristalina do material às intensidades observadas nos padrões de difração de raios 

X medidos experimentalmente. Utiliza-se o método dos mínimos quadrados para minimizar 

a diferença entre as intensidades calculadas pelo modelo e as intensidades observadas [90]. A 

qualidade do refinamento é avaliada por indicadores estatísticos, como fator residual do 

perfil ponderado (Rwp), fator residual do perfil (Rp), fator residual esperado (Rexp) e a 

qualidade do ajuste (S). O ajuste matemático  é representado pela expressão a seguir: 

 Sy = ∑wi (yobs − ycal)
2 (3.2) 

wi = 
1

𝑦𝑜𝑏𝑠
 é a função peso, yobs é a intensidade observada no i-nésimo passo; e ycalc é a 

intensidade calculada no i-nésimo passo. O método Rietveld ajustará os parâmetros 

refináveis de forma a minimizar a quantidade Sy, e para isso, necessitamos estabelecer que 

quantidades serão utilizadas para estimar a concordância entre os resultados experimentais 

e o modelo assumido. Essas quantidades são monitoradas durante o refinamento e definidas 

por: 

 Rp =
∑wi |yobs − ycalc|

yobs
 (3.3) 
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Rwp = √
∑wi |yobs − ycalc|2

∑wi (yobs.)2
 

(3.4) 

 

Rexp = √
N − P

∑wi (yobs)2
 

(3.5) 

 
S =  

Rwp

Rexp
 

(3.6) 

 

N é o número de pontos experimentais e P é o número de parâmetros ajustados. O índice 

“obs” indica observado e o “calc” indica calculado. Os valores de Rwp e RP para bons 

refinamentos são da ordem de 2% a 10 % (e de 10% a 20 % para refinamentos aceitáveis). 

Refinamentos adequados apresentam S próximo a 1, contudo, valores abaixo de 5 são 

aceitáveis [91,92]. 

 

 

 3.3 Magnetização 

Para o estudo das propriedades magnéticas do TbMn2Si2, foram realizadas medidas 

de magnetização em função do campo magnético (até 70 kOe) e da temperatura (2 a 300 K) 

utilizando um equipamento comercial PPMS (Physical Property Measurement System) 

Dynacool da Quantum Design, acoplado com um magnetômetro de amostra vibrante (VSM). 

Estas medidas foram realizadas no Laboratório Multiusuário no centro Brasileiro de 

Pesquisas Físicas (CBPF). Para o estudo dos sistemas GdAgGa e Ni50Mn35In15 foram 

realizadas medidas de magnetização em um equipamento comercial MPMS (Magnetic 

Property Measurement System) com sensor SQUID. Estas medidas foram realizadas no 

Instituto de Física Gleb Wataghin na Universidade Estadual de Campinas (UNICAMP).  

O VSM é um módulo projetado para medir a magnetização sob a abordagem dipolar, 

utilizando bobinas captadoras que são acopladas no PPMS. Ele funciona por meio de um 

transdutor mecânico (vibrador) que oscila a amostra dentro de um campo magnético. Como 

resultado, a amostra magnetizada induz uma corrente proporcional ao momento nas bobinas 

captadoras que, seguindo a Lei de Faraday, gera um sinal que representa a magnetização na 

forma de corrente elétrica. A oscilação da amostra em torno de sua posição de equilíbrio 
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ocorre em frequências de 40 a 80 Hz, resultando na geração de sinais elétricos à medida que 

a amostra se move. A precisão do sinal deve-se ao dispositivo eletrônico lock-in, que detecta 

o sinal em fase do transdutor com o sinal da bobina, permitindo a filtragem do ruído e a 

amplificação do sinal de interesse[93]. 

O magnetômetro com sensor SQUID é um equipamento com alta sensibilidade, 

capaz de medir amostras com sinal magnético extremamente baixo (≤ 10-8 emu). Este 

equipamento possui um excelente sistema de controle de temperatura com possibilidade de 

realização de medidas em um intervalo de 1,8 a 400 K e ainda conta um magneto 

supercondutor capaz de gerar campos magnéticos de até 7 T. 

Os sensores SQUID usam o fenômeno de tunelamento quântico teorizado por Brian 

David Josephson para detectar sinais magnéticos em um circuito supercondutor fechado 

[94,95]. Nesse tipo de magnetômetro, o sensor SQUID é conectado às bobinas de detecção, 

chamada de gradiômetro. Nesse sistema, uma variação de fluxo magnético é gerada pelo 

movimento da amostra magnetizada no interior de bobinas supercondutoras, induzindo uma 

corrente elétrica no gradiômetro. Esta corrente é convertida em uma tensão mensurável que 

é proporcional ao momento magnético da amostra. Assim como os SQUIDs, os 

magnetômetros PPMS usam ímãs supercondutores para gerar campos magnéticos. O PPMS 

usado neste trabalho é capaz de gerar campos magnéticos de até 9 T com possibilidade de 

realizar medidas numa faixa de temperatura de 1,8 a 400 K. 

  3.4 Calor específico 

A análise de calor específico (Cp) em sólidos fornece informações importantes sobre 

as propriedades eletrônicas, magnéticas e da estrutura de um material específico. A partir 

dos gráficos de Cp(T) podemos identificar anomalias que podem representar transições de 

fases nos materiais, bem como analisar os resultados usando modelos teóricos que 

descrevem o calor específico nos sólidos [96]. 

As medidas de calor específico foram realizadas utilizando um equipamento 

comercial PPMS Dynacool da Quantum Design disponível no Laboratório de Materiais 

Metálicos (LMM) da UFMA. Esse equipamento permite medidas sobre um intervalo de 1,8 

a 400 K e aplicação de campo magnético de até 90 kOe. Neste equipamento, a medida de 

calor específico à pressão constante é obtida por meio da técnica da relaxação térmica.  
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No método de relaxação térmica, assume inicialmente que todo o conjunto 

(reservatório térmico e calorímetro composto por plataforma de safira com resistor e sensor 

de temperatura, fios de ouro que serve para fornecer o contato elétrico e térmico e amostra) 

está em equilíbrio térmico a uma determinada temperatura fixa (T0) como mostrado na 

ilustração da Figura 3.2. Nessas condições, um pulso de calor é dissipado do substrato, 

causando um gradiente de temperatura (T) no sistema (plataforma e amostra) em relação 

ao reservatório térmico. Os vínculos térmicos dissipam este pulso de calor para o 

reservatório térmico enquanto o sensor monitora o valor de T em função do tempo (t) de 

escoamento do pulso de calor. O comportamento do T em função do tempo pode ser 

descrito por uma função tipo exponencial na proporção inversa ao tempo de relaxação () do 

sistema, conforme a equação: 

 ∆T = ∆T𝑚á𝑥 𝑒
−

𝑡
𝜏 , (3.7) 

 

no qual,  corresponde a razão entre a capacidade térmica total do sistema (Ctotal) e a 

condutividade dos vínculos térmicos (Kw). Fazendo-se um ajuste da curva ∆𝑇 versus t, 

determina-se τ. Como Kw já é conhecido, podemos determinar a capacidade térmica do 

sistema na forma: 

 𝐶𝑡𝑜𝑡𝑎𝑙  =  𝜏𝐾𝑊 . (3.8) 

 

Para a realização das medidas, foi utilizado aproximadamente 5 mg de amostra, que 

é fixada na plataforma do calorímetro (denominado de puck) com uma graxa térmica 

específica para baixas temperaturas, como mostrado na ilustração da Figura 3.2. A graxa 

térmica tem a finalidade de melhorar o contato térmico entre a plataforma e a amostra e 

aumenta a aderência entre elas.  
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Figura 3.2: Esquema da configuração experimental do calorímetro para a medida de calor específico pelo 

método de relaxação térmica. Fonte: Próprio autor. 

Para colocar a amostra na plataforma do calorímetro, é necessário que esta esteja 

presa por vácuo em um sistema de troca amostra. Isso mantém a plataforma firme enquanto 

a amostra é colocada sobre ela, já que os fios que sustentam a plataforma são muito frágeis 

(espessura de ~0,55 mm). Qualquer deformação neles pode causar uma mudança em sua 

condutividade e afetar a calibração do calorímetro. Para a realização das medidas, o 

calorímetro é inserido em uma câmera sob alto vácuo, de 0,01 mTorr. 

A medida é realizada em duas etapas. Primeiramente, é medido o sistema (plataforma 

+ graxa) sem amostra para se determinar a contribuição deste na medida de capacidade 

térmica total. Na segunda etapa, a amostra é colocada na plataforma e nova medida é 

realizada para se determinar a capacidade térmica total. Ao subtrair a contribuição do 

sistema, obtemos a capacidade térmica da amostra.  

 

 

3.4 Susceptibilidade AC  

A susceptibilidade magnética é medida utilizando campos magnéticos alternados 

com frequência (ω). Essa abordagem possibilita a compreensão da dinâmica de 

magnetização de um sistema magnético. A partir da dependência da susceptibilidade em 

relação à frequência do campo magnético alternado, permitindo o estudo dinâmico do 

sistema magnético. 

Para realizar as medições de susceptibilidade AC, foi utilizado um equipamento 

PPMS com sonda ACMS acoplada. Estas medidas também foram realizadas na UNICAMP. 
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A sonda ACMS, composta por um conjunto de bobinas ACMS para detecção. O sistema 

engloba um servo motor (responsável pelo movimento da amostra), uma haste vibrante 

(acoplada ao suporte da amostra), um conjunto de bobinas AC (que gera o campo de 

excitação AC), bobinas coletoras (onde o sinal da amostra é registrado ao ser retirada de sua 

posição, provocando a excitação do sistema) e um conjunto de bobinas de calibração e 

compensação (para isolar o sistema de influências externas). As medidas foram realizadas 

no intervalo de temperaturas entre 1.8 e 100 K com campo de excitação ac de 10 Oe, 

variando-se a frequência entre 50 e 5 kHz. 

 

3.5 Calorimetria exploratória diferencial (DSC) 

Os termogramas DSC das amostras de TbMn2Si2 foram obtidos utilizando o 

instrumento Shimadzu, modelo DSC-60. As amostras foram colocadas em cadinhos de 

platina e aquecidas a uma taxa de 10 K/min em atmosfera de N2, numa faixa de temperatura 

de 300 K a 600 K. As medidas foram realizadas no Laboratório de Análises térmicas (LAT) 

da UFMA). A análise DSC quantifica a diferença de energia concedida à amostra e um 

material de referência em função da temperatura sob uma programação controlada[97]. Neste 

trabalho a calorimetria exploratória diferencial foi um enfoque alternativo para investigar as 

transições de fase magnética no âmbito de altas temperaturas (acima de 400 K). 
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CAPÍTULO 4  
 

Comportamento tipo Spin Glass Reentrante no composto 

GdAgGa 
 

4.1 Introdução 

Compostos intermetálicos ternários RTX ( R = lantanídeos e urânio, T = metal de 

transição, X = metal do bloco p) são uma classe de materiais que exibem uma ampla gama 

de propriedades físicas notáveis[98
99.[100

-
101102103

104]. Estudos revelaram várias propriedades 

interessantes, como campo elétrico cristalino (CeRhSn [105]), flutuação de valência (CeRhIn 

[98], EuPtP [106] e EuPdAs [107]), efeito Kondo (CePdAl [108] e YbNiSn [109, 110]), heavy-Fermion 

(YbIrGe [111] e YbAgGe [112]), spin-glass (SG, por exemplo, EuAgGe [113] e CeCoGa [114]), e 

coexistência de supercondutividade e ferromagnetismo (UCoGe [115] e URhGe 

[116,117]).Tipicamente, essas propriedades físicas são observadas em compostos que contêm 

íons R, como Ce, Yb, Eu e urânio, os quais podem ter outras valências iônicas além de 3+ e 

exibir hibridização de estados f [118].  

Interações ferromagnéticas (FM) ou antiferromagnéticas (AFM) de longo alcance 

são mais frequentes em compostos RTX que contêm íons R trivalentes estáveis, como Pr, 

Nd, Gd, Tb, Dy, Ho e Er [119 -
120121

122]. No entanto, a matriz metálica não magnética também 

desempenha um papel essencial nas interações magnéticas, mesmo com íons trivalentes 

estáveis. Por exemplo, a literatura cita diferentes estruturas cristalinas e propriedades 

eletrônicas distintas da matriz não magnética para compostos RTX, dependendo da 

combinação de elementos T e X [110 -
123124125126

127]. Tais propriedades podem afetar as interações 

magnéticas dos íons R, consequentemente, estados magnéticos incomuns também podem ser 

observados em compostos com íons R trivalentes estáveis, como Gd. 

Os compostos GdTX podem apresentar comportamentos magnéticos distintos, 

dependendo da matriz TX na qual o os íons de Gd estão inseridos. Observa-se ordenamento 

ferromagnético ou antiferromagnético em diferentes faixas temperatura, tais como no caso 

dos compostos GdNiSn[128] e GdAuGa[129] que apresentam ordenamento magnético em 

baixas temperaturas (T < 50 K), enquanto GdFeSi[130], GdCoAl [131] e GdNiIn [132]) ordenam 

em temperaturas moderadas (100–300 K) ao passo que GdScSi [133] e GdTiGe [134] 

apresentam ordenamento magnético em altas temperaturas (T > 300 K). Por outro lado, foi 
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observada uma transição de fase metamagnética para GdRhGe [135] e GdAgSi [136], enquanto 

um estado Spin Glass reentrante (RSG) foi observado para GdMnGa [137]. É importante 

ressaltar que a inserção de íons Gd em matrizes pouco estudadas, como Ag-Ga, tem o 

potencial de melhorar a compreensão sobre as interações magnéticas desses materiais. 

O composto GdAgGa foi citado pela primeira vez na literatura por Dwight e 

coautores [138], em um estudo que caracterizou as propriedades estruturais de uma série de 

compostos RAg2–RGa2. Posteriormente, Sill e Esau [139] investigaram as propriedades 

magnéticas da série RAgGa e classificou o GdAgGa como um composto ferromagnético 

típico com temperatura de Curie (TC) em torno de 27 K. Enquanto o estudo anterior priorizou 

as propriedades estruturais, o último estudo relatou as propriedades magnéticas da série de 

compostos RAgGa (R = Pr, Nd, Gd, Tb, Dy, Ho, Er e Tm). No entanto, não houve uma 

análise detalhada das propriedades magnéticas do composto GdAgGa em baixos campos 

magnéticos. Tampouco das propriedades térmicas e efeito magnetocalórico, sendo este o 

principal foco do estudo detalhado neste capítulo.  

Compostos que possuem Gd em sua composição, geralmente, exibem um grande 

efeito magnetocalórico (EMC) em torno de suas temperaturas de Curie [102,121]. Portanto, o 

estudo aprofundado do GdAgGa é de grande interesse para compreender o magnetismo 

fundamental desse sistema e pode ser favorável para aplicação na refrigeração magnética 

[140,141]. Apresentamos neste capítulo uma investigação detalhada das propriedades 

magnéticas e magnetocalóricas do composto GdAgGa.  

 

4.2 Preparação das amostras 

O composto de GdAgGa foi sintetizado no Laboratório de Materiais Metálicos da 

UFMA. Inicialmente foram calculadas as quantidades estequiométricas dos metais de alta 

pureza (>99.9%) que constituem a liga. As massas dos elementos foram pesadas em uma 

balança analítica (Shimadzu, modelo AUW220D com precisão de 0,01mg) e em seguida 

foram levadas a um forno a arco voltaico para serem fundidas. O forno a arco, esquema 

exibido na Figura 4.1 (a), é constituído por uma câmera de fusão com tampa para isolamento 

do seu interior, que contém os seguintes itens: cadinho de cobre onde são depositados os 

elementos para fusão, eletrodo móvel de tungstênio pelo qual o arco é aberto para fusão dos 

elementos. A câmera de fusão está acoplada a um sistema de vácuo e a uma linha de gás 
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argônio (de alta pureza), o argônio é ionizável e é utilizado para criar o arco voltaico. O 

cadinho é refrigerado por um sistema de circulação de água, de forma a se impedir que o 

cobre se funda ou contamine a amostra durante a fusão. O forno possui um sistema de 

segurança que só permite a abertura do arco com a circulação da água. 

 

 

Figura 4.1. Diagrama esquemático exibindo os componentes que integram o forno de fusão a arco voltaico (a). 

Etapas do processo de fusão (b). Adaptado da referência [142]. 

 

O elemento de menor ponto de fusão é colocado na parte de baixo e acima deste o de 

maior ponto de fusão, em seguida o forno é devidamente fechado e é feito vácuo em seu 
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interior, dando início ao processo de purificação de atmosfera, colocando e retirando o 

argônio. Uma vez que a câmera de amostras está sob atmosfera inerte realizou-se 

primeiramente a fusão do titânio (com intuito de absorver eventuais moléculas de O2 que 

possam subsistir após o processo de purificação), em seguida é realizada a fusão dos metais. 

As amostras são viradas e refundidas várias vezes para garantir uma boa homogeneidade da 

liga. As etapas do processo de fusão são ilustradas na Figura 4.1 (b).  

Após a fusão a amostra foi submetida a tratamento térmico, com intuito de reduzir as 

tensões intrínsecas ao processo de fusão. Nessa etapa, a amostra foi selada em ampola de 

quartzo sob atmosfera de argônio. A amostra de GdAgGa foi tratada a 1073 K por 7 dias. 

Finalizado o tratamento a amostra foi rapidamente resfriada em água gelada para estabilizar 

a estrutura cristalina, que não seria possível obter com um resfriamento mais lento. Um 

procedimento semelhante foi utilizado para sintetizar o composto de referência não 

magnético LaAgGa. 

 

4.3 Resultados e discussão 

A Figura 4.2 (a) exibe o padrão de difração de raios X do composto intermetálico 

GdAgGa, obtido a temperatura ambiente, juntamente com o correspondente difratograma 

refinado obtido por meio do método de Rietveld usando o software GSAS. Os padrões 

experimentais e refinados mostram uma boa concordância. Os coeficientes obtidos pelo 

refinamento de Rietveld são Rp =7,4%, Rwp =10,2% e S = 1,58. A análise confirma que o 

GdAgGa cristaliza na estrutura ortorrômbica com grupo espacial Imma (n° 74) [143], cujo 

padrão de difração é mostrado na Figura 4.2(b). 

Na estrutura ortorrômbica Imma, os átomos de Ag e Ga compartilham a posição 

Wyckoff 8h (0,0; 0,54; 0,84), enquanto átomos de Gd ocupam a posição Wyckoff 4e (0,0; 

0,25; 0,53) da célula unitária, mostrada na Figura 4.2(c). Os parâmetros de rede obtidos pelo 

refinamento de Rietveld apresentam boa concordância com os valores previamente relatados 

na literatura para esse composto [143, 144], conforme o detalhado na Tabela 4.1. 

Observou-se uma quantidade insignificante (inferior a 1%) de uma fase extra 

identificada como Gd2O3 (estrutura cúbica Ia3). O símbolo ♦ indica o pico correspondente 

desse óxido. É importante ressaltar que o Gd2O3 não exibe ordem magnética [145]. Portanto, 

a impureza de Gd2O3 observada na amostra não tem um impacto significativo nas 

propriedades magnéticas da liga GdAgGa. A análise do padrão de difração para a amostra 
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de LaAgGa mostrou a mesma estrutura ortorrômbica Imma, no qual foi obtido  seguintes 

parâmetros de rede: a = 4,693(2) Å, b = 7,553(4) Å e c =7,937(3) Å. 

 

Tabela 4.1-Parâmetros de rede da amostra de GdAgGa comparados com valores de referência. Os valores 

obtidos para os parâmetros de rede são apresentados junto com as diferenças percentuais em relação aos valores 

de referência. 

 Valor experimental Valor referência [ 143] Diferença Percentual(%) 

a (Å) 4,572(7) 4,569 0,066 
b (Å) 7,119(7) 7,153 0,475 
c (Å) 7,837(6) 7,819 0,23 

 

 

 

Figura 4.2-(a)Padrão de difração de raios X pó refinado pelo método Rietveld para o GdAgGa. (b) Intensidades 

das reflexões da estrutura ortorrômbica Imma (b). (c) célula unitária do GdAgGa. 
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A Figura 4.3(a) mostra a variação da susceptibilidade magnética DC em função da 

temperatura (2-300 K) para o GdAgGa, a medida foi realizada em um campo magnético (H) 

de 200 Oe usando os protocolos ZFC (Zero Field Cooling) e FCW (Field Cooling Warming). 

O protocolo ZFC corresponde em resfriar a amostra da temperatura ambiente até 2 K em 

campo nulo, subsequentemente aplica-se o campo magnético e realiza-se a medida durante 

o aquecimento do material. Enquanto o protocolo FCW corresponde em resfriar a amostra 

na presença do campo magnético e a coleta de dados também é feita durante o aquecimento.  

 

 

Figura 4.3 (a)-Suscetibilidade magnética DC em função da temperatura (2–300 K) , dados experimentais 

(pontos) e ajuste Curie-Weiss (linha vermelha) em H  = 200 Oe. O detalhe mostra a derivada δχ / δT. (b) 

Suscetibilidade magnética em baixas temperaturas ( T  < 50 K) para H  = 50 e 1000 Oe. 

 

 Analisando os dados da Figura 4.3 (a) observa-se que a curva de magnetização 

apresenta um comportamento tipicamente paramagnético na faixa de temperatura entre 50 e 
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300 K. Fazendo-se um ajuste dos dados experimentais (50 < T < 300) usando a Lei de Curie-

Weiss Modificada (linha continua vermelha) obteve-se a temperatura paramagnética de 

Curie (θp) ~ 42 ± 2 K. O sinal positivo de θp sugere uma interação de troca 

predominantemente ferromagnética para este composto. O momento magnético efetivo 

obtido a partir desse ajuste é de 7,9 ± 0,6 µB por íon de Gd, próximo ao valor do íon trivalente 

de Gd livre (~ 7,94 µB), indicando que a contribuição magnética deste composto provém 

exclusivamente dos íons de Gd. À medida que a temperatura diminui, a magnetização 

aumenta abruptamente, indicando o surgimento de uma transição de fase magnética.  

A derivada da susceptibilidade em relação à temperatura (δχ/δT) em H= 50, 200 e 

1000 Oe é exibida no detalhe da Figura 4.3 (a). Observa-se um mínimo na curva de δχ/δT, 

consistente com uma transição de fase paramagnética para ferromagnética em torno de TC ~ 

30 K (H ≤ 200 Oe). Por outro lado, a segunda anomalia dependente do campo (T*),  

observada abaixo de 14 K na curva δχ/δT parece ter uma natureza distinta. Nesta região, a 

curva  de magnetização em 50 Oe mostra uma variação abrupta. À medida  que o campo 

aplicado aumenta, essa  variação em torno de T* diminui, tornando-se indistinguível nas 

curvas de magnetização em função da temperatura medidas em H = 1 kOe, conforme 

mostrado na Figura 4.3(b). Esse comportamento está em conformidade com os dados de 

magnetização relatados na referência [146].  

A abertura entre as curvas ZFC e FCW abaixo de T* indica  a presença de 

irreversibilidade termomagnética. Com o  aumento do campo magnético, a magnitude dessa 

irreversibilidade diminui e desloca-se para temperaturas mais baixas. A natureza magnética 

de T* e as causas dessa irreversibilidade serão investigadas mais a fundo em estudos 

adicionais, conforme descrito posteriormente. 

O valor da temperatura de Curie observado é ligeiramente maior ao valor relatado 

por Sill e Esau [139] ( TC  = 27 K) para o composto GdAgGa. É importante mencionar que 

uma eventual interação direta entre o íon Gd -Gd para este composto é improvável, 

considerando que a distância entre os primeiros vizinhos (aproximadamente 3,594 Å) é 

significativamente maior que o raio atômico do Gd (~ 1,8 Å). Portanto, assumimos que a 

interação Gd-Gd pode ser predominantemente indireta pela polarização dos elétrons de 

condução. Logo, a diferença observada no valor de TC  relatada aqui em comparação com a 

referência [150] pode ser devido a mudanças na interação do tipo RKKY entre íons Gd. Como 

ambos os átomos não magnéticos (Ag e Ga) estão distribuídos aleatoriamente na posição 

Wyckoff de 8 h da célula unitária ortorrômbica, diferentes condições de tratamento térmico 
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podem afetar essa distribuição aleatória [147]. Consequentemente, pequenas diferenças nas 

vizinhanças locais podem afetar a interação RKKY, uma vez que os elétrons de condução 

viabilizam esta interação. Comportamento semelhante foi observado para HoAgGa [120].  

Para investigar mais detalhadamente o estado fundamental do GdAgGA, foram 

realizadas medidas de magnetização em função do campo magnético em T = 2 K, que são 

mostradas na Figura 4.4. As medidas foram realizadas aumentando e reduzindo o campo 

magnético externo aplicado.  

Observa-se que a magnetização mostra uma dependência quase linear com o campo 

magnético até atingir o campo crítico HC. Aumentando-se o campo magnético a 

magnetização aumenta gradualmente não mostrando saturação em H= 50 kOe. O valor de 

HC foi adotado como o campo no qual ocorre um máximo na derivada M/H (mostrado no 

detalhe da Figura 4.4), na qual obteve-se HC = 7,4 e 3,3 kOe para as medidas realizadas 

aumentando-se e reduzindo-se o campo magnético, respectivamente. O comportamento da 

magnetização em função do campo indica uma possível interação antiferromagnética em H 

< Hc, porém esta interação se torna instável com o aumento do campo magnético indicando 

uma transição metamagnética para o estado ferromagnético. O valor do momento magnético 

em 50 kOe atinge cerca de 7,1 µB por íon de Gd, um valor levemente menor que o momento 

magnético esperado (7,6 µB) , assumindo que todos os íons de Gd estejam alinhados na 

mesma direção do campo magnético aplicado, formando uma estrutura ferromagnética 

ordenada de longo alcance. 

 

  

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 4.4- Curvas de magnetização isotérmica e sua derivada (no detalhe) em função do campo magnético 

externo aplicado em T = 2 K. A linha tracejada em laranja destaca a mudança na inclinação da curva após a 

transição metamagnética. 
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Foram realizadas medidas de relaxação magnética para avaliar a dinâmica da 

magnetização com o tempo após o resfriamento da amostra da temperatura ambiente até T 

 = 5 K seguido da aplicação de um campo magnético de 2 kOe por 5 minutos. Os dados 

foram coletados após desligar o campo magnético. A Figura 4.5 mostra a magnetização 

normalizada m(t) = Mt/Mt=0 em função do tempo (t). A curva pode ser satisfatoriamente 

ajustada com uma equação exponencial modificada, na forma [148-
149 

150]: 

 𝑚(𝑡) = 𝑚0 + 𝑚𝑔𝑒𝑥𝑝 [− (
𝑡

𝜏
)
𝛽

] (4.1) 

 

no qual, m0 está relacionado a uma componente ferromagnética intrínseca, que para um SG 

clássico é zero. O mg está relacionado a uma componente de magnetização vítrea, τ é a 

constante de tempo de relaxação característica e β é um parâmetro relacionado à taxa de 

relaxação (permanece na faixa 0 <  β  < 1 para um sistema spin-glass). A partir do ajuste, 

obteve-se mg /m0  = 0,56; τ  = 1444 s e β  = 0,27. O valor não nulo de m0 no processo de 

relaxação pode ser atribuído à coexistência dos componentes FM e SG [150]. 

 

 

Figura 4.5-Magnetização remanente normalizada, m ( t ) =  M t /M t =0 a T= 5 K 
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A Figura 4.6 exibe as curvas de calor específico (CP) para GdAgGa e para o composto 

de referência não magnético LaAgGa. A curva de CP do GdAgGa não apresenta um pico 

bem definido do tipo λ, comumente observado para interação ferromagnética de longo 

alcance. O calor específico magnético (Cm) foi obtido pela subtração das contribuições 

eletrônicas e de fônons do composto de referência não magnético LaAgGa, utilizando o 

método adotado por Bouvier et al. [151] 

O detalhe da Figura 4.6(a) mostra o gráfico Cm/T, no qual se observa um máximo 

largo  em torno de T* e uma descontinuidade na região de TC. É importante destacar que a 

ausência de um pico λ na curva CP,  combinada com os dois máximos observados em TC e 

T* na curva Cm/T indicam um comportamento magnético mais complexo do que um simples 

ordenamento ferromagnético para GdAgGa, conforme relatado por Sill e coautores [139].  

A Figura 4.6(b) apresenta as curvas de entropia em H  = 0 e 50 kOe, obtida a partir 

dos dados de calor específico. A abertura entre as curvas de entropia em torno de 30 K é 

devida à resposta FM ao campo magnético aplicado.  

 

 

Figura 4.6 -(a) Calor específico em função da temperatura para GdAgGa e o composto de referência não 

magnético LaAgGa. O detalhe mostra o calor específico magnético dividido pela temperatura 

(C m / T). (b) Curva de entropia em função da temperatura para H= 0 e 50 kOe. 

 

Para investigar mais detalhadamente o comportamento magnético do GdAgGa, 

foram realizadas medidas de suscetibilidade AC em função da temperatura (2–50 K), 

variando a frequência de 10 Hz a 10 kHz e aplicando um campo alternado AC de 10 Oe. Os 

componentes reais (χ′AC) e imaginários (χ′′AC) da suscetibilidade são mostrados na Figura 

4.7(a) e Figura 4.7 (b) respectivamente. Ambas as curvas χ′AC e χ”AC mostram dois máximos 
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bem definidos em baixas temperaturas relacionadas a T* e TC que mudam sua intensidade e 

deslocam o máximo com frequência.  

Salienta-se, que a dependência do pico de suscetibilidade ac com a frequência é 

geralmente observada para sistemas que apresentam comportamentos spin-glass, cluster 

glass (CG) ou superparamagnetismo (SPM). Além disso, a mudança de frequência na 

suscetibilidade AC difere para os sistemas SG, CG e SPM. Esses efeitos podem ser 

distinguidos utilizando um fator sensível à frequência chamado parâmetro Mydosh [40], 

definido na equação 2.6. 

Valores típicos do parâmetro de Mydosh (Φ) nas faixas entre 0,005e 0,01 e 0,03–

0,06 são esperados para sistemas SG e CG, respectivamente, enquanto valores superiores a 

0,1 são esperados para o sistema SPM [40]. Usando os dados da Figura 4.7 determinou-se Φ 

 = 0,012 para o pico T* em ambas as medidas χ′AC e χ′′AC , o qual está muito próximo do 

intervalo esperado para um sistema SG. Por outro lado, para o pico de TC obteve-se Φ  = 

0,009 e Φ  = 0,018 para χ′AC e χ′′AC, respectivamente. Embora o valor do parâmetro Mydosh 

obtido para o pico TC usando a curva χ′AC esteja na região esperada para o comportamento 

do SG, os dados de suscetibilidade DC são compatíveis com um ordenamento FM. 

Comparando-se os resultados obtidos com as medidas de susceptibilidade DC e AC podemos 

inferir que o ordenamento FM em torno de 30 K tem um relaxamento magnético mais curto 

do que o observado para o ordenamento ferromagnético convencional. Essa dualidade no 

comportamento magnético destaca a complexidade do sistema GdAgGa. 

De acordo com Sato [152], o ferromagnetismo reentrante é uma fase 

ferromagneticamente ordenada não uniforme composta por regiões contendo spins com 

diferentes tempos de relaxação, por exemplo, spins com tempos de relaxação curtos e spins 

ferromagneticamente alinhados com tempos de relaxação mais longos. Ao reduzir a 

temperatura, esse estado FM caótico induz um comportamento semelhante ao do spin glass 

chamado fase de spin glass reentrante. O campo magnético aplicado na fase RSG 

desestabiliza o estado spin glass e o sistema exibe apenas o comportamento FM. 

Analisando os dados obtidos para o composto GdAgGa, podemos extrair algumas 

conclusões. Primeiramente, os dados de relaxamento magnético e susceptibilidade ac são 

consistentes com uma fase spin glass reentrante. Em segundo lugar, a ausência de um pico 

λ em torno de TC pode ser atribuída a um ordenamento ferromagnético não convencional que 

evolui para um estado spin glass conforme a temperatura diminui. Além disso, a 

irreversibilidade termomagnética entre as curvas ZFC e FCW é consistente com a presença 
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da fase RSG. Finalmente, o surgimento de um estado fundamental singular no composto 

GdAgGa pode ser originado da desordem dos átomos não magnéticos na estrutura cristalina. 

Como antes mencionado, a distribuição aleatória dos vizinhos não magnéticos (Ag e Ga 

ocupando a mesma posição de Wyckoff 8h) e seu caráter eletrônico devem estar propiciando 

a presença de uma fase ferromagnética não uniforme. À medida que a temperatura diminui, 

esse estado ferromagnético não uniforme contribui para o desenvolvimento de correlações 

tipo spin glass, resultando em um estado magnético com coexistência da fase RSG e 

ordenamento ferromagnético de longo alcance em baixos campos magnéticos.  

As características da curva de magnetização e seu aumento gradual com o campo 

magnético aplicado indicam o enfraquecimento do estado de SG. É importante mencionar 

que o estado SG foi observado em outros compostos intermetálicos de Gd por diferentes 

motivos. Estudos revelam, o estado RSG em Gd4PtAl foi atribuído à competição entre 

interações antiferromagnéticas e ferromagnéticas, associada à interação complexa entre íons 

Gd em três sítios diferentes [153]. Além disso, o estado SG em GdMnGa foi associado ao 

momento magnético nos íons Gd e Mn e à ocupação aleatória da posição de Wyckoff 16d 

na estrutura Cúbica-C15 por átomos Mn e Ga [137]. A literatura também relata o estado de SG 

devido à desordem de átomos não magnéticos em outros compostos, como ErGaAg [127], e 

em outros sistemas, como na família R2TX3 
[154-

155,

156]. Para os compostos R2TX3, a distribuição 

aleatória de átomos T e X dentro da estrutura hexagonal AlB2 induz à frustração magnética 

em virtude da competição entre interações locais ferromagnéticas e antiferromagnéticas. 

 

Figura 4.7- (a) Dependência da temperatura das partes real— χ'AC e imaginária — χ''AC (b) da suscetibilidade 

ac (campo magnético aplicado de 10 Oe) para uma variação de frequência de 10 Hz a 10 kHz. 



 

54 

 

A Figura 4.8(a) mostra o conjunto de curvas da magnetização isotérmica (M versus 

H) medidas em diferentes temperaturas na faixa de 2 a 59 K e campos magnéticos variando 

de 0 a 50 kOe. A Figura 4.8 (b) exibe as respectivas curvas para baixos campos magnéticos 

(até 5 kOe). Um ligeiro deslocamento das curvas M versus H é observado em H = 0 para as 

medidas em T  = 4 e 6 K devido à pequena magnetização remanescente em baixas 

temperaturas. Além disso, para T < 12 K, a resposta da magnetização ao aumento do campo 

magnético aplicado é mais lenta que as curvas medidas entre 12 e 30 K. Tal comportamento 

pode ser atribuído à presença da fase RSG nesta faixa de temperatura.  

 

 

 

Figura 4.8-(a) Magnetização isotérmica GdAgGa em função do campo magnético para a faixa de temperatura 

de 2–59 K. (b) Dados de magnetização isotérmica para H < 5 kOe mostrando em detalhes a região de baixo 

campo magnético. 

  

O efeito magnetocalórico foi medido indiretamente usando dados de magnetização e 

calor específico. A variação isotérmica de entropia magnética (−ΔSM) pode ser obtida a partir 

das curvas de magnetização isoterma M (T,H) integrando a relação de Maxwell:  

 

https://link.springer.com/article/10.1007/s00339-023-06719-6/figures/5
https://link.springer.com/article/10.1007/s00339-023-06719-6/figures/5
https://link.springer.com/article/10.1007/s00339-023-06719-6/figures/6
https://link.springer.com/article/10.1007/s00339-023-06719-6/figures/6
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 𝛥𝑆𝑀(𝑇)∆𝐻 = ∫ (
𝜕𝑀

𝜕𝑇
)
𝐻

𝑑𝐻 
𝐻𝑓

𝐻0

 (4.2) 

 

Também é possível calcular a variação isotérmica de entropia magnética a partir de 

um par de curvas de entropia (ver Figura 4.6 (b)), obtidas por meio de medidas de calor 

específico em H0  = 0 e H F >0, utilizando a seguinte equação:  

 

 𝛥𝑆𝑀(𝑇)∆𝐻 = ∫ (
𝐶(𝑇)𝐻𝑓 − 𝐶(𝑇)𝐻0

𝑇
)𝑑𝐻 

𝑇

0

 (4.3) 

 

A Figura 4.9(a) mostra a dependência da variação isotérmica da entropia magnética 

para GdAgGa em relação a temperatura, calculada a partir de dados de magnetização em 

diferentes variações de campo magnético (ΔH ) de 10 até 50 kOe. A curva − ΔSM calculada 

a partir dos dados de calor específico (ΔH  = 50 kOe) exibe boa concordância com a 

respectiva curva obtida a partir dos dados de magnetização. Além disso, as curvas − ΔSM 

mostram um pico positivo centrado em torno de 30 K e uma contribuição negativa para T < 

10 K. O EMC positivo em torno de TC é devido ao ordenamento FM, enquanto a contribuição 

negativa é consistente com a presença de interação antiferromagnética neste sistema devido 

à fase RSG. O EMC negativo pode surgir devido a um aumento de entropia proveniente de 

uma rotação parcial na sub-rede magnética antiparalela ao campo magnético externo 

aplicado. O valor máximo das curvas de variação isotérmica de entropia magnética 

(−Δ𝑆𝑀
𝑀𝑎𝑥) em função da variação de campo magnético é mostrada na Figura 4.9 (c), na qual 

se observa que −Δ𝑆𝑀
𝑀𝑎𝑥 aumenta linearmente com o aumento do campo magnético aplicado, 

alcançando aproximadamente 7 J/kgK para H = 50 kOe 

A variação adiabática da temperatura (ΔTad), outro parâmetro importante para avaliar 

as propriedades magnetocalóricas dos materiais, pode ser obtida a partir das curvas de 

entropia mostradas na Figura 4.6 (b). Essas curvas foram medidas em H0  = 0 e H F, ou seja 

, S(T)H0 e S(T)HF , e pode ser calculada usando a equação [157]: 

 

 

 𝛥𝑇𝑎𝑑 ≅ [ 𝑇(𝑆)𝐻𝐹 − 𝑇(𝑆)𝐻0]𝑠 (4.4) 
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A Figura 4.9 (b) mostra a curva de ΔTad em função da temperatura (1,8 - 60 K), para 

uma variação de campo magnético de 50 kOe, na qual observa-se um pico amplo com um 

valor máximo de 2,8 K. O perfil de pico alargado observado em ambas as curvas ΔTad e -

ΔSM mostra que o composto GdAgGa exibe um EMC pronunciado nas vizinhanças da TC.  

Avaliando as propriedades magnetocalóricas do composto GdAgGa, foi calculado o 

poder de resfriamento relativo (RCP, do inglês relative cooling power), que corresponde a 

uma grandeza que quantifica a transferência de calor entre os reservatórios frio e quente em 

um ciclo de refrigeração magnética. O RCP foi determinado através do produto de −Δ𝑆𝑀
𝑀𝑎𝑥 

com o correspondente valor da largura a meia altura do pico(TFWHM, do inglês full-width at 

half maximum) e é expresso numericamente por[157]: 

 

 𝑅𝐶𝑃 = −Δ𝑆𝑀
𝑀𝑎𝑥 𝛿𝑇𝑇𝐹𝑊𝐻𝑀 (4.5) 

 

A escala direita da Figura 4.9 (c) apresenta os valores de RCP em função da variação 

de campo magnético. Nota-se que RCP aumenta proporcionalmente ao incremento da ΔH, 

atingindo 264 J/kg para ΔH =50 kOe. 

Os resultados das propriedades magnetocalóricas do composto GdAgGa são 

comparáveis aos obtidos para outros compostos magnetocalóricos pertencentes à família 

RTX, como por exemplo DyFeAl (6.4 J/kg K) [158], PrPdIn (6,3 J/kg K), NdPdIn (6 J/kg K) 

[159] GdCuSi (7,2 J/kg K) [160] e GdRhSn (6,5 J/kg K) [161] para a mesma faixa de temperatura 

e ΔH  = 50 kOe. Em contrapartida, alguns compostos à base de Gd com transição de fase 

magnética de segunda ordem apresentam EMC gigante na mesma faixa de temperatura e 

variação de campo magnético, como GdNiGa (~ 20 J/kg K) [162], GdPd (~ 20,14 J/kg K) [163] 

GdCrO2 (~ 30 J/kg K) [164] e GdAlO3 (~ 23 J/kg K) [165]. Isto evidencia que a natureza do 

estado magnético desempenha um papel essencial nas propriedades magnetocalóricas do 

material. No presente estudo, a desordem devido a distribuição aleatória Ag e Ga contribui 

para interações magnéticas não uniformes, enquanto a frustração magnética também reduz 

a magnitude do EMC para o GdAgGa. 
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Figura 4.9- (a) Variação isotérmica da entropia magnética (− ΔS M ) para o GdAgGa em função da temperatura, 

para 10 kOe ≤ ΔH  ≤ 50 kOe. (b) Variação adiabática de temperatura (Δ T ad ) em função da temperatura para 

ΔH  = 50 kOe. (c) Valores máximos da −Δ𝑆𝑀
𝑀𝑎𝑥  (escala esquerda) e RCP (escala direita) em função da variação 

do campo magnético. 

 

4.4 Conclusão 

Neste estudo, foram investigadas as propriedades estruturais, magnéticas, 

calorimétricas e magnetocalóricas do composto intermetálico policristalino GdAgGa. O 

material cristaliza na estrutura ortorrômbica. A dependência da magnetização com a 

temperatura mostra uma transição de fase magnética do estado PM para FM em torno de TC 

 = 30 K e uma segunda anomalia abaixo de 14 K para campos magnéticos baixos.  

Os resultados indicam uma estrutura magnética complexa para o composto GdAgGa 

em baixos campos magnéticos. A coexistência do comportamento spin-glass reentrante com 

ordenamento ferromagnético de longo alcance foi evidenciado por características tais como: 

irreversibilidade termomagnética nas curvas de magnetização ZFC e FCW em T < T*, 

dependência temporal nas medidas de relaxação magnética, ausência de um pico do tipo λ 

nas medidas de calor específico em campo zero e a dependência com a frequência das 

componentes real e imaginária da suscetibilidade ac. Além disso, o EMC inverso (T <10 K) 

manifesta-se devido à presença da fase RSG, na qual as interações antiferromagnéticas 

promovem um aumento da entropia em resposta ao campo magnético aplicado.  

Ao correlacionar os resultados experimentais, é possível construir uma compreensão 

abrangente da natureza intrínseca das fases RSG e FM do composto GdAgGa. Observa-se 

que: (i) A desordem atômica não magnética, resultante da aleatoriedade nas posições Ag e 
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Ga dentro da célula unitária, induz um ordenamento não uniforme na fase ferromagnética 

em torno de 30 K. Isso é evidenciado pela ausência de um pico λ na curva de calor específico 

e pela dependência do pico de suscetibilidade ac com frequência. (ii) Além disso, essa 

inomogeneidade na fase ferromagnética pode ser atribuído a regiões contendo spins com 

diferentes tempos de relaxação, por exemplo, alguns spins ferromagneticamente ordenados 

e com tempos de relaxação mais longos, enquanto outros spins têm tempos de relaxação 

curtos, que são facilmente perturbados. (iii) À medida que a temperatura diminui, a não 

uniformidade da FM contribui para o desenvolvimento de correlações tipo spin glass, devido 

à presença de spins com tempos de relaxação mais curtos. Na fase RSG (abaixo de 14 K) 

predomina a desordem magnética devido à aleatoriedade nas interações de troca Gd – Gd 

coexistindo com o ferromagnetismo de longo alcance; (iv) o estado RSG torna-se instável à 

medida que se aumenta a magnitude do campo magnético externo aplicado, e o sistema 

evolui gradualmente mostrando características mais próximas a um sistema FM 

convencional.  

Um EMC significativo é observado para o composto GdAgGa em torno de 30 K, 

com valor máximo da variação de entropia magnética em torno de ~7 J/kg.K em H= 50 

kOe e correspondente variação de temperatura associada de 2,8 K. A presença da fase RSG 

devido a heterogeneidades nas interações de troca ferromagnética, pode resultar em uma 

distribuição espacial complexa para a variação de entropia do sistema em resposta ao campo 

magnético aplicado. Consequentemente, -ΔSM e Tad exibem uma curva alargada e 

assimétrica. Estes dados ressaltam a importância da natureza do estado magnético como um 

fator crítico que influencia o efeito magnetocalórico do material. 
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CAPÍTULO 5 

 

Efeitos da desordem estrutural nas propriedades 

magnéticas do composto intermetálico TbMn2Si2 

 

5.1 Introdução 

A maioria dos compostos intermetálicos ternários RT2X2 (R = terra raras, T = metal 

de transição e X = Si/Ge), cristaliza na estrutura tetragonal de corpo centrado do tipo 

ThCr2Si2, que pode ser representada como uma sequência de camadas planas de átomos R-

X-T-X-R[166, 167]. Em muitos casos,  o  magnetismo é proveniente exclusivamente do 

elemento R. Porém, quando T= Mn, tanto os íons de Mn quanto os íons do elemento terra 

rara possuem momentos magnéticos, fazendo com que as propriedades magnéticas sejam 

influenciadas pela  interação entre os estados eletrônicos f (do metal terra rara) e d (do Mn). 

[168 -
169170171172

173]
 . 

Particularmente alguns compostos RMn2X2 apresentam ordenamento 

antiferromagnético da sub-rede do Mn em altas temperaturas (acima de 300 K), enquanto a 

sub-rede R permanece no estado paramagnético e se ordena ferromagneticamente em TC 
[168] 

em baixas temperaturas, bem abaixo de TN. Outro fator importante nesses compostos é que 

os estados magnéticos da sub-rede do Mn dependem sensivelmente das distâncias Mn–Mn 

entre camadas (interplanar e intraplanar). Isso faz com que a sub-rede de Mn possa 

apresentar variações em sua configuração magnética induzidas pela temperatura o que leva 

à presença de transições de fase magnética secundárias [174-
175,

176]. Além disso algumas 

estruturas ferrimagnéticas colineares e não colineares podem ser estabilizadas nesses 

compostos [177,178].  

Os compostos RMn2X2 são exemplos de sistemas modelo para o estudo da 

dependência da ordem magnética com o volume da célula unitária [179]. Além disso, eles 

também oferecem oportunidades para investigar parâmetros magnéticos críticos, como o tipo 

ou a ordem das transições de fase magnética, e a capacidade de deslocar as temperaturas de 

transição, controlando a distância de separação interplanar Mn-Mn com pressão mecânica 

ou química, que pode ser aplicada via substituição por elementos de diferentes tamanhos 

atômicos [180 -
181

182]. Do ponto de vista tecnológico, esses compostos podem ter aplicações 
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como materiais magnetoelásticos e magnetocalóricos, nos quais as transições de fase 

magnética desempenham um papel crucial [173]. Além disso, foram realizadas simulações 

baseadas na Teoria do Funcional da Densidade (DFT, Density Functional Theory) visando 

esclarecer a origem das interações de troca entre as camadas Mn, Si e R[183,184]. 

Em particular, o composto com R=Tb  já teve suas propriedades magnéticas bem 

estudadas [175,185,186-
187188189

190, 53], no entanto, existem resultados conflitantes quanto à natureza do 

seu magnetismo. De acordo com Shigeoka et al. [185], o TbMn2Si2 exibe uma transição 

antiferromagnética em TN = 550 K devido ao ordenamento antiferromagnético dos íons de 

Mn, seguida por duas transições em 53 K e 65 K. Neste intervalo de temperatura evidencia-

se o ordenamento dos momentos do Tb formando uma rede ferromagnética em 65 K. Ao 

reduzir a temperatura, ocorre uma interação das redes antiferromagnética proveniente do 

ordenamento Mn-Mn com a rede FM do Tb-Tb, sendo que o acoplamento destas duas redes 

promove a transição em 53 K. Por outro lado, Kolenda et al. [186] mencionaram TN = 501 K, 

seguida por uma única transição de caráter ferromagnético em 90 K, abaixo dos quais ocorre 

ordenamento ferromagnético da sub-rede Tb e Mn.  

Maji e colaboradores (2015) [53] também investigaram as propriedades magnéticas do 

TbMn2Si2, encontrando duas transições magnéticas em 46 K e 67 K. Segundo esses 

pesquisadores, acima de 67 K, a sub-rede do Tb torna-se desordenada, enquanto a sub-rede 

do Mn mantém seu ordenamento antiferromagnético até 550 K, devido à forte interação entre 

as camadas Mn-Mn. Abaixo de 46 K, o composto exibe uma estrutura ferrimagnética. Li et 

al [190] relataram duas transições magnéticas sucessivas em torno de 50 K e 64 K, consistentes 

com outros relatos[185, 53]. Um aspecto interessante em termos de aplicação é que o TbMn2Si2 

apresenta um grande ∆SM/∆Tad 
[190]

 e um significativo efeito exchange bias associado às 

múltiplas transições magnéticas [53]. 

As pesquisas sobre o composto intermetálico TbMn2Si2 têm se concentrado na 

caracterização de suas propriedades magnéticas em escala macroscópica, ou seja, na sua 

forma bulk. Recentemente, a síntese de nanopartículas magnéticas tem recebido considerável 

atenção devido às suas propriedades distintas e/ou aprimoradas em comparação com suas 

contrapartes em escala macroscópica. Neste sentido, a técnica de moagem em alta energia é 

amplamente empregada para redução de tamanho de partículas. Este método oferece uma 

maneira fácil e rápida de produzir partículas em diferentes tamanhos dependendo do tempo 

e controle dos parâmetros de moagem[191]. Estudos anteriores mostraram que a redução do 
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tamanho das partículas por moagem afeta significativamente as propriedades magnéticas e 

magnetocalóricas dos materiais, fornecendo insights importantes para o desenvolvimento de 

materiais com propriedades magnetocalóricas aprimoradas [192-
193

194]. 

Apesar da vasta literatura sobre as propriedades magnéticas e estruturais do 

TbMn2Si2, ainda há uma lacuna de informações sobre o efeito da redução do tamanho de 

partícula sobre suas propriedades magnéticas. Considerando as propriedades descritas 

anteriormente TbMn2Si2 é um sistema magnético interessante para investigações na forma 

de micro/nanopartículas. Portanto, o objetivo deste capítulo é investigar o efeito da moagem 

de alta energia, assim como o tratamento térmico pós moagem, nas propriedades estruturais 

e magnéticas do TbMn2Si2. Para compreender as alterações induzidas pela moagem 

mecânica, adotamos uma abordagem abrangente combinando técnicas de difração de raios 

X, juntamente com medidas calorimétricas e magnéticas. Além disso, as amostras moídas 

serão comparadas com o material bulk. Nosso estudo visa esclarecer como a redução no 

tamanho de partícula associada com as mudanças induzidas pelo processamento mecânico 

influenciam o comportamento magnético do composto. Efeitos decorrentes da redução do 

tamanho médio de cristalito e do aumento da microdeformação induzida pela moagem 

mecânica serão apresentados e discutidos neste capítulo.  

 

5.2 Preparação das amostras 

Para a preparação das amostras de TbMn2Si2 foram utilizados precursores com alto 

grau de pureza analítica Tb: (99,99%), Mn (99,98%) e Si (99,999%) da marca Sigma-

Aldrich. Os elementos foram separados nas quantidades estequiométricas desejadas e 

processadas em dois estágios distintos. O primeiro estágio consistiu na síntese da liga 

intermetálica na sua forma macroscópica ou em massa (bulk) por fusão a arco voltaico, 

seguindo procedimentos semelhantes ao descrito no capítulo 4. A massa de amostra obtida 

foi de aproximadamente 5g. A amostra bulk foi tratada a 1073 K por uma semana e 

submetida a um resfriamento rápido em água gelada. 

O segundo estágio envolveu a realização do processo de moagem de alta energia. 

Inicialmente, foi realizada uma pré-moagem da amostra bulk em almofariz de ágata. O pó 

resultante foi depositado em uma panela de aço juntamente com as esferas de aço, 

conhecidas como de corpos de moagem, conforme o ilustrado na Figura 5.1 (a). A panela 
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foi hermeticamente fechada, seu interior foi evacuado e subsequente preenchido com 

argônio ultrapuro de modo a manter a atmosfera inerte para a amostra durante a moagem.  

Para realizar a moagem mecânica dos compostos estudados nesta tese, foi utilizado 

um moinho planetário de alta energia marca Fritsch, modelo Pulverisette 7, mostrado na 

Figura 5.1 (b). Nesse tipo de moinho, a panela contendo a amostra realiza um movimento 

semelhante ao movimento orbital dos planetas, ou seja, cada panela gira em torno do centro 

do moinho e em torno de seu próprio eixo (estas são montadas em discos que permitem o 

giro em seu próprio eixo). Uma característica fundamental desse modelo de moinho é que 

os discos e as panelas giram em sentidos opostos, e as forças centrífugas resultantes de ambos 

os movimentos atuam no material contido nas panelas. Tais forças operam alternadamente 

na mesma direção e em direções opostas, fazendo com que tanto as esferas quanto a amostra 

em pó colidam entre si e com as paredes internas das panelas. Os efeitos de fricção e impacto 

gerados por esse movimento são os principais agentes responsáveis pelo processo de 

moagem mecânica. A Figura 5.1 (c) ilustra um diagrama esquemático que representa a 

disposição das panelas durante o movimento de um moinho planetário, similar ao utilizado 

neste estudo. 

Os tempos de moagem para o TbMn2Si2 foram definidos como: 2, 4, 8, 16 e 32 horas, 

durante os quais foram retiradas amostras com a finalidade de acompanhar o processo de 

redução do tamanho das partículas. A cada 2 horas de moagem, foram realizadas 

descompactações da amostra com o objetivo de melhorar a eficiência do processo. As 

condições para a obtenção das micropartículas nesse moinho incluíram uma relação de 

massa das esferas para a massa da amostra de 12:1 e uma velocidade de rotação de 200 

rotações por minuto (rpm).  



 

63 

 

 

Figura 5.1 (a) -Panela de aço e esferas de moagem. (b) Moinho de bolas planetário Fritsch Pulverisete 7 com 

a tampa superior aberta. (c) Esquema do moinho de bolas. 

A fim de analisar a influência do tratamento térmico, as amostras coletadas após 

moagem foram divididas em dois conjuntos. O primeiro conjunto consiste nas amostras 

como moída, ou seja, sem submeter a tratamento térmico após a moagem (STT). O segundo 

grupo consiste das amostras submetidas a tratamento térmico após moagem (CTT). O 

tratamento térmico, foi realizado com o intuito de reduzir as tensões decorrentes da moagem. 

Nesta etapa, cada amostra coletada após a moagem mecânica foi selada em uma ampola de 

quartzo sob atmosfera de argônio. As ampolas foram submetidas a tratamento térmico (em 

forno mufla) e posteriormente resfriadas até a temperatura ambiente por choque térmico em 

água gelada. O material coletado foi armazenado sob atmosfera controlada para evitar 

possíveis reações com O2. Os detalhes sobre a temperatura e o tempo de tratamento térmico 

para cada período de moagem podem ser encontrados na Tabela 5.1. O tempo de tratamento 

térmico foi reduzido para as amostras com partículas menores de forma a evitar coalescência 

das partículas. 

Tabela 5.1. Tempo e temperatura de tratamento térmico do composto intermetálico TbMn2Si2 submetido a 

diferentes tempos de moagem. 

Tempo de moagem 

(horas) 

Temperatura de tratamento 

térmico (K) 

Tempo de tratamento 

térmico (horas) 

2 773 15 

4 773 15 

8 773 15 
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16 773 12 

32 773 10 

 

5.3 Resultados e discussão 

A Figura 5.2 exibe o padrão de difração obtido para o TbMn2Si2 após fusão e 

tratamento térmico. O padrão de difração experimental foi refinado usando o método de 

Rietveld, com auxílio do programa GSAS. Os dados experimentais são representados pelo 

símbolo “+”(IObs). A curva com cor magenta representa o padrão teórico simulado usando o 

método de Rietveld (ICal), enquanto a diferença entre o difratograma experimental e 

calculado é mostrado na curva em azul.  

 

 

 

 

 

 

 

 

Figura 5.2-Difratograma de raios X obtidos para o TbMn2Si2. Os dados experimentais são indicados pelo 

símbolo +, a linha magenta representa o difratograma calculado usando o método de Rietveld e a diferença 

entre as intensidades calculada e observada é mostrado na curva em azul. As fases extras estão identificadas 

com o símbolo  (*) no gráfico. 

 

Os parâmetros de rede obtidos após o refinamento mostraram uma boa concordância 

com a literatura [166]. No entanto, notou-se a presença de pequenas frações (cerca de 1 a 5%) 

de fases extras, identificadas como Tb2O3,
[195] TbSi2 

[196] e Tb2Mn3Si5 
[197], identificadas pelo 

símbolo (*) no gráfico. Essas fases foram inseridas como dados de entrada juntamente com 

a fase TbMn2Si2, para realizar o refinamento de Rietveld.  

O composto intermetálico TbMn2Si2, cristaliza-se na estrutura tetragonal semelhante 

à configuração ThCr2Si2, representando um sistema multicamadas natural ideal. A Figura 
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5.3 ilustra a unidade estrutural básica deste material. Nessa célula unitária, os átomos Tb, Si 

e Mn estão dispostos em camadas monoatômicas com a sequência Tb-Si-Mn-Si-Tb 

perpendicular ao eixo c. Os átomos ocupam posições de Wyckoff, com Tb e Mn nos sítios 2a 

(0; 0 ;0) e 4d (0; 0,5; 0,25), respectivamente. Essas disposições dão origem a uma sub-rede 

tetragonal direta, onde os átomos de Si se estabelecem no sítio 4e (0 0 z)[198]. A rica variedade 

de transições de fase magnética e estruturas magnéticas surge principalmente devido às 

interações de troca Tb-Tb, Tb-Mn e Mn-Mn entre camadas. Portanto, as características 

magnéticas do composto devem refletir essa estrutura em camadas.  

 

 

Figura 5. 3- Célula unitária do composto TbMn2Si2, estrutura tetragonal do tipo ThCr2S2 grupo espacial 

I4/mmm. 

Além disso os índices de confiabilidade (Rwp, Rp e o S) do ajuste estão dentro da 

faixa aceitável para este tipo de medida. Os parâmetros de rede e os índices de confiança são 

mostrados na Tabela 5.2.  Nas análises realizadas, optou-se por utilizar exclusivamente a 

fase majoritária de interesse, TbMn₂Si₂, com o objetivo de manter o  foco na investigação 

das propriedades intrínsecas da fase.  

Tabela 5.2- Parâmetros de rede, volume da célula unitária e índices de confiabilidade obtidos com o 

refinamento do composto TbMn2Si2. 

 a (Å) c (Å) Rp (%) Rwp (%) S 

Experimental 3,928(1) 10,459(7) 8,48 11,56 1,64 

Literatura[166] 3,927(1) 10,458(6) - - - 
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A difração de raios X foi utilizada para análise das amostras após moagem de alta 

energia, os padrões foram adquiridos na faixa angular de 20° a 80°, para a amostras de 

TbMn2Si2 , submetida a 2, 4, 8 e 16 e 32 horas de moagem. As medidas foram realizadas 

para as amostras sem tratamento térmico (STT) e para aquelas submetidas a tratamento 

térmico (CTT) pós-moagem, como descrito anteriormente no item 5.2. As Figuras 5.4 e 5.5 

apresentam os padrões de difração de raios X experimental e calculados usando o Método 

de Rietveld, para as amostras STT e CTT, respectivamente. As posições das reflexões de 

Bragg nos padrões de difração correspondentes das amostras permanecem quase inalteradas, 

indicando assim que a estrutura cristalina do TbMn2Si2 é mantida. A  moagem sem e com 

tratamento térmico  não foi suficiente para extinguir as fases secundárias. Entretanto é 

possível observar que o aumento do tempo de moagem resulta em um alargamento dos picos 

de difração e uma ligeira redução de intensidade. 

 

Figura 5.4- Difratogramas de raios X obtidos para as amostras de TbMn2Si2 submetidas a diferentes tempos de 

moagem sem tratamento térmico pós-moagem (STT), juntamente com os respectivos difratogramas calculados 

pelo método de Rietveld. 
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Figura 5.5- Difratogramas de raios X obtidos para a amostra de TbMn2Si2 submetidas a diferentes tempos de 

moagem e tratamento térmico pós-moagem (CTT) em função do tempo de moagem, juntamente com os 

respectivos difratogramas calculado pelo método de Rietveld.  

 

Não foi observada evidência de oxidação ou formação de outras fases cristalográfica 

decorrentes do processo de moagem. As Tabelas 5.3 e 5.4 mostram os parâmetros de rede e 

os índices de confiança dos conjuntos de amostras TbMn2Si2 CTT e STT. O parâmetro de 

rede não apresentou alterações significativas nos diferentes tempos de moagem empregados.  

Tabela 5.3- Parâmetros de rede, volume da célula unitária e índices de confiabilidade para o TbMn2Si2 

submetido a diferentes tempos de moagem sem tratamento térmico (STT). 

Sem tratamento térmico (STT) 

Tempo V(Å3) a(Å) c (Å) Rp (%) Rwp(%) S 

2 horas 161,490(1) 3,929(1) 10,460(3) 9,67 12,99 2,08 

4 horas 161,592(2) 3,929(1) 10,461(9) 8,25 11,24 1,73 

8 horas 161,353(1) 3,918(4) 10,443(2) 6,93 9,15 1,39 

16 horas 161,621(1) 3,931(7) 10,456(9) 9,31 11,95 1,12 
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32 horas 161,621(1) 3,931(7) 10,456(9) 8,64 11,00 1,017 

 

Tabela 5.4- Parâmetros de rede, volume da célula unitária e índices de confiabilidade para o TbMn2Si2 

submetido a diferentes tempos de moagem com tratamento térmico (CTT). 

Com tratamento térmico (CTT) 

Tempo V(Å3) a(Å) c (Å) Rp (%) Rwp (%) S 

2 horas 161,810(1) 3,931(9) 10,466(3) 15,34 11,65 1,50 

4 horas 161,479(2) 3,929(1) 10,461(9) 11,13 14,73 1,37 

8 horas 161,650(1) 3,931(4) 10,456(2) 10,42 13,53 1,34 

16 horas 161,621(1) 3,931(2) 10,456(5) 10,04 12,75 1,17 

32 horas 161,621(1) 3,931(2) 10,456(5) 8,77 11,20 1,07 

 

As Figuras 5.6(a) e 5.6(b) exibem a comparação dos picos, de maior intensidade, 

correspondentes as reflexões (004) e (112) nos diferentes tempos de moagem para as 

amostras STT e CTT, respectivamente. As intensidades foram normalizadas para uma 

melhor visualização. Observa-se um aumento gradativo na largura dos picos de difração a 

medida em que se aumenta o tempo de moagem evidenciando um certo impacto do efeito 

do processo de moagem na microestrutura do material. Os picos de difração correspondentes 

aos planos (004) e (112) foram simulado usando a função matemática pseudo-Voight para 

obtenção da largura a meia altura do pico de difração (β). Em seguida foi calculado a média 

dos valores obtidos. O valor médio de β em função do tempo de moagem, mostrado na Figura 

5.6 (c), evidencia um aumento linear (exceto para a amostra com 8 h CTT) do alargamento 

dos picos de difração. O parâmetro β está relacionado com as grandezas tamanho do cristalito 

e da deformação na rede cristalina. Sua determinação é de extrema importância, pois reflete 

a convolução destes dois efeitos no material. 
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Figura 5.6-Detalhe da evolução dos picos de reflexão (004) e (112) (intensidade normalizada) com o aumento 

do tempo de moagem (a) CTT - (b) STT. (c) Variação do valor médio de β em função do tempo moagem. (d) 

Difratogramas de raios X para as amostras de 32 horas, a região hachurada evidência o início da formação da 

fase amorfa. 

 

A Figura 5.6 (d) exibe a comparação dos difratogramas de raios X das amostras 

submetidas por até 32 horas de moagem, antes (amostra STT) e após (amostra CTT) o 

tratamento térmico em 773 K por 10 horas. O alargamento dos picos de difração é decorrente 

do processo de moagem, isto porque as partículas podem ser severamente deformadas 

plasticamente pelas sucessivas colisões das bolas aumentando a densidade de defeitos 

cristalinos. O aumento na densidade de defeitos leva ao início de um processo de 

amorfização, evidenciada pelo surgimento de uma região abaulada na linha de base em 2𝜃 

entre 20° a 60°. Esse processo se amplifica gradualmente com tempo de moagem, sendo 

mais evidente na amostra de 32 horas. O fenômeno de amorfização, é frequentemente 

atribuído à interferência da moagem mecânica no ordenamento atômico, resultando em 

desordem atômica. A amorfização pode influenciar no ordenamento magnético do material, 

isso porque a introdução de defeitos estruturais, como por exemplo discordância, vacâncias 
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e distorções cristalinas interferem nas interações de troca entre os íons magnéticos vizinhos, 

dificultando o estabelecimento de uma rede magnética de longo alcance. A presença desses 

defeitos são uma consequência de fatores como o aumento da energia interna da estrutura 

cristalina, compressão e cisalhamento etc. Desse modo, o tratamento térmico foi realizado 

com o intuito de reduzir os efeitos da moagem sobre a microestrutura do material.  

A Figura 5.7 apresenta a dependência do tempo de moagem em função do tamanho 

médio do cristalito e da microdeformação. Para efeito de ilustração são mostrados os efeitos 

mecânicos envolvidos no processo da moagem. O tamanho médio do cristalito (D) e a 

microdeformação (ε) foram determinados a partir dos padrões de difração de raios X. Para 

o cálculo foi utilizada as seguintes equações[199]: 

 𝐷 =
𝐾𝜆

𝛽𝑐𝑜𝑠𝜃
 (5.1) 

 

 ε =
β

4tgθ
   (5.2) 

 

onde, D representa o tamanho do cristalito, K é uma constante de Scherrer (geralmente é 0,9 

para partículas esféricas), λ é o comprimento de onda da radiação X utilizada (λCu= 1,5406 

Å), θ é a metade do ângulo de difração ou ângulo de Bragg e β é a largura do pico a meia 

altura (FWHM) em radianos. 

Analisando a Figura 5.7 podemos observar o impacto da moagem sobre o tamanho 

médio de cristalito e a microdeformação. A amostra bulk exibe um tamanho médio de 

cristalito de 38 nm, este é reduzido para 25 nm para 32 horas de moagem STT, isso equivale 

a uma redução de aproximadamente 34 %. O mesmo comportamento é observado para as 

amostras CTT, indicando que o tratamento térmico não é eficiente em recuperar o tamanho 

de cristalito. Em contraste, observa-se um o aumento no valor da microdeformação induzido 

pela moagem mecânica no TbMn2Si2 indicando a presença de desordem estrutural como 

consequência dos defeitos criados nos domínios cristalinos. Este comportamento é 

consistente com outros estudos envolvendo moagem de alta energia em ligas metálicas [200, 

201]. Nesta situação, um aumento substancial na porcentagem de átomos na superfície de 

partículas e / ou limites de grão começa a desempenhar um papel que não pode ser 
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descartado. Esses átomos exibem comportamento distintos, resultando em valores medidos 

de quantidades físicas que diferem daqueles esperados na liga bulk.  

 

Figura 5.7-Tamanho do cristalito das amostras e microdeformação em função do tempo de moagem. No 

detalhe estágios do processo de moagem mecânica. 
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A cristalinidade relativa em função do tempo moagem foi calculada a partir dos 

padrões de DRX. Essa medida pode ser expressa quantitativamente utilizando a equação 

(5.3): 

 Cristalinidade =
AC

AT
𝑥100 (5.3) 

no qual AT se refere a área total integrada (região cristalina e amorfa) e AC se refere a área 

integrada da linha de base que corresponde a região cristalina. A cristalinidade pode ser 

definida como a fração de massa das regiões cristalinas do material e indica seu grau de 

ordem estrutural [202].  

A Figura 5.8 mostra o perfil de cristalinidade das amostras de TbMn2Si2 submetida 

por até 32h de moagem. A perda da cristalinidade é acentuada com o aumento das horas de 

moagem, sendo decorrente do aumento de defeitos, que resulta na quebra das ligações 

interatômicas que mantêm a estrutura cristalina. O tratamento térmico não mostrou 

relevância para recuperar a cristalinidade do material, similar ao que ocorre com o tamanho 

de cristalito e microdeformação. 

 

Figura 5.8- Cristalinidade em função do tempo de moagem. 
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Foram realizadas medidas de calorimetria de varredura diferencial (DSC) em função 

da temperatura (300 - 600 K) para as amostras de TbMn2Si2. As medidas foram realizadas 

durante o aquecimento das amostras a uma taxa constante de 10 K/min, com o objetivo de 

investigar os efeitos da moagem e respectiva redução de tamanho de partícula na transição 

paramagnética para antiferromagnética. Conforme mostrado na Figura 5.9 (a), a amostra 

bulk exibe uma descontinuidade na curva de fluxo de calor, em torno de 544 K, atribuído a 

temperatura de ordenamento antiferromagnético da sub-rede do Mn. O valor estimado para 

TN está próximo ao relatado por Shigeoka et al. [185] Após 2 horas de moagem, esta 

descontinuidade é menos perceptível e se desloca para aproximadamente 506 K, indicando 

um deslocamento de TN para temperaturas mais baixas, como mostra a Figura 5.9 (b). O 

formato mais amplo e menos pronunciado da curva na transição, na região de TN, pode ser 

atribuído ao enfraquecimento da interação AFM Mn-Mn devido aos efeitos do processo de 

moagem. Notavelmente, em 32 horas não é possível observar qualquer descontinuidade na 

faixa de 400 a 600 K, conforme o representado na Figura 5.9 (c). 

 

Figura 5.9-Fluxo de calor em função da temperatura para as amostras (a) bulk, (b) 2 horas e (c) 32 horas do 

conjunto submetido ao tratamento térmico (CTT) . 

 



 

74 

 

Para uma análise mais detalhada do comportamento da magnetização do TbMn2Si2 

em função da temperatura, foram realizadas medidas nos modos ZFC (zero fiel cooled) e 

FCC (Field cooled cooling) variando a temperatura de 2 a 300 K na presença de campos 

magnéticos de 500 e 50 Oe. As medidas de M(T) da amostra bulk são apresentadas na Figura 

5.10. Os resultados mostram três transições, indicadas como T1, TC e T2 que podem ser 

visualizadas na derivada da curva da magnetização em relação a T (M/T), mostrada nos 

detalhes das Figuras 5.10 (a) e (b). A curva de M/T evidencia as transições FM como 

pontos de mínimo no qual se determina o valor da temperatura de Curie. Já as temperaturas 

características das transições AFM ou ferrimagnéticas são caracterizadas  como pontos de 

inflexão na curva, ou seja, onde ocorre a mudança de sinal de negativo para positivo em 

M/T. 

Como mencionado anteriormente TbMn2Si2 na forma bulk exibe uma transição do 

estado paramagnético para antiferromagnético em temperaturas em torno de 544 K, 

relacionado a interação entre íons de Mn. Resfriando o material observa-se uma transição de 

natureza ferromagnética denominada de T2 em torno de 90 K. A origem dessa transição não 

está completamente esclarecida. Medidas de difração de nêutrons reportadas por Kolenda et 

al. em 1996 [187] sugerem que esta transição está associada aos íons de Tb. Especula-se que 

ela esteja relacionada a um ordenamento de curto alcance dos íons de Tb. Reduzindo-se 

ainda mais a temperatura observa-se duas transições sucessivas uma transição em TC = 61 K 

e em T1 = 54 K. Um estudo de difração de nêutrons anterior, reportado por Shigeoka et. al 

em 1986 [185] afirma que a transição TC é de natureza FM, sendo associado a interação de 

troca de longo alcance dos íons terras raras Tb-Tb enquanto uma interação de troca entre as 

subredes magnéticas Tb-Tb e Mn-Mn dá origem a transição T1 de natureza ferrimagnética. 

É possível observar ainda uma descontinuidade na curva de 50 Oe em torno de 43 K, 

denominada de T*, que possivelmente está associada a mudanças na estrutura AFM da sub-

rede de Mn. Essa descontinuidade não é estável e, conforme demonstrado na Figura 5.10 (a), 

torna-se imperceptível à medida que se aumenta o campo magnético para 500 Oe. A derivada 

da magnetização em relação à temperatura  mostra claramente as transições T1 e T*, como 

pode ser visualizado nas inserções das Figura 5.10(a) e Figura 5.10(b). Estes dados estão em 

conformidades com o reportado por Reis et al. [178] e Wang et. al [203].  

É possível observar uma pequena histerese térmica, de aproximadamente 3 K, entre 

as curvas FCC e ZFC em TC e T1 (O detalhe inferior Figura 5.10 (a) mostra a curva M(T) 
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ampliada na região de 0 a 60K). Esse comportamento indica que a transição é de primeira 

ordem. Wang e colaboradores [203] observaram uma histerese térmica de aproximadamente 

3 K para TbMn2-xCoxSi2. Geralmente uma histerese térmica relativamente grande entre 5 e 

25 K é observada em uma transição magnetoestrutural, ou seja, transição magnética acoplada 

a uma transição estrutural. Em contrapartida, é esperado uma histerese térmica menor no 

caso de uma transição magnetoelástica, sem mudança na estrutura do material. Portanto, a 

histerese térmica observada no TbMn2Si2 implica que estas transições podem estar 

associadas a uma mudança isoestrutural no volume do material.  

Observa-se uma irreversibilidade termomagnética entre as curvas ZFC e FCC em 

baixas temperaturas. Uma explicação plausível para esta irreversibilidade termomagnética é 

devido ao movimento de paredes de domínio em sistemas com anisotropia 

magnetocristalina. Isto significa, que os domínios magnéticos que estão aleatoriamente 

orientados quando resfriados em campo zero, resultam em uma contribuição menor para a 

magnetização do que na medida FCC. Por outro lado, a magnitude do campo magnético 

durante o resfriamento da amostra induz um certo grau de alinhamento dos domínios 

magnéticos resultando em uma magnetização maior na medida realizada no modo FCC. Uma 

possível competição entre as anisotropias magnéticas dos subsistemas Tb-Tb e Mn-Mn 

podem contribuir para a formação da complexa estrutura magnética observada neste 

material. 
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Figura 5.10- Dependência da magnetização (M) em função da temperatura (T) para o TbMn₂Si₂ bulk em (a) 

𝐻= 500 Oe e (b) 𝐻= 50 Oe. Na Figura 5.10(a), os inserts mostram a derivada 𝛿𝑀/𝛿𝑇 da curva ZFC em 500 Oe 

e a ampliação de M(T) na região abaixo de 60 K. Na Figura 5.10(b), o insert mostra a derivada 𝛿𝑀/𝛿𝑇 da curva 

ZFC em 50 Oe. (c) Loop de histerese em função do campo magnético em T = 2 K. 

 

A Figura 5.10 (c) exibe a curva de histerese magnética da amostraTbMn2Si2 na forma 

bulk obtida em T = 2 K. A coleta dos dados foi realizada aumentando e diminuindo o campo 

(H). Observa-se uma histerese significativa com elevada remanência (magnetismo residual). 

A presença de histerese é consistente com a presença de anisotropia magnética no TbMn2Si2 

em baixas temperaturas. A magnetização mostra tendencia a saturação em altos campos 

magnéticos, atingindo 73,54 emu/g em H = 70 kOe.  

 A fim de sondar o efeito da redução no tamanho de partícula sobre as múltiplas 

transições de fase magnética do composto TbMn2Si2, foram realizadas medidas de 

magnetização em H=500 Oe para as amostras submetidas a moagem em alta energia. Como 

pode-se visualizar nas Figuras 5.11 (a) e (b), as curvas de magnetização ZFC e FCC das 

amostras submetidas a moagem sem tratamento térmico exibem um comportamento bastante 

similar ao da amostra bulk. As amostras STT apresentam as quatro transições TC, T1, T2 e 

T*. Destaca-se que a transição T* se mostrou mais estável nas amostras STT quando 

comparado com a amostra bulk, na qual T* não é perceptível em H = 500 Oe, como pode 

ser visualizado na derivada da magnetização mostrada no detalhe da Figura 5.11 (b). 
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 Em contrapartida, as amostras CTT (submetidas a moagem e posterior tratamento 

térmico) exibem apenas as transições TC, T1 eT2. É importante mencionar que a liga bulk 

apresenta as transições bem definidas, enquanto a determinação mais precisa das transições 

para as amostras moídas se torna mais difícil, porque as curvas exibem descontinuidades 

amplas e assimétricas.  

 

Figura 5.11- Dependência da magnetização (M) em função da temperatura (T) sob um campo magnético de 

500 Oe para o TbMn₂Si₂ submetido a moagem: Amostras sem tratamento térmico (STT) nas condições FCC 

(a) e ZFC (b). Amostras com tratamento térmico (CTT) nas condições de FCC (c) e ZFC(d). Nos inserts das 

Figuras 5.11(b) e 5.11(d), são mostradas as derivadas 𝛿M/𝛿T das curvas ZFC a 500 Oe. 

 

A Tabela 5.5 e a Tabela 5.6 detalham as temperaturas de transição magnéticas das 

amostras, no qual se observa pequenas oscilações nas temperaturas de ordenamento das 

amostras submetidas à moagem, em comparação a amostra na forma bulk. Vale ressaltar que 

a redução no tamanho das partículas mostrou-se capaz de alterar as temperaturas de transição 

em outros compostos de terras raras e materiais magnetocalóricos como o caso dos sistemas 

LaMn2Si2 
[204] e CoMnGe0.95Ga0.05 

[205].  

Tabela 5.5- Temperaturas de transição para as amostras de TbMn2Si2 na forma bulk e após moagem de alta 

energia, determinadas por meio das medidas de magnetização para o conjunto STT. 

Sem tratamento térmico (STT) 

Tempo de moagem TC (K) T1 (K) T2 (K) T* (K) M50kOe (/f.u.) 
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bulk 61,8(2) 54,9 (2) 91,0(2) 43,8(2) 4,15 

2 horas 65,2(5) 55,1(5) 90,9(5) 40,8 (5) 3,66 

4 horas 65,5(5) 55,1(5) 90,9(5) 40,3(5) 3,50 

8 horas 65,5(5) 55,1(5) 90,9(5) 40,4(5) 3,51 

16 horas 65(1) 58(1) 92(1) 43(1) 3,44 

32 horas 65(1) 55 (1) 90 (1) 44(1) 3,09 

 

 

Tabela 5.6- Temperaturas de transição para as amostras de TbMn2Si2 na forma bulk e após moagem de alta 

energia, determinadas por meio das medidas de magnetização para o conjunto CTT. 

Com tratamento térmico (CTT) 

Tempo de moagem TC (K) T1 (K) T2 (K) T* (K) M50kOe (/f.u.) 

bulk 61,8(2) 54,9(2) 91,0(2) 43,8(2) 4,15 

2 horas 65,0(5) 54,9(5) 90,3(5) - 3,45 

4 horas 63,8(5) 54,5(5)  89,8(5)  - 3,19 

8 horas 64,1(5)  54,9(5)  91,7(5) - 3,18 

16 horas 65(1) 58(1)  92(1) - 2,96 

32 horas 65(1)  55(1) 90(1)  - 2,84 

 

 A Figura 5.12 mostra a comparação entre as curvas das amostras STT e CTT 

submetidas a moagem por 32 horas. Ao analisar os dados, destacam-se as seguintes 

características: (i) A amostra CTT apresenta um pico mais acentuado próximo a T1, 

indicando uma transição magnética mais definida. Em contraste, a amostra tratada STT exibe 

um pico mais suave e arredondado, sugerindo uma transição magnética menos abrupta. (ii) 

A irreversibilidade termomagnética aumentou significativamente em 32 horas, evidenciada 

pela maior separação entre as duas curvas FCC e ZFC. Além disso a bifurcação entre as 

curvas de resfriamento e aquecimento se deslocou para aproximadamente 100 K, indicando 

mudanças nas propriedades magnéticas devido ao tempo de moagem. 
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Figura 5.12- Comparação das curvas magnetização (M) em função da temperatura (T) sob um campo 

magnético de H = 500 Oe para o TbMn2Si2 submetido a moagem de 32 horas nos conjuntos CTT e STT. 

 

As Figuras 5.13 e 5.14 (a) exibem as curvas de histerese magnética medidas em T = 

2 K para as amostras não tratadas (STT) e tratadas (CTT), respectivamente. Observa-se um 

pequeno alargamento do loop de histerese quando se prolonga o tempo de moagem por até 

8h, sendo que esta tendência inverte (voltando a reduzir) para as moagens subsequentes. O 

momento magnético em 50 kOe (M50kOe) foi obtido por meio das curvas exibidas nas Figuras 

5.13 e 5.14 (b). Analisando o gráfico observa-se que a magnetização em altos campos 

magnéticos reduz com o tempo de moagem. Para as amostras STT os valores de M50kOe 

reduziram de 4,15 /f.u. na amostra bulk para 3,09 /f.u na amostra submetida a 32 horas. 

Particularmente, as amostras com 8 e 16 horas de moagem interrompem a tendência de queda 

em M50kOe, quando comparada com as demais, conforme o mostrado na Figura 5.13 (c). Já 

para as amostras CTT, M50kOe reduziu monotonamente até atingir 2,84 B/f.u. depois de 32 

horas de moagem.  

É importante mencionar que o impacto dos corpos de moagem com o material induz 

dois efeitos importantes: redução do tamanho das partículas e de cristalitos e promove 

desordem estrutural. Os defeitos induzem a desordem estrutural, dificultando o 

estabelecimento de uma rede magnética de longo alcance no material. Como consequência, 

têm-se um alargamento das transições magnéticas. Por outro lado, a medida em que se reduz 

o tamanho de partícula e/ou cristalito aumenta-se a razão número de átomos superficiais/ 
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número de átomos no volume e com isso observa-se efeitos de superfícies que incluem a 

quebra de simetria translacional dos íons localizados na superfície. Com o aumento do 

número de íons f superficiais, espera-se um enfraquecimento do ordenamento magnético de 

longo alcance, sendo que esse efeito se torna mais significativo a medida em que se diminui 

muito o tamanho de partícula (tempos mais longos de moagem). No caso das amostras de 

TbMn2Si2 tanto o alargamento das transições magnéticas como a redução gradual do 

momento magnético próximo à saturação são decorrentes da desordem estrutural e redução 

no tamanho de partículas. Estes resultados são coerentes com o observado anteriormente em 

outros materiais magnéticos submetidos à moagem [206]. Além disso o acoplamento entres as 

subredes Tb-Tb e Mn-Mn é influenciado pela amplitude das interações de troca magnética.  

 

Figura 5.13- (a) Loops de histerese das amostras submetidas a diferentes tempos de moagem (STT) . (b) 

Curvas de magnetização isoterma em função do campo aplicado. (c) Magnetização de saturação em função 

do tempo de moagem. 
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Figura 5.14- (a) Loops de histerese das amostras submetidas a diferentes tempos de moagem (CTT) . (b) Curvas 

de magnetização isoterma em função do campo aplicado. (c) Magnetização de saturação em função do tempo 

de moagem. 

 

A coercividade (Hc) em função do tempo moagem, obtida por meio da equação 2.6, 

é exibida na Figura 5.15. Observa-se que a HC aumenta significativamente durante as 

primeiras 4 horas de moagem, atingindo 17 kOe e 13 kOe para as amostras 4 h STT e 4 h 

CTT, respectivamente. Esta tendência é revertida à medida em que se aumenta ainda mais o 

tempo de moagem, HC reduz para 11,81 kOe e 9,36 kOe para as amostras 32 h STT e 32 h 

CTT, respectivamente. Em relação ao efeito do tratamento térmico das partículas, ele é 

importante para reduzir magnitude do campo coercitivo.  

É importante mencionar que alguns fatores influenciam no aumento da coercividade, 

em sistemas representados por múltiplos domínios magnéticos como, por exemplo, o 

aparecimento de fronteiras de grãos, precipitação e desordem,[207] diminuição do 

acoplamento entre grãos ferromagnéticos via região intergranular [208, 209] e aumento na 

densidade de discordâncias. [210] Outro fator que influencia na coercividade de sistemas em 

escala de tamanho reduzido é a anisotropia de superfície devido as interações de troca entre 

os spins dos átomos da superfície e do interior da partícula. [211] A anisotropia de superfície 

torna-se mais significativa à medida que o tamanho das partículas é reduzido para o intervalo 

nanométrico devido à maior relação superfície/volume.[59] 
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De acordo com a literatura, o comportamento típico de 𝐻𝐶 exibido por sistemas de 

partículas finas na qual a coercividade aumenta inicialmente para depois diminuir [212] pode ser 

atribuído a mudanças no mecanismo de rotação dos momentos magnéticos, que passa de 

predominantemente feito por movimento de paredes de domínios (caso de partículas maiores) 

para rotação coerente de spins (caso de nanopartículas pequenas o suficiente para se viabilizarem 

como monodomínios). 

No caso das amostras em estudo, uma interpretação física é a de que as contribuições 

provenientes dos nanocristalitos seriam responsáveis por dominarem o comportamento de 𝐻𝐶, 

sobrepujando eventuais contribuições das partículas nos quais os nanocristalitos estão 

embebidos. Portanto, o aumento inicial da coercividade deve estar relacionado com o 

aumento da microdeformação e redução do tamanho de cristalito, no entanto, a redução de 

Hc para as amostras submetidas a tempos maiores que 4 h pode estar relacionada com o 

tamanho de cristalito que atinge dimensões críticas para a manutenção de múltiplos domínios 

magnéticos. Portanto, o perfil de curva de 𝐻𝐶 obtido para as amostras de TbMn2Si2 

submetido a moagem mecânica sugere uma mudança do estado de multidomínios 

magnéticos para até 4 h de moagem (onde a coercividade é diretamente proporcional ao 

inverso do diâmetro) para um estado monodomínio magnético nas amostras com tempos 

superiores a 4 h, onde 𝐻𝐶 diminui com a redução do tamanho dos cristalitos. 

 

Figura 5.15-Variação da coercividade (HC) em função do tempo de moagem 
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Os loops de histerese das amostras STT e CTT, apresentados nas Figuras 5.13 (a) e 

5.14 (a), estão deslocadas da origem. Tal comportamento indica a presença exchange Bias 

(EB) nas amostras. O EB surge devido à forte anisotropia unidirecional gerada pela interação 

magnética de troca entre os spins interfaciais de fases magnéticas distintas em um material, 

cuja especificidade se estende aos sistemas de interface FM/AFM. Com o auxílio da equação 

(2.7), foi calculado o campo exchange bias (HEB) das amostras em estudo, e esses dados são 

apresentados na Figura 5.16. Observa-se que a amostra bulk não exibe o efeito de EB, 

diferente do reportado por Maji et al. [53] que obteve HEB = 600 Oe para a liga TbMn2Si2 em 

T = 5 K. No entanto, a moagem induziu este efeito nas amostras, mostrando um aumento 

significativo nos valores HEB nas primeiras 2 horas de moagem. Ao comparar os dois 

conjuntos de amostra, destaca-se que a amostra 8 h CTT registrou um HEB = 1,2 kOe, o valor 

máximo entre as amostras em estudo, indicando que o tratamento térmico também 

potencializou o HEB das amostras.  

Analisando os resultados obtidos, pode-se deduzir que a moagem está alterando as 

interações FM (entre os íons de Tb) e AFM (entre os íons de Mn), modificando, 

consequentemente, as interações entre os spins nas interfaces dessas duas redes magnéticas, 

o que pode ter contribuído para o aumento do viés de troca nas amostras submetidas à 

moagem. Além disso, o valor encontrado no presente estudo para as amostras submetidas ao 

processo de moagem de alta energia em T = 2 K é maior que o obtido por Maji et al. A partir 

desses resultados é possível ver que tanto o HEB quanto o HC são possivelmente afetados 

pelo tamanho das partículas, desde que diversos trabalhos na literatura têm argumentado que 

o tamanho da partícula desempenha um papel importante na determinação da magnitude do 

HEB. Esses trabalhos mostram que a redução do tamanho da partícula contribui para o 

surgimento e crescimento de estados magnéticos como spin/clusters glass na superfície da 

partícula, que favorece o surgimento do efeito de EB em alguns sistemas, bem como 

modifica sua intensidade [213,214].  
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Figura 5.16-Variação do campo de exchange bias (HEB) em função do tempo de moagem. 

 

A Figura 5.17 mostra as curvas de calor específico (Cp) em função da temperatura. 

A amostra bulk, conforme o mostrado na Figura 5.17 (a), apresenta dois picos definidos em 

torno de T1 e de TC e uma descontinuidade acentuada em torno de T*, em campo nulo. A 

ausência de pico em torno da transição T2 (~90 K) é um indicativo de que esta transição 

pode ser de curto alcance. Aumentando-se o campo magnético, observa-se que as transições 

se T1 e TC deslocam para temperaturas mais altas, como pode ser visualizado no detalhe da 

Figura 5.17 (a). Em altos campos magnéticos, como H= 50 kOe, o alargamento dos picos se 

amplifica, não sendo possível distinguir nitidamente as transições, isso leva a uma 

descontinuidade em torno delas na faixa de 60 a 90 K (veja Figura 5.17 (a)). Estes resultados 

complementam os dados obtidos com as medidas de magnetização.  
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Figura 5.17- Calor específico (Cp) em função da temperatura para a amostra bulk (a) e submetidas a moagem 

por 2 h (b), 4 h (c) e 8 h (d) do conjunto CTT, em H = 0 e 50 kOe. No detalhe Figura 17.(a) temos Cp/T para a 

amostra bulk em H = 0 kOe, 1 kOe e 5 kOe. (e) Comparação das curvas de Cp/T para as amostras bulk e 

moídas. (f) Calor específico em função da temperatura para a amostra moída por 2h do conjunto STT , em H 

= 0 e 20 kOe. 

As medidas de Cp em função de T também foram realizadas para as micropartículas 

de TbMn2Si2 submetidas a 2 h, 4 h e 8 h de moagem CTT. Mesmo em campo nulo, os 

resultados evidenciam o alargamento das transições TC, T1 e T* à medida que se aumenta o 

tempo de moagem, em acordo com o observado nas medidas de magnetização. Com o 

aumento do campo magnético para 50 kOe, observa-se comportamento semelhante ao 
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observado na amostra bulk. A Figura 5.17 (e) apresenta as curvas de calor específico 

normalizadas pela temperatura Cp/T versus a temperatura, em H= 0, comparando a amostra 

bulk com as moagens, no qual é possível visualizar pequenas diferenças no formato dos picos 

decorrente do alargamento das transições. A Figura 5.17 (f) mostra a curva de Cp obtida para 

a amostra de 2 h STT em H= 0 e 20 kOe. Observa-se que o comportamento da curva é 

semelhante ao das amostras tratadas.  

 

5.4 Conclusão 

Neste estudo, foram investigadas as propriedades estruturais, magnéticas e 

calorimétricas de micropartículas de TbMn2Si2 submetidas a moagem de alta energia. As 

análises por difração de raios X evidenciaram uma diminuição progressiva no tamanho 

médio dos cristalitos com o aumento do tempo de moagem, acompanhada por um aumento 

na desordem atômica. Apesar dos prolongados períodos de moagem (32 horas), não foram 

observadas mudanças significativas nos parâmetros estruturais, como os parâmetros de rede 

e volume da célula unitária das amostras analisadas. 

Investigando o efeito da redução de tamanho de partícula sobre as múltiplas 

transições de fase magnética do TbMn2Si2 verificou-se que as quatro transições TC, T1, T2 e 

T* são progressivamente alargadas à medida que o tempo de moagem aumenta. Este efeito 

pode ser atribuído à introdução de desordem atômica  que influencia as interações de troca, 

resulta em uma distribuição de valores de temperatura de transição no material. Observa-se 

ainda um declínio no momento magnético em altos campos magnéticos, decorrente do 

enfraquecimento das interações de troca devido à quebra de simetria translacional dos íons 

de superfície, cuja fração em relação aos íons do interior das partículas aumenta à medida 

em que se reduz o tamanho de partícula. Por outro lado, verifica-se um aumento significativo 

no campo coercitivo para moagens de até 8h, seguindo por posterior redução, o que evidencia 

uma possível mudança de regime na qual os nanocristalitos com múltiplos domínios 

magnéticos se transformam em cristalitos monodomínio. Além disso, a análise dos loops de 

histerese permitiu quantificar o fenômeno de EB, induzido pela redução no tamanho das 

partículas, sugerindo uma modificação na interação entre os momentos magnéticos na 

interface entre as redes ferromagnéticas (FM) e antiferromagnéticas (AFM) do material.  
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CAPÍTULO 6 

Estudo da transição estrutural austenita-martensita em 

partículas da liga Heusler Ni50Mn35In15 : Efeito da moagem 

mecânica e influência do tratamento térmico 

 

6.1 Introdução 

Atualmente, diversos aspectos das ligas Heusler à base de Ni-Mn-In tem sido objeto 

de estudo, incluindo a estrutura cristalina, a microestrutura, a transformação martensítica, os 

efeitos de memória de forma, além dos efeitos magnetocalóricos e elastocalóricos. [215 -
216217

218] 

As ligas Ni-Mn-In não estequiométricas, que possuem composições diferentes da 

composição completa de full Heusler 2:1:1 e dentro de um estreito intervalo de 

concentrações, passam por uma transição estrutural martensítica. Essa transição ocorre de 

uma fase cúbica de alta temperatura (L21, austenita) para a fase martensítica de baixa 

temperatura com menor simetria estrutural (assumindo simetria tetragonal, ortorrômbica ou 

monoclínica) perto da temperatura ambiente[219]. 

Além disso, as ligas Ni-Mn-In com composição próxima à estequiométrica 

Ni50Mn35In15 (Ni2Mn1,4In0,6), exibem características peculiares relacionadas, 

principalmente, à transformação martensítica magnetoestrutural [220,221]. Essa faixa de 

composição estequiométrica  é de particular importância, pois permite um controle preciso 

sobre as temperaturas de transformação martensítica e propriedades magnéticas.  Por 

exemplo, Ni50Mn35In15 apresenta uma clara transição de fase de primeira ordem próxima à 

temperatura ambiente, mas essa transição pode ser deslocada para temperaturas mais baixas, 

deixando apenas uma transição de segunda ordem próximo à temperatura ambiente com uma 

leve diminuição na concentração de Mn e aumento na concentração de In[222]. Além disso 

um dos efeitos mais notáveis que se manifestam perto dessa transição é o efeito 

magnetocalórico gigante e inverso, que é bastante promissor para aplicações tecnológicas[223, 

224]. 

Além da importância fundamental das propriedades estruturais e magnéticas da liga 

Heusler na forma bulk, pode-se também explorar a possibilidade de aplicações adicionais 

que eventualmente podem surgir com a diminuição do tamanho de partícula[225]. No entanto, 

ao trabalhar com amostras em escala de tamanho reduzida, cujas propriedades dependem 
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significativamente das condições externas e internas do sistema, os parâmetros do 

procedimento de síntese tornam-se extremamente importantes. Neste sentido, nos últimos 

anos, diversos estudos têm sido dedicados à síntese de amostras da liga Heusler Ni-Mn-In 

em outras morfologias e escalas de tamanho [226 -
227 228229230 231

232].  

A síntese de micropartículas e nanopartículas magnéticas é de grande relevância 

devido às suas inúmeras aplicações potenciais nos campos da ciência dos materiais, 

medicina, engenharia, tecnologia da informação, eletrônica, entre outros[233,234]
. O 

comportamento magnético complexo desses materiais é governado por muitos fatores, 

incluindo seu tamanho, forma, composição, morfologia e estrutura núcleo-casca[235]. O 

aumento da razão superfície-volume nas nanopartículas introduz muitos fenômenos 

dependentes do tamanho, que podem ser usados para ajustar suas propriedades físicas e 

químicas, a sequência de transformação de fase e as propriedades magnéticas[232]. 

Neste capítulo, apresentamos os resultados das propriedades magnetoestruturais de 

micropartículas da liga Heusler Ni50Mn35In15 obtidas com moagem mecânica. A possível 

alteração de suas propriedades magnéticas pode ser relevante tanto para aspectos 

tecnológicos quanto científicos fundamentais. Para compreender as alterações induzidas nas 

partículas, adotamos uma abordagem combinando as técnicas de difração de raios X e 

magnetização em função da temperatura. As propriedades magnéticas e estruturais de 

micropartículas da referida liga com diâmetro  ≤ 25 µm foram analisadas antes e após 

tratamento térmico. Os dados são comparados com os respectivos resultados obtidos para a 

amostra na forma bulk. 

 

6.2 Preparação das amostras 

Para o preparo da amostra de Ni50Mn35In15 foram utilizados precursores com alto 

grau de pureza analítica Ni: (99,99%, Sigma-Aldrich), Mn (99,98%, Alfa-aesar) e In (99,9%, 

Sigma-Aldrich). A síntese da liga Heusler foi realizada por fusão a arco voltaico, seguindo 

procedimentos semelhantes ao descrito nos capítulos 4 e 5. A massa de amostra  foi de 

aproximadamente 6 g. A amostra foi tratada a 1073 K por uma semana e submetida a um 

resfriamento rápido em água gelada. 
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Para obtenção das partículas, uma parte da liga Ni50Mn35In15 foi submetida a moagem 

mecânica em um almofariz de ágata. O pó resultante foi passado em uma peneira com malha 

de 25 µm, obtendo assim partículas com granulometria igual ou inferior a 25 m, conforme 

o ilustrado na Figura 6.1(a) e (b). As micropartículas foram separadas em dois conjuntos de 

amostras; o conjunto I (denominadas de P3) corresponde as partículas avaliadas logo após 

serem submetidas ao trabalho a frio, e  conjunto II corresponde as partículas que após o 

trabalho a frio foram submetidas a tratamento térmico para alívio de tensões, como indicado 

na Figura 6.1(c). Para realização do tratamento térmico, a amostra foi selada em uma ampola 

de quartzo sob atmosfera de argônio e submetida a um tratamento térmico a 873 K por 22 

horas em forno mufla (a amostra tratada foi denominada P3T). A Figura 6.1(d) mostra uma 

foto das micropartículas após moagem e peneiramento. Uma parte da liga Ni50Mn35In15 foi 

mantida sem moagem, que corresponde a amostra bulk. 

 

 

Figura 6.1- (a) Moagem da amostra no almofariz de ágata. (b) Separação do pó na malha (b). (c) Esquema da 

seleção granulométrica seguida da caracterização. (d) Imagem das micropartículas de Ni50Mn35In15 com 

granulometrias ≤ 25 µm. 

 

6.3 Resultados e discussão 

A estrutura cristalina é uma das informações mais fundamentais dos materiais 

cristalinos. Em geral, a determinação da estrutura cristalina é o primeiro passo para a 

compreensão das propriedades físicas ou mecânicas dos materiais[236]. Em alta temperatura 

a liga Ni50Mn35In15 apresenta a estrutura típica de liga Heusler estequiométrica 2:1:1 na fase 

austenita, ou seja, uma estrutura cúbica altamente ordenada  tipo L21 do Cu2MnAl (grupo 
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espacial Fm-3m, n°. 225). A Figura 6.2 (a) mostra o modelo estrutural cristalino L21. A 

estrutura L21 é composta por quatro sub-redes cúbicas de face centrada (CFC) 

interpenetradas, com posições Wyckoff para os átomos de In no sítio 4a (0 0 0), Mn ocupando 

o sítio 4b (0,5 0,5 0,5) e Ni ocupando duas posições distintas no sítio 8c (0,25 0,25 0,25) e 

(0,75 0,75 0,75).  

 

Figura 6.2- Célula unitária(a) cúbica (grupo espacial Fm-3m, n°225) e (b) monoclínica (grupo espacial 

P21/m, n° 10). 

O grau de ordenação da estrutura cristalina afeta significativamente as propriedades 

mecânicas e funcionais nas ligas Heusler Ni-Mn-In [237, 238]. Além disso, o grau de 

ordenamento da estrutura cúbica Fm-3m da fase austenita é sensível ao processo de síntese 

e à composição química [239]. Em contrapartida, a estrutura cristalina da fase martensita de 

baixa temperatura em ligas Ni-Mn-In não estequiométricas tem sido um tópico de debate. 

Descobriu-se que a estrutura depende fortemente da composição química junto com o 

processamento do material da liga. A este respeito, vários estudos sugerem uma ampla gama 

de estruturas cristalinas para a fase martensita, variando de ortorrômbica, tetragonal a 

estruturas moduladas 4M, 6M, 10 ou 14M [239, 240]. Uma estrutura ortorrômbica pertencente 

ao grupo espacial Pmm2 também foi relatada[241]. Outro estudo indicou uma estrutura 

modulada incomensurável pertencente grupo espacial monoclínico P2/m. No presente 

trabalho, foi sintetizada uma amostra com estequiometria Ni50Mn35In15 e encontramos uma 

estrutura monoclínica semelhante ao relatado por Ali et al.[242], cuja célula unitária é 

mostrada na Figura 6.2(b). 
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Como mencionado anteriormente, a liga Heusler Ni50Mn35In15 apresenta uma 

transição estrutural com a redução de temperatura. Visando acompanhar o processo de 

mudança estrutural desta liga, foram realizadas medidas de difração de raios X em função 

da temperatura, na região angular 2θ, entre 20 e 100º. O protocolo de medida utilizado 

consistiu em resfriar a amostra até 20 K, as medidas foram obtidas durante o aquecimento 

até 317 K. Para os experimentos, a amostra bulk foi pulverizada e colocada em suporte de 

amostra de silício zero background. Os resultados de difração de raios X são correlacionados 

com medidas de magnetização desta liga no intervalo considerado. 

A Figura 6.3(a) mostra os padrões de difração de raios X obtidos para amostra bulk 

em função da temperatura, com reflexões condensadas no intervalo angular 2θ de 35° a 55°. 

A análise dos dados experimentais revela que os picos de difração obtidos à temperatura 

ambiente foram indexados satisfatoriamente como uma mistura de fases, sendo a fase 

majoritária austenita que possui estrutura cúbica L21, juntamente com uma fase martensítica 

de estrutura monoclínica P12/m1. O padrão de DRX em 317 K na Figura 6.3(c), exibe as três 

reflexões principais da fase cúbica: (022), (004) e (224). Enquanto isso, em 20 K (Figura 6.3 

(d)), a liga Heusler Ni50Mn35In15 mostra uma estrutura completamente monoclínica.  

A Figura 6.3 (b) exibe o mapa bidimensional que mostra a sequência das transições 

de fase em função da temperatura, no intervalo 2θ de 35 a 55°. Diferentes cores são usadas 

para diferenciar a intensidade dos picos de difração, variando de vermelho (mais intenso) e 

azul escuro (menos intenso). Quando a temperatura é inferior a 300 K, a estrutura 

monoclínica se torna mais estável, e é claramente visível no mapa com aumento da 

intensidade do pico em 41o (2), que corresponde a reflexão (006)M. Com o aumento da 

temperatura, iniciam-se as transformações para a fase austenita cúbica.  
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Figura 6.3-Difratogramas de raios X em função da temperatura para a amostra Ni50Mn35In15 bulk (a). Mapa 

de contorno bidimensional (b). Difratograma de raios X em T= 317 K (c) e em T= 20 K (d).  

 

Os padrões de DRX da amostra Ni50Mn35In15 bulk mostrados na Figura 6.3 foram 

analisados pelo método de Rietveld. Para o refinamento, foram utilizadas as estruturas 

cúbica e monoclínica apresentadas anteriormente na Figura 6.2 (a) e Figura 6.2 (b). Os 

difratogramas experimentais e calculados pelo método de Rietveld das amostras em 20 K e 

317 K são apresentados na Figura 6.4. Os círculos pretos representam os difratogramas 

observados, as linhas contínuas em vermelho representam os difratogramas calculados pelo 

método de Rietveld, e as linhas azuis representam a diferença entre os difratogramas 

observados e calculados. As barras em violeta e laranja indicam as intensidades de Bragg 

das fases cúbica e monoclínica, respectivamente. 
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Figura 6.4 –Padrões de difração de raios X a 20 K e 317 K da amostra de Ni50Mn35In15-Bulk, juntamente com 

as correspondentes análises de refinamento de Rietveld. Os difratogramas são comparados com as reflexões de 

Bragg das estruturas cúbica (grupo espacial Fm3m) e monoclínica (grupo espacial P12/m1). 

 

A Figura 6.5(a) mostra a evolução dos difratogramas de raios X em função da 

temperatura, no intervalo angular 2  de 40° a 46°, para a amostra Ni50Mn35In15-Bulk, com 
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intensidade normalizada para uma melhor visualização. Analisando os difratogramas de 

DRX da amostra bulk, observa-se que os picos relativos à estrutura austenita surgem a partir 

de 290 K. Abaixo dessa temperatura a amostra exibe apenas as reflexões características da 

estrutura monoclínica (martensita). É possível observar que a reflexão (200)M se desloca 

para maiores ângulos com o aumento da temperatura. A reflexão (-123)M perde intensidade, 

dando lugar a reflexão (022)A. A reflexão (123)M se desloca para ângulos menores até 300 

K. A reflexão (006)M mantém a posição angular 2   A transição da fase martensítica 

(monoclínica) para a fase austenítica (cúbica) é evidenciada pelas mudanças nas intensidades 

e posições angulares das reflexões no difratograma de raios X. Essas variações são 

fundamentais para entender como a estrutura cristalina responde às condições térmicas. 

 A Figura 6.5(c)-(e) apresenta os parâmetros de rede da estrutura monoclínica 

martensita em função da temperatura. De acordo com Yang et. al [243], em temperaturas mais 

altas, os átomos na liga Heusler Ni50Mn35In15 exibem maior mobilidade e podem 

reorganizar-se em uma estrutura cúbica mais regular e simétrica. Esta transição 

frequentemente resulta em alterações nos parâmetros de rede e nos ângulos, conforme o 

mostrado neste estudo. Analisando os dados para a fase martensita monoclínica, observou-

se que o parâmetro de rede "a" decresce com o aumento da temperatura, apresentando uma 

redução de 0,02%. Em contrapartida, o parâmetro de rede "b" aumenta aproximadamente 

1,75%, enquanto “c” não variou significativamente. Estes dados indicam uma distorção 

anisotrópica da estrutura cristalina induzida pela energia térmica cedida ao sistema.  

A região destacada na figura 6.5(c)-(e) é atribuída a mistura de fases martensita e 

austenita. Nesta região, os parâmetros de rede não seguem uma tendência linear, e o nível 

de flutuação dos pontos aumenta, possivelmente devido a diminuição da fração de fase 

monoclínica que dificulta o refinamento usando o Método de Rietveld. Os picos indexados 

a fase monoclínica acima de 300 K perdem consideravelmente a intensidade, e o ajuste de 

pico se torna mais difícil. Os parâmetros de rede obtidos a partir do refinamento da liga 

Ni50Mn35In15-bulk, juntamente com os índices de confiança do refinamento, são 

apresentados na Tabela 6.1, onde a qualidade dos refinamentos é descrita pelos valores de 

Rp e Rwp. Além disso, os resultados obtidos estão de acordo com ligas semelhantes reportadas 

na literatura [244,245]. A Figura 6.4 (f) mostra a  evolução das fases monoclínica e cúbica em 

função da temperatura. A fração de fase monoclínica  foi estimada em aproximadamente 
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100% no intervalo de 20 - 285 K, esse percentual diminui gradualmente com o aumento da 

temperatura, atingindo  cerca de 10% em T = 317 K. 

 

Figura 6.5- (a) Padrões de difração de raios X a diferentes temperaturas. (b) Curvas de magnetização nos modos 

zero field cooled (ZFC) e field cooled cooling (FCC) em função da temperatura, sob aplicação de um campo 

magnético de 500 Oe. (c)-(e) Parâmetros de rede em função da temperatura para a estrutura monoclínica do 

Ni50Mn35In15-bulk. (f) Diagrama de evolução  das fases em função da temperatura. 

 

Tabela 6.1- Parâmetros de rede e índices de confiança do ajuste usando o método de Rietveld para o 

Ni50Mn35In15-bulk. 

 Monoclínica Cúbica Índices 

T (K) a (Å) b (Å) c (Å) βM a (Å) Rp Rwp S 

20 4,393(6) 5,594(9) 12,974(9) 92,90(2)  4,59 6,43 1,69 

60 4,393(6) 5,597(9) 12,975(9) 92,90(2)  4,92 6,90 2,04 

100 4,391(6) 5,602(9) 12,976(9) 92,80(2)  4,65 6,63 1,96 

150 4,391(6) 5,602(9) 12,976(9) 92,80(2)  4,55 6,43 1,90 
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βM  é o angulo diferente de 90 ° da estrutura monoclínica. 

Curvas de magnetização isocampo medidas na presença de um campo magnético 

externo de 500 Oe são apresentadas na Figura 6.5 (b). As medidas foram realizadas nos 

protocolos ZFC e FCC. No protocolo ZFC, a amostra é resfriada na ausência de campo 

magnético, desde a temperatura ambiente até 2 K. Em seguida, aplica-se um campo 

magnético constante, e os dados são coletados durante o aquecimento da amostra. No modo 

FCC, a amostra é resfriada com campo magnético aplicado, e os dados são coletados durante 

o processo de resfriamento. 

Na presença de um campo magnético externo (H) de 500 Oe, a medida em que se 

reduz a temperatura, a magnetização da fase de austenita paramagnética aumenta 

abruptamente, devido a sua transição do estado paramagnético (PM) para o ferromagnético 

(FM) na faixa de temperatura de 329 K a 307 K. Em seguida, observa-se uma redução 

também abrupta na magnetização na faixa de temperatura de 288 K a 284 K. Posteriormente 

a magnetização volta a aumentar em T< 200 K indicando um retorno do ordenamento 

ferromagnético agora na fase martensita. Quando a medida é realizada no aquecimento, 

observa-se um aumento rápido na magnetização na faixa de temperatura de 288 K a 295 K, 

região onde se observa o aparecimento dos picos de difração associados a fase austenita, 

seguido por uma rápida diminuição na magnetização na faixa de temperatura de 309 K a 314 

K devido a transição FM-PM austenita. Esse comportamento indica que o escorregamento 

de planos responsável pela transição austenita para martensita muda as distâncias entre Mn-

Mn, consequentemente aniquilando o ordenamento ferromagnético em torno da temperatura 

ambiente estabelecido quando o material se encontra no arranjo estrutural cúbico altamente 

175 4,389(6) 5,615(9) 12,978(9) 92,70(2)  3,99 5,56 1,64 

205 4,382(6) 5,627(9) 12,979(9) 92,70(2)  4,17 5,73 1,69 

250 4,379(6) 5,637(9) 12,979(9) 92,40(2)  4,00 5,33 1,60 

270 4,379(6) 5,647(9) 12,979(9) 92,40(2)  3,74 5,15 2,34 

285 4,379(6) 5,650(9) 12,979(9) 92,80(2)  3,97 5,43 2,59 

290 4,379(6) 5,663(9) 12,979(9) 92,80(2) 5,975(6) 4,04 5,41 2,58 

292 4,379(6) 5,662(9) 12,977(9) 92,80(2) 5,979(6) 4,35 5,97 1,77 

294 4,379(6) 5,662(9) 12,973(9) 93,00(2) 5,989(6) 3,96 5,33 1,58 

296 4,379(6) 5,689(9) 12,973(9) 93,00(2) 5,993(6) 4,40 6,24 1,58 

300 4,379(6) 5,690(9) 12,973(6) 93,00(2) 5,994(6) 3,80 5,11 1,51 

308 4,380(6) 5,690(9) 12,973(9) 93,02(2) 5,995(6) 4,71 7,26 2,15 

310 4,382(6) 5,690(9) 12,973(9) 93,02(2) 5,995(6) 4,42 6,84 2,06 

312 4,382(6) 5,690(9) 12,973(6) 93,02(2) 5,995(6) 3,93 5,73 1,66 

314 4,382(6) 5,690(9) 12,972(6) 93,02(2) 5,998(6) 4,35 6,50 1,91 

317 4,383(6) 5,692(9) 12,972(9) 93,02(2) 5,998(6) 4,69 6,33 1,87 
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simétrico. Por outro lado, a fase martensita só recupera o ordenamento ferromagnético em 

temperatura abaixo de 200 K. A presença de irreversibilidade termomagnética nas curvas de 

magnetização ZFC e FCC em temperaturas abaixo de 167 K pode ser um indicativo da 

presença de correlações antiferromagnéticas na fase martensítica[246]. 

As temperaturas características da curva M(T) incluem a temperatura de início  e 

término da transição estrutural martensítica (Ms  e Mf, respectivamente)  e da transição para 

fase austenítica (As e Af), conforme o mostrado na Figura 6.6(a). Observa-se que a transição 

de austenita para martensita, que ocorre durante o resfriamento (transição direta), é 

totalmente reversível no aquecimento (transição reversa). No entanto, devido às diferentes 

barreiras das transições direta e reversa, além dos processos de dissipação envolvidos, ocorre 

uma variação nas temperaturas de transição, resultando em valores distintos entre os ciclos 

de aquecimento e resfriamento [247, 248]. 

Para determinar as temperaturas de transição ferromagnética para os ciclos de 

aquecimento e resfriamento, foram realizadas as derivadas das curvas magnetização em 

função da temperatura, apresentada na Figura 6.6(b). A amostra Ni50Mn35In15-bulk exibe 

uma transição FM na fase austenita em torno de 𝑇 𝐶
𝐴 = 310 K, enquanto a transição FM na 

fase martensita 𝑇 𝐶
𝑀 = 190 K. A natureza das transições magnéticas está de acordo com 

estudos anteriores para ligas semelhantes Ni-Mn-In [242, 249].  

A histerese térmica é uma marca registrada da natureza de primeira ordem da 

transição magnetoestrutural  que pode ser estimada partindo do máximo em M/T nos 

ciclos de aquecimento e resfriamento na região da transição. O valor da histerese térmica 

obtido para o Ni50Mn35In15-bulk foi de aproximadamente 7 K.  

A análise estrutural por difração de raios X em função da temperatura, evidenciou 

que de 20 K até 285 K  a amostra bulk exibe uma estrutura martensita monoclínica, acima 

desta temperatura é possível observar o início da formação da fase cúbica. Comparando os 

dados de difração de raios X com as medidas de magnetização podemos concluir que a 

transformação estrutural influencia diretamente nas propriedades magnéticas. O arranjo bem 

ordenado da fase austenita propicia uma distância entre primeiros vizinhos magnéticos que 

favorece a ordem magnética em temperaturas mais altas, porém a redução de temperatura 

desestabiliza este arranjo que por sua vez também afeta esta ordem magnética. A estrutura 

estável em temperaturas menores que 285 K, fase martensita, embora seja caracterizada por 
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pequenos deslocamentos nas posições atômicas é suficiente para reduzir a temperatura de 

ordenamento magnético em cerca de 100 K.  

 

Figura 6.6- (a) Curvas de magnetização nos modos zero field cooled (ZFC) e field cooled cooling (FCC) em 

função da temperatura sob aplicação de um campo magnético de 500 Oe, região ampliada mostrando as 

temperaturas de transformação martensítica e austenítica. (b) Derivada das curvas de magnetização FCC e ZFC 

em função da temperatura para a amostra Ni50Mn35In15-bulk, o insert da derivada exibe a região ampliada da 

transição 𝑇 𝐶
𝑀. 

 

Um dos objetivos principais deste capítulo foi reduzir o tamanho de partícula da liga 

Ni50Mn35In15 por meio da moagem  mecânica (manual) e avaliar possíveis mudanças 

estruturais e magnéticas provocadas no material. A moagem induz uma quantidade excessiva 

de estresse mecânico. Para compensar este efeito, foi realizado um tratamento térmico a 873 

K durante 6 horas, seguido de choque térmico em água gelada. A amostra tratada que passou 

por este tratamento foi denominada P3T, enquanto a amostra não tratada foi nomeada P3. 

Os resultados são apresentados a seguir.  

Foram feitas medidas de difração de raios X em função da temperatura, a fim de obter 

informações sobre as propriedades estruturais das micropartículas de Ni50Mn35In15. A Figura 

6.7 exibe os mapas que mostram a sequência das transições de fase em função da 

temperatura, no intervalo 2θ de 40 a 45°, para amostra bulk, P3 e P3T. Um perfil semelhante 

ao da amostra bulk também é observado para a amostra P3 sem tratamento térmico. Por outro 

lado, amostra tratada termicamente P3T apresenta picos característicos da fase cúbica em 

todo o intervalo de temperatura investigado.  
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Figura 6.7- Mapa de contorno bidimensional para as amostras (a) bulk, (b) P3 e (c) P3T. 

 

A Figura 6.8 apresenta os difratogramas de raios X juntamente com o refinamento 

de Rietveld para a amostra  P3 de 20 K a 315 K. O refinamento de Rietveld foi realizado 

para confirmar a estrutura cristalina e determinar os parâmetros de rede. A análise dos dados 

experimentais revela que assim como a amostra bulk os padrões obtidos à temperatura 

ambiente, são indexados a uma mistura das estruturas L21 cúbica (fase majoritária), 

juntamente com uma estrutura monoclínica. Enquanto em T = 20 K exibe uma estrutura 

completamente monoclínica. A moagem não mostra impacto significativo na mudança de 

fase observada nos padrões de difração da estrutura cristalina da amostra P3. No entanto, ela 

leva à deformação da rede cristalina e/ou redução do tamanho dos grãos cristalinos devido a 

defeitos pontuais e deslocamentos introduzidos pela deformação plástica durante o processo 

de moagem. Isso é manifestado pelo alargamento dos picos da amostra P3.  
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Figura 6.8 –Padrões de difração de raios X a 20 K e 315 K da amostra de Ni50Mn35In15-P3, juntamente com as 

correspondentes análises de refinamento de Rietveld. Os difratogramas são comparados com as reflexões de 

Bragg das estruturas cúbica (grupo espacial Fm3m) e monoclínica (grupo espacial P12/m1).  
 

 

A Figura 6.9(a) apresenta a evolução dos difratogramas de raios X, no intervalo 

angular 2  de 40° a 46°, em função da temperatura para a amostra Ni50Mn35In15-P3. As 

medidas foram realizadas durante o aquecimento, variando a temperatura de 20 K a 320 K. 

Ao analisar os difratogramas de DRX, observa-se que as reflexões correspondentes a 

estrutura austenita surgem a partir de 290 K. Em temperaturas abaixo de 290 K, a amostra 

exibe apenas as reflexões da estrutura monoclínica semelhante ao relatado para amostra bulk. 
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Figura 6.9-(a) Padrões de difração de raios X em diferentes temperaturas da amostra de Ni50Mn35In15-P3. (b) 

Curvas de magnetização nos modos zero field cooled (ZFC) e field cooled cooling (FCC) em função da 

temperatura sob aplicação de um campo magnético de 500 Oe (b). (c)-(e) Parâmetros de rede em função da 

temperatura da estrutura monoclínica. (f) Diagrama de evolução das fases em função da temperatura. 

 

Quanto ao perfil dos picos, é possível observar que a reflexão (200)M se desloca 

para maiores ângulos com o aumento da temperatura, a partir de 313 K a reflexão perde 

significativamente a intensidade. A reflexão (-123)M desaparece em 290 K, dando lugar a 

reflexão (022)A. A reflexão (123)M se desloca para ângulos menores e o pico desaparece 

em 313K. A reflexão (006)M mantém a posição angular 2 quando comparada a amostra 

bulk a intensidade é reduzida   A Figura 6.9(c)-(e) exibe o comportamento dos parâmetros 

de rede da estrutura monoclínica martensita em função da temperatura. Similar ao observado 

na amostra bulk. O parâmetro de rede "a" diminui com o aumento da temperatura, 

apresentando uma redução de 0,45%. Em contrapartida, o parâmetro de rede "b" aumenta 

1,60 %, enquanto o parâmetro de rede "c" aumenta 0,10%. Os índices de qualidade do 

refinamento calculados Rwp, Rp e S e os parâmetros de rede obtidos para estrutura cúbica e 

monoclínica para o Ni50Mn35In15-P3 estão listados na Tabela 6.2, estes apresentam boa 

concordância. Assim como observado na amostra bulk, a fração de fase monoclínica da 

amostra P3 foi estimada em cerca de 100% (entre 20 e 285 K ), conforme ilustrado na Figura 
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6.8 (f). Com o aumento da temperatura, essa fração diminui progressivamente, chegando a  

menos que 10% em T= 320 K. Em particular o estresse residual provocado pela moagem 

pode induzir a fase martensítica em temperaturas mais altas do que a temperatura de 

transição martensítica, conforme relatado anteriormente para Ni2Mn1,4In0,6
[250].  

Tabela 6.2- Parâmetros de rede e índices de confiança do ajuste usando o método de Rietveld para o Ni50Mn35In15-P3 

(G = 0,25µm). 

 Monoclínica Cúbica Índices 

T(K) a (Å) b (Å) c (Å) βM a (Å) Rp Rwp S 

20   4,389(8) 5,598(9) 12,962(9) 93,00(2) - 3,66 5,15 1,66 

60 4,388(8) 5,603(9) 12,963(9) 93,00(2) - 4,17 5,89 1,90 

100 4,388(8) 5,604(9) 12,968(9) 92,92(2) - 4,08 5,72 1,86 

150 4,388(8) 5,604(9) 12,970(9) 92,70(2) - 4,10 5,79 1,87 

180 4,388(8) 5,612(9) 12,972(9) 92,50(2) - 3,65 5,10 1,66 

200 4,886(8) 5,622(9) 12,973(9) 92,50(2) - 4,23 5,99 1,94 

240 4,384(8) 5,635(9) 12,974(9) 92,50(2) - 4,05 5,68 1,85 

260 4,381(8) 5,649(9) 12,978(9) 92,50(2) - 3,94 5,52 1,80 

270 4,378(8) 5,654(9) 12,978(9) 92,50(2) - 4,15 5,85 1,90 

275 4,377(8) 5,655(9) 12,978(9) 92,50(2) - 3,75 5,29 1,72 

285 4,376(8) 5,657(9) 12.978(9) 92,40(2) - 4,29 6,32 2,05 

294 4,375(8) 5,658(9) 12,978(9)  5,998(6) 4,08 5,96 1,94 

298 4,372(8) 5,678(9) 12,978(9)  5,994(6) 3,81 5,34 1,74 

300 4,370(8) 5,687(9) 12,978(9)  5,994(6) 4,13 6,31 2,06 

307 4,370(8) 5,687(9) 12,977(9)  5,995(6) 4,06 6,40 2,08 

310 4,370(8) 5,687(9) 12,976(9)  5,996(6) 4,56 7,06 2,29 

315 4,369(8) 5,688(9) 12,974(9)  5,994(6) 4,25 6,73 2,19 

320 4,369(8) 5,688(9) 12,973(9)  5,996(6) 4,24 6,94 1,51 

βM  é o angulo diferente de 90 ° da estrutura monoclínica. 

 

Os dados de magnetização obtidos para a amostra P3 estão apresentados na Figura 

6.9 (b). As medidas foram realizadas nas mesmas condições que a amostra bulk. Observa-se 

que a transição 𝑇 𝐶
𝐴 ocorre em torno de 309 K e 𝑇 𝐶

𝑀 , em cerca de 187 K, ligeiramente menor 

que o observado para a amostra bulk. As temperaturas características Ms = 285 K, Mf = 272 

K , As = 287 K e Af = 296 K da transição estrutural de austenita para a fase martensítica se 

mostram ligeiramente deslocadas para mais baixas temperaturas quando comparadas com a 

amostra bulk. A histerese térmica da transição magnetoestrutural obtida pelo máximo da 

primeira derivada da curva ZFC e FCC (não mostrada aqui) foi de 13 K, evidenciando que 

houve um aumento significativo da histerese com a diminuição do tamanho de partícula. 
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A Figura 6.10 apresenta os padrões de DRX juntamente com o refinamento de 

Rietveld para a amostra P3T em T= 20 K e 313 K. O perfil dos picos em T= 20 K é indexado 

a uma mistura da estrutura cúbica L21 correspondente à fase de austenita (Fm3m) e à fase de 

martensita monoclínica (P12/m1). Já em 313 K exibe uma estrutura completamente cúbica. 

A quantidade de fase austenita aumentou pós-tratamento térmico, como o sugerido pelo pico 

de reflexão (022)A, em  = , que possui maior intensidade mesmo em 20 K. A Tabela 

6.3 detalha os valores dos parâmetros de rede e índices de confiabilidade obtidos para 

amostra P3T.  

 

Figura 6.10 –Padrões de difração de raios X a 20 K e 313 K da amostra de Ni50Mn35In15-P3T, juntamente com 

as correspondentes análises de refinamento de Rietveld. Os difratogramas são comparados com as reflexões de 

Bragg das estruturas cúbica (grupo espacial Fm3m) e monoclínica (grupo espacial P12/m1). 
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Tabela 6.3- Parâmetros de rede e índices de confiança do ajuste usando o método de Rietveld para o 

Ni50Mn35In15-P3T (G = 0,25m). 

βM é o angulo diferente de 90 ° da estrutura monoclínica 

A Figura 6.11(a) apresenta a evolução dos difratogramas de raios X em função da 

temperatura para a amostra Ni50Mn35In15-P3T. As medidas foram realizadas variando a 

temperatura de 20 K a 313 K. Como discutido anteriormente, observa-se uma mistura de 

estruturas monoclínica e cúbica. O pico com reflexão (022)A da estrutura cúbica é mais 

intenso mesmo a 20 K, evidenciando que a moagem seguida de tratamento térmico estabiliza 

a estrutura cúbica mesmo em baixas temperaturas. A estrutura cúbica do tipo L21 é altamente 

ordenada, e o fato de induzir essa estrutura a 20 K esclarece que houve um aumento no grau 

de ordem atômica. Estudos em ligas policristalinas Ni–Mn–X (X = Ga, Sn, In) revelaram 

que o grau de ordem atômica de longo alcance da austenita L21 controla os comportamentos 

das transições de fase magnética e estrutural. Além disso, a literatura relata que as 

temperaturas de transformação martensíticas de ligas bulk de Ni–Mn–In diminuem com o 

aumento do grau de ordem atômica L21 
[251]. 

Em relação ao perfil dos picos, é possível observar que a reflexão (022)A é 

majoritária, juntamente com quatro reflexões da estrutura monoclínica: (200)M, (006)M, (-

123)M e (123)M que permanecem até 295 K. As reflexões (200)M e (006)M se deslocam 

para ângulos maiores, enquanto as reflexões (-123)M e (123)M se deslocam para ângulos 

menores, além disso, elas estão mais separadas em comparação com a amostra bulk e P3. O 

Monoclínica Cúbica Índices 

T (K) a (Å) b (Å) c (Å) βM a (Å) Rp Rwp S 

20 4,394(8) 5,590(8) 12,977(9) 93,00(2) 5,995(9) 4,35 6,34 2,06 

60 4,394(8) 5,590(8) 12,978(9) 93,00(2) 5,999(9) 4,74 6,67 2,11 

100 4,394(8) 5,590(8) 12,978(9) 93,00(2) 6,001(9) 4,39 6,77 2,21 

150 4,393(8) 5,594(8) 12,984(9) 93,00(2) 6,002(9) 4,25 6,32 2,06 

170 4,391(8) 5,603(8) 12,989(9) 93,00(2) 6,004(9) 4,24 6,46 2,11 

190 4,391(8) 5,599(8) 12,989(9) 93,00(2) 6,005(9) 4,24 6,66 2,17 

210 4,391(8) 5,615(8) 12,989(9) 93,00(2) 6,005(9) 4,37 7,09 2,31 

260 4,390(8) 5,634(8) 12,989(9) 93,00(2) 6,008(9) 4,20 6,46 2,11 

285 4,383(8) 5,634(8) 12,989(9) 92,50(2) 6,008(9) 4,19 6,59 2,15 

293 4,383(8) 5,645(8) 12,989(9) 92,50(2) 6,005(9) 4,37 6,66 2,17 

295 4,382(8) 5,645(8) 12,989(9) 92,50(2) 6,005(9) 3,05 6,67 2,18 

297 - - - - 6,003(9) 4,87 7,12 2,32 

300 - - - - 6,003(9) 5,00 8,10 2,64 

305 - - - - 6,003(9) 5,69 8,92 2,91 

310 - - - - 5,999(9) 5,04 7,71 2,51 

313 - - - - 5,999(9) 4,78 7,37 2,40 
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padrão de DRX da amostra não tratada, P3, mostra picos de difração mais alargados (Figura 

6.10) que, após o recozimento a 873 K, tornam-se bem mais definidos.  

 O efeito do tratamento nas ligas de Heusler é bem conhecido. Desde a década de 70, 

tratamentos térmicos foram prescritos para eliminar deslocamentos atômicos  e deformações 

na rede introduzidas durante a trituração/moagem da amostra [252, 253]. O efeito depende da 

fragilidade do material. Ligas frágeis como NiMnSb, tendem a quebrar facilmente em vez 

de assumir uma deformação plástica e, portanto, não mostram efeitos evidentes do 

tratamento térmico nas propriedades do material [254]. Já as ligas de Heusler cúbicas L21 têm 

muita plasticidade, que permite a acumulação de muitos deslocamentos, deformações 

originadas da moagem mecânica. O alargamento dos picos observado no padrão de difração 

de raios X da amostra não tratada confirma a presença de uma densidade relevante de 

defeitos estruturais e deformações. É esperado que o tratamento térmico tenha o efeito de 

reduzir parcialmente as deformações e os defeitos. 

A Figura 6.11(c)-(e) apresenta o comportamento dos parâmetros de rede da estrutura 

monoclínica em função da temperatura. O parâmetro de rede "a" da estrutura cúbica não 

obteve variação significativa. O parâmetro de rede "a" da estrutura monoclínica diminui com 

o aumento da temperatura, apresentando uma redução de 0,3%. Ao mesmo tempo, os 

parâmetros de rede "b" e "c" aumentam aproximadamente 1% e 0,09%, respectivamente. A 

Figura 6.11(f) mostra o diagrama de evolução das fases para a amostra P3T. A fração de fase 

cúbica foi estimada em aproximadamente 90% em T= 20 K e atingi 100% a partir de 297 K. 
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Figura 6.11-Padrões de difração de raios X em diferentes temperaturas (a). Curvas de magnetização nos modos 

zero field cooled (ZFC) e field cooled cooling (FCC) em função da temperatura sob aplicação de um campo 

magnético de 500 Oe (b). Parâmetros de rede em função da temperatura para o Ni50Mn35In15-P3T. (f) Diagrama 

de evolução  das fases em função da temperatura. 

 

A Figura 6.11(b) mostra os dados de magnetização em função da temperatura, 

obtidos para a amostra P3T. Observa-se que a transição 𝑇 𝐶
𝐴 é reduzida para 308 K. A 

estabilidade da fase austenita em baixas temperaturas e consequente redução da fração de 

fase transformada em martensita, faz com que a transição 𝑇 𝐶
𝑀 perca intensidade e se alargue 

significativamente, sendo visualizada apenas uma fraca contribuição próxima a 180 K. As 

temperaturas de transformação características das fases martensita e austenita foram Ms = 

289 K, Mf = 297 K, As = 284 K e Af = 269 K. Por outro lado, a histerese térmica de transição 

magnetoestrutural obtida foi de 20 K, valor 100% maior que amostra bulk e P3. Estes dados 

indicam que a porção de fase transformada reduz drasticamente na amostra P3T além de que 

a transformação ocorre muito mais lentamente do que nas amostras P3 e bulk. Além disso, 

o tratamento térmico pós-moagem em amostras de Ni50Mn35In15 com granulometria de 25 
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m resultam em grandes modificações estruturais e magnéticas. Portanto, submeter o 

material a uma pequena pressão oriunda do processo de moagem mecânica seguida do 

fornecimento de energia térmica é suficiente para estabilizar a fase cúbica.  

A Figura 6.12 mostra o tamanho médio do cristalito e a microdeformação (escala à 

direita) que foram determinados a partir dos padrões de difração de raios X das amostras a 

T = 20 K para a fase monoclínica e para T > 310 K para a fase cúbica. Para o cálculo, foram 

utilizadas as equações 5.1 e 5.2 descritas no capítulo 5. 

Analisando os dados, observa-se que o tamanho do cristalito diminui na amostra P3, 

tanto na fase de alta temperatura (Figura 6.12(b)) quanto na fase de baixa temperatura 

(Figura 6.12(a)). Comparando com a amostra bulk, a redução no tamanho do cristalito é de 

aproximadamente 48,28% na fase martensítica monoclínica e 9,09% na fase austenita 

cúbica. Em contrapartida a microdeformação aumenta nas duas fases, sendo mais relevante 

para a fase monoclínica. 

Já a amostra P3T exibe um efeito inverso, aumentando significativamente o tamanho 

médio do cristalito em comparação com as amostras P3 e bulk. O percentual de aumento é 

de aproximadamente 51,72% para a fase martensita e 32,48% para a fase austenita quando 

comparada à amostra bulk. Os difratogramas de DRX exibiram uma melhora no 

espalhamento de raios X, houve uma redução significativa na largura do pico principal, o 

que pode ser atribuído a uma melhoria no grau de cristalinidade da amostra P3T. Além disso 

houve uma redução na microdeformação. O efeito do tratamento térmico é evidente na 

amostra P3T, destacando-se pelo aumento do tamanho do cristalito e pela diminuição da 

microdeformação. Estes resultados sugerem que o tratamento térmico melhora a qualidade 

cristalina da amostra.  
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Figura 6.12-Tamanho médio do cristalito da fase martensita monoclínica (a) e austenita cúbica (b) e 

microdeformação escala a direita. 

 

6.4 Conclusão 

Neste estudo, foi possível sintetizar a liga Ni50Mn35In15, caracterizá-las pelas técnicas 

de difração de raios X e magnetização visando correlacionar as propriedades estruturais e 

magnéticas em função da temperatura bem como avaliar a liga na forma de micropartículas, 

com tamanho de 25 m ou inferior, e o efeito do tratamento térmico para alívio de tensões 

no material, decorrente do processamento a frio. 

As análises por DRX mostraram que a moagem induz redução (~48,28% na fase 

martensita e ~9,09% na fase austenita) no tamanho médio de cristalito e consequente 

aumento da microdeformação indicado um acréscimo na desordem atômica. Em 

contrapartida o tratamento térmico das micropartículas aumenta o tamanho médio dos 

cristalitos (~51,72% e ~32,48 nas fases martensita e austenita, respectivamente) reduzindo 

significativa no valor da microdeformação, o que corresponde a uma melhora na 

cristalinidade do material, sendo a martensita mais afetada pela moagem. 

Além disso o tratamento térmico nas partículas também induz a estabilidade na fase 

austenita em baixa temperatura reduzindo drasticamente a porção da amostra que sofre 

transição da fase austenita para a fase martensita quando comparada com as partículas não 

tratadas e a amostra bulk. Este resultado mostra que submeter partículas de 25 m da liga 

Heusler Ni50Mn35In15 a uma pequena pressão oriunda do processo de moagem mecânica 

seguida do fornecimento de energia térmica (durante o tratamento a 873 K) é suficiente para 

estabilizar da fase cúbica em baixas temperaturas. 



 

109 

 

Como consequência das transformações estruturais na liga Ni50Mn35In15 observa-se 

uma forte dependência da ordem magnética com a estrutura. A fase martensita reduz a 

temperatura de ordenamento magnético em 100K, quando comparada com a fase austenita. 

A redução do tamanho de partícula do material bulk para micropartículas provoca alterações 

sutis nas transições magnéticas, principalmente devido à desordem induzida no sistema. 

Além disso, a  energia térmica adicional cedida às partículas por meio do tratamento térmico 

não apenas modifica a transformação estrutural,  mas também influencia as propriedades 

magnéticas. A estabilidade da estrutura austenita implica na manutenção da fase ordenada 

quando se reduz a temperatura, sendo que apenas a fração do material transformada em 

martensita é que contribui para as transições magnéticas observadas em temperaturas 

menores que TC
A. Estes resultados indicam que a redução na escala de tamanho do material, 

do bulk para micropartículas, promove pequenas mudanças no comportamento magnético. 

Contudo, é a dinâmica da transformação estrutural que de fato governa o comportamento 

magnético da liga.  
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CONCLUSÃO GERAL 

Nesta tese, realizamos um estudo das propriedades estruturais e magnéticas de 

compostos intermetálicos. Três sistemas distintos foram utilizados, sendo eles: GdAgGa, 

TbMn2Si2 e Ni50Mn35In15, cada um abordado com foco em diferentes aspectos de relevância 

tendo como ponto em comum a influência da desordem em suas propriedades. Os estudos 

incluíram a síntese do material e, no caso do caso do TbMn2Si2 e Ni50Mn35In15, também o 

processamento posterior para redução do tamanho de partícula. As propriedades estruturais 

foram caracterizadas usando difração de raios X, enquanto as propriedades magnéticas 

foram investigadas usando as técnicas de magnetização e calor específico. Os dados obtidos 

foram analisados e correlacionados, permitindo a obtenção de informações relevantes sobre 

os mecanismos microscópicos que governam o magnetismo intrínseco em cada um desses 

sistemas.  

No caso do GdAgGa, observou-se que a desordem atômica proveniente da ocupação 

aleatória do Ag-Ga no sítio não magnético (2a) na célula unitária hexagonal contribuiu para 

a formação de um estado magnético complexo com coexistência ordenamento 

ferromagnético de longo alcance com uma fase spin glass reentrante. A presença da fase 

RSG, é causada por heterogeneidades nas interações de troca ferromagnética. A presença do 

campo externo desestabiliza o estado spin glass e o sistema evolui gradualmente para com 

comportamento ferromagnético convencional. Um efeito magnetocalórico significativo com 

valor máximo da variação de entropia magnética em torno de ~7 J/kg.K em H= 50 kOe e 

correspondente variação de temperatura associada de 2,8 K foi observado neste material. Os 

resultados ressaltam a importância da natureza do estado magnético como um fator crítico 

que influencia o efeito magnetocalórico do material. 

No sistema TbMn2Si2, a moagem de alta energia é eficiente em reduzir 

significativamente o tamanho médio de cristalito (redução de 34%), além de introduzir 

desordem atômica no sistema, evidenciada pelo aumento da microdeformação com o tempo 

de moagem. O tratamento térmico das partículas pós-moagem não altera parâmetros 

estruturais, como tamanho de cristalito e tensão induzida no processo. Em relação às 

propriedades magnéticas, observa-se um enfraquecimento das interações de troca que leva 

ao declínio na magnetização em altos campos magnéticos, enquanto a desordem promove 

um alargamento das transições magnéticas. O efeito de EB, induzido pela moagem é mais 

pronunciado nas partículas submetidas a tratamento térmico e sugere uma modificação na 
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interação entre os momentos magnéticos na interface entre as redes ferromagnéticas (FM) e 

antiferromagnéticas (AFM) do material.  

A moagem mecânica em almofariz de ágata,  usada para produzir micropartículas 

(diâmetro ≤ 0,25 mm) da liga Heusler Ni50Mn35In15, causa uma redução expressiva no 

tamanho do cristalito e um aumento na microdeformação. Esses efeitos são mais expressivos 

do  que aqueles obtidos após 32 horas  de moagem de alta energia no sistema TbMn2Si2. Isso 

evidencia a fragilidade da liga Heusler Ni50Mn35In15 frente ao processo de moagem 

mecânica, em comparação com o sistema à base de terras raras. Em contrapartida, o 

tratamento térmico pós-moagem melhora significativamente a cristalinidade da liga Heusler, 

efeito que tem pouca relevância no TbMn2Si2. Além disso, o tratamento térmico nas 

micropartículas da liga Ni50Mn35In15 estabiliza a fase austenita em baixas temperaturas, 

reduzindo drasticamente a fração da amostra que passa pela transição austenita – martensita, 

em comparação com as partículas não tratadas e a amostra bulk. Os resultados indicam que 

a energia térmica adicional transferida  durante as o tratamento térmico modifica a transição 

estrutural, que por sua vez influencia diretamente as propriedades magnéticas da liga.  

Estes resultados mostram que, além da escala de tamanho, as características 

estruturais são  fatores cruciais  nas propriedades magnéticas do material. A introdução  

controlada de desordem atômica na estrutura  pode gerar variações controladas no 

comportamento magnético, ampliando assim tanto os  efeitos presentes no material bem 

como sua funcionalidade.  

PERSPECTIVAS  

Como perspectivas para continuação deste estudo, é sugerido avaliar o efeito de 

tratamentos térmicos em diferentes tempos e temperaturas, buscando correlacionar o 

protocolo de tratamento térmico e a modulação da transição austenita-martensita para as 

partículas do composto Ni50Mn35In15. Desta forma, seria possível investigar a existência de 

um possível tratamento ideal para promover a total supressão da transição martensita, bem 

como tratamentos intermediários visando produzir o controle da fração de fase transformada.  

Além disso, pode-se investigar o efeito do processo de moagem mais prolongado em 

moinho de alta energia nas propriedades estruturais e magnéticas deste material. Realizar 

medidas magnéticas para quantificar as propriedades magnetocalóricas. Este trabalho 
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também pode ser ampliado para incluir outras ligas Heusler, visando caracterizar as 

propriedades magnéticas destes materiais.  

Realizar a moagem de alta energia em outros materiais da família RMn2Si2, além de 

explorar a substituição parcial do elemento Tb por outros elementos terras raras, como Gd, 

Dy e Er. Também seria interessante investigar a substituição de Si por Ge e verificar o 

comportamento magnético resultante. Também é importante realizar medidas magnéticas 

para quantificar as propriedades magnetocalóricas. Fazer substituição no sítio não magnético 

do composto GdAgGa. 
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