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Resumo 
 

Neste trabalho, foram preparadas amostras de óxidos de vanádio, com diferentes 
estequiometrias, na forma de filmes finos com espessuras inferiores a 100 nm. Os filmes 
foram preparados por "magnetron sputtering" reativo, a partir de alvo metálico de vanádio, 
sobre substratos de vidro ou silício. Durante a deposição, a temperatura dos substratos foi 
mantida em 440°C. Foram utilizadas atmosferas de Ar+O2 com pressão total de 7.5 mTorr, 
sendo a pressão parcial de oxigênio variada, para cada uma das amostras, entre 0.8 e 1.5 
mTorr. A composição e a estrutura dos filmes preparados foi analisada, a temperatura 
ambiente, através de difração de RX em uma geometria teta-2teta, sendo o angulo 2teta 
variado entre 10 e 45 graus. 

Na faixa de pressões parciais estudada todas as amostras mostraram a presença de 
mais de um óxido diferente, geralmente texturizadas e com tamanhos de grão dependentes da 
fase. Para as pressões parciais menores é encontrada uma predominância de fases de dióxido 
de vanádio. A medida que a pressão parcial de oxigênio é aumentada, fases mais ricas em 
oxigênio, como V2O5 tornam-se predominantes. Estes resultados são consistentes com 
resultados de medidas de resistividade em função da temperatura. A partir dos resultados 
obtidos, são sugeridos procedimentos para a obtenção de filmes com fases únicas. 
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Abstract 
 

We have produced thin film samples of vanadium oxide, with different stoichiometry, 
by reactive magnetron sputtering from a metallic vanadium target. The thickness of the 
samples were maintained under 100 nm and glass or silicon wafers, heated up to 440°C, were 
used as substrates. During the deposition, the gas atmosphere of Ar+O2 were kept in 7.5 
mTorr and the partial oxygen pressure was ranging between 0.8 and 1.5 mTorr. The structural 
composition of the thin films was determinate, at room temperature, by X ray diffraction in 
the theta-2theta geometry, where the theta angle was varied from 10 to 45 degrees. 

All the samples have shown more than one vanadium phase in the range of partial 
pressures analyzed.  The oxides are texturized and with grain sizes depending on the phase. 
For the smallest oxygen partial pressure, two different phases (tetragonal and monoclinic) of 
VO2 are predominant. As the pressure increases, oxides richer in oxygen like V2O5 are also 
present. RX results support the resistivity behavior as a function of the temperature measured 
in the samples. We suggest some procedures that allow the preparation of single phase 
vanadium oxide samples. 
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1 INTRODUÇÃO 
 
 

A propriedade que torna alguns óxidos vanádio singulares é o aparecimento, quando a 

temperatura é aumentada, de uma transição semicondutor-metal. Particularmente no dióxido 

de vanádio, esta ocorre numa temperatura muito próxima da temperatura ambiente e altera 

drasticamente as suas propriedades elétricas, ópticas e estruturais. 

Do ponto de vista físico, o mecanismo que causa esta transição no VO2 tornou-se 

objeto de debate. Entre as interpretações são possíveis: se o “gap” de energia, necessário para 

o estabelecimento do caráter isolante (a 0K), é predominantemente originado pela mudança 

estrutural, criando um isolante de Peierls; ou se o “gap” se origina de efeitos de correlação 

elétron-elétron, criando um isolante de Mott-Hubbard. 

Do ponto de vista tecnológico, as propriedades da transição deste material são 

interessantes para a concepção e produção de dispositivos baseados nas mudanças das 

propriedades elétricas e óticas. Entre estes equipamentos podemos destacar espelhos com 

índice de reflexão variável, memórias ópticas, sensores térmicos e chaves elétricas 

termicamente ativadas. Películas de VO2 com temperatura de transição reduzida por dopagem 

com titânio que permitem a passagem de luz mas bloqueiam calor (espectro no 

infravermelho) têm seu lançamento no mercado previsto para poucos anos. Óxidos mais ricos 

em oxigênio, notadamente V2O5, têm mostrado alta performance na inserção de lítio, 

propriedade útil na produção de baterias de alta capacidade.     

A produção de filmes de diferentes óxidos de vanádio na forma de filmes finos esta 

longe de ser trivial. Ao ligar-se com o oxigênio, o vanádio pode gerar uma família de óxidos 

estáveis com até 13 estequiometrias distintas, com energias de formação muitas vezes 

comparáveis. Isto faz com que a produção de filmes finos com apenas uma fase seja difícil. O 

controle da estrutura cristalina também é crucial, uma vez que materiais amorfos não podem 

ter participação na transição cristalográfica. Portanto, é necessário que os filmes finos 

apresentem uma estrutura cristalina bastante definida, o que geralmente é obtido através de 

tratamentos térmicos. 

Neste trabalho apresentamos resultados obtidos em filmes de óxidos de vanádio 

depositados por “sputtering reativo”. O objetivo foi avaliar até que ponto a estequiometria dos 

óxidos formados poderia ser controlada fazendo uma escolha judiciosa de dois parâmetros: a 

razão entre as pressões parciais de O2 e Ar no gás sob descarga e a temperatura do substrato 

durante o processo.  
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No Capítulo 2 serão discutidas as propriedades dos óxidos de vanádio com uma 

descrição mais detalhada daqueles que apresentam valência única. A discussão será 

aprofundada em torno das propriedades do VO2, cuja síntese será o nosso principal objetivo 

em etapas posteriores do trabalho. As técnicas utilizadas para a produção e caracterização das 

amostras produzidas serão apresentadas no Capítulo 3. 

No Capítulo 4 serão discutidas as características estruturais das amostras baseadas nos 

seus espectros de difração de raios-X destas amostras e, em menor grau, das curvas de 

resistência versus temperatura. No capítulo 5 estão tecidas as conclusões e as perspectivas 

futuras deste trabalho estão apresentadas no capítulo 6.    
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2 ÓXIDOS DE VANÁDIO  
 
 

Devido às peculiaridades de suas propriedades físicas e químicas, os óxidos de 

vanádio têm despertado por décadas o interesse de pesquisadores. Chamam a atenção, 

inicialmente, tanto a diversidade estequiométrica como a quantidade de diferentes estruturas 

cristalinas que estes compostos podem adotar. São apenas 4 os óxidos de vanádio que formam 

sólidos (“bulk”) onde todos os átomos de vanádio possuem a mesma valência: 

VO→V2O3→VO2→V2O5
 onde V assume as valências +2, +3, +4 e +5 respectivamente e as 

setas indicam a seqüência da série em relação a quantidade de oxigênio [1]. Os demais óxidos 

formam sólidos em que os átomos de vanádio apresentam valências mistas e surgem como 

séries de óxidos, ou fases, entre os óxidos de valência única. Entre o V2O3 e o VO2, foi 

observada uma série homóloga VnO2n-1 (3≤n≤9) [2]. Entre o VO2 e o V2O5 alguns óxidos 

foram observados e há propostas de séries ou fases (como por exemplo, VnO2n+1 [3]), embora 

o assunto ainda seja controverso. Na Figura 1 esta representado o complexo diagrama de fases 

do sistema vanádio oxigênio. 

 

 
Figura 1 – Diagrama de fases do sistema vanádio oxigênio. Ref. 16 

 
 O interesse nestes óxidos, do ponto de vista físico, está focalizado nas suas transições 

de fase, mais precisamente em transições de fase em que o material evolui, em função da 
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temperatura de um semicondutor a um metal. Estas transições foram observadas em pelo 

menos 8 destes óxidos, em temperaturas que variam de -147 a 68ºC, e que se refletem as 

vezes de maneira dramática em suas propriedades estruturais, eletrônicas, magnéticas e 

ópticas [4]. Como será discutido posteriormente, alguns dos mecanismos que explicam estas 

transições, em especial no VO2, são ainda objeto de estudo e debate.  

 Do ponto de vista químico, alguns óxidos de vanádio (V2O5, V6O13, por exemplo) são 

excelentes catalisadores usados na fabricação de compostos químicos (como o SO3) e na 

redução da poluição ambiental, o que faz com que o vanádio seja o metal mais largamente 

utilizado na catálise de óxidos metálicos. A diversidade de mecanismos químicos presentes e 

a alta performance catalítica dos óxidos de vanádio estão baseados em dois fatores: a 

variedade de valências do vanádio (entre +2 e +5) e a variedade de geometrias coordenadas 

(número de coordenação) dos átomos de oxigênio. Estas últimas compreendem octaedros, 

bipirâmides pentagonais, pirâmides quadradas e tetraedros que podem ser combinados por 

cantos compartilhados, pontas e faces, produzindo uma expressiva variedade de arranjos 

estruturais [5]. Nas seções seguintes, será apresentada uma resenha das propriedades 

estruturais, eletrônicas, ópticas e químicas encontradas nos óxidos monovalentes. 

 
 

2.1  VO 
 
 

A temperatura ambiente, o VO tem a estrutura do NaCl e é estável sobre um intervalo 

de composições entre o VO0,80 e o VO1,30. Imprecisões nas informações a respeito deste óxido 

surgem da dificuldade de se produzir amostras sem muitos defeitos do ponto de vista 

estequiométrico. As amostras relatadas na literatura [7] eram bastante imperfeitas sendo que, 

por análise do espectro no infravermelho, foi concluído que estas eram compostas de regiões 

onde a composição era alternada entre V2O3 e V puro. Medidas de condutividade elétrica 

sugerem a existência de uma fase semicondutora a baixas temperaturas e a transição para uma 

fase condutora a 126 K com uma variação na magnitude da condutividade de um fator 106 [6]. 

Cristalograficamente, a fase de baixa temperatura ainda não é bem entendida, tendo sido 

sugerido que o VO divide-se abaixo de uma certa temperatura para formar uma mistura de 

duas fases, uma  de estrutura tetragonal de corpo centrado com V3O como composição 

aproximada e outra, de estrutura cúbica de corpo centrado ou tetragonal de corpo centrado 

com uma razão c/a igual a unidade e composição V3O4. A inexistência desta segunda fase 

também foi relatada. 



 13 

Medidas de ressonância magnética nuclear e “Knight shift” revelam a presença de um 

ordenamento antiferromagnético na fase de baixa temperatura [7].  

 
 
2.2 V2O3  
 
 

A temperatura ambiente o V2O3 exibe a estrutura do corundo de simetria 

rombohédrica, esquematizada na Figura 2. Esta pode ser considerada como uma rede 

hexagonal suavemente distorcida com os íons metálicos encontrando-se essencialmente nos 

planos basais. Os íons de V estão arranjados em pares V-V ao longo do eixo c e formam uma 

rede em formato de colméia no plano ab. O estado de oxidação dos íons de V é V3+ com 

configuração eletrônica 3d2. Cada átomo de V é rodeado por um octaedro de átomos de O.  

 

 
Figura 2 – Estrutura do corundo do V2O3. Ref. 8 

 

O interesse no estudo deste óxido concentra-se principalmente na transição de fase que 

ocorre abaixo de 150 K, resultando numa contração de 3,5 % no volume e em uma alteração 

na estrutura cristalina em direção a uma estrutura de simetria monoclinica. Nesta transição, a 

condutividade elétrica sofre um aumento de até 107 vezes [6] além de apresentar uma 

histerese em torno da temperatura de transição nas curvas de condutividade versus 

temperatura. Um ordenamento antiferromagnético é observado na fase de baixa temperatura 

[7]. 

Este óxido foi estudado extensivamente por muitos anos como o exemplo canônico de 

um isolante de Mott-Hubbard [8].  
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2.3 VO2 
 
 
 Cristalograficamente, o VO2 pode adotar 5 diferentes fases ou polimorfos: VO2 (A), 

VO2 (B), VO2 (C), VO2 (R) e VO2 (M1). 

 As células unitárias do VO2(A) e do VO2(B) são relativamente grandes em relação a 

dos outros polimorfos. O octaedro formado pelos átomos de oxigênio encontra-se alinhado ao 

longo de apenas uma direção, enquanto que nas fases R e M este pode estar alinhado ao longo 

das duas direções perpendiculares.  

Para a fase metaestável VO2(B), obtida inicialmente por tratamento hidrotermal de 

V2O5, foi proposta uma estrutura monoclinica onde os parâmetros estruturais da célula 

unitária são: aB = 12,03Å, bB = 3,693 Å, cB = 6,42Å, β = 106,6º, Z = 8 e grupo de simetria 

espacial C2/m [9]. A estrutura do VO2 (B) pode ser considerada como sendo formada por 

duas camadas idênticas de átomos ao longo do eixo b.  

Tal como ilustrado na Figura 3, podemos ver que o octaedro de oxigênios é 

deformado, com os átomos de V posicionados fora do seu centro levando a dois tipos de 

octaedros com eixos alinhados mais ou menos ao longo de uma única direção cristalográfica. 

A fase VO2(A) foi primeiramente identificada como uma fase intermediária na 

transformação VO2(B)→VO2(R). Após completamente caracterizada [10], notou-se que ela 

apresenta uma estrutura tetragonal com parâmetros estruturais aA = bA = 8,44 Å, cA = 7,68Å, 

Z = 16 e grupo de simetria espacial P42/nmc, como esquematizado na Figura 4. Assim como o 

VO2(B), os eixos são alinhados ao longo de uma única direção, neste caso o eixo c da 

estrutura tetragonal. Como o parâmetro c do VO2 (A) é o dobro do parâmetro b do VO2 (B), 

no VO2 (A) o octaedro de oxigênios é menos deformado. 
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Figura 3 – Representação da célula unitária do VO2(B). Os círculos cinzas representam átomos de vanádio e os 
pretos, átomos de oxigênio. A figura foi feita utilizando-se o programa XCrySDen com parâmetros retirados da 

ref. 9 

 

 
 

Figura 4 - Representação da célula unitária do VO2(A). Os círculos cinzas representam átomos de vanádio e os 
pretos, átomos de oxigênio. A figura foi feita utilizando-se o programa XCrySDen com parâmetros retirados da 

ref. 10 
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 Transições entre os diferentes tipos de polimorfos são encontradas na literatura 

[9,10,11]. Partindo-se do VO2(B) em direção ao VO2(R), a fase VO2(A) pode apenas ser 

obtida sob condições particulares de pressão [10] e as transições das estruturas VO2(A) e 

VO2(B) na estrutura VO2(R) são irreversíveis. Os passos intermediários da transição 

VO2(B)→VO2(R) observados por microscopia eletrônica in situ podem ser vistos na Figura 5.  

 

  
 

Figura 5 – Evolução da morfologia das placas de VO2(B) se transformando em nanocristais de VO2(R). Em (a) 
uma imagem das placas instantes antes da transformação em cristais de VO2(R). Em (b) os cristais finais de 
VO2(R). (c) e (d) mostram os padrões de difração dos estágios representados em (a) e (b) respectivamente. Ref. 
9.   

 
 O outro polimorfo do VO2, o VO2(C) é preparado por dehidratação de um hidrato de 

óxido de vanádio, VO2·1/2H2O. Este hidrato cristaliza-se no grupo espacial tetragonal 

I4/mmm, com a = 3,7211 Å, c = 15,421 Å, Z = 4 e R = 0,045 determinados por difração de 

raios-X [12]. A estrutura consiste de camadas de pirâmides quadradas do VO5, cada qual 

dividindo seus quatro cantos basais com 4 pirâmides quadradas vizinhas de VO5, como 

mostrado na Figura 6. O número de trabalhos dedicados a este polimorfo é bastante reduzido 

[12,13,14,15]. 
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Figura 6 - Representação da célula unitária do VO2(C). Os círculos cinzas representam átomos de vanádio e os 
pretos, átomos de oxigênio. A figura foi feita utilizando-se o programa XCrySDen com parâmetros retirados da 

ref. 12 

 
O polimorfo VO2(R) do VO2 é o que possuí a estrutura de maior estabilidade, 

confirmada ao longo do intervalo compreendido entre 68 e 1540ºC. Neste, os átomos de 

vanádio V4+ localizam-se no centro de um octaedro formado pelos átomos de oxigênio, dando 

origem a uma célula de simetria tetragonal que tem como parâmetros aR = bR = 4,55Å, cR = 

2,88Å, Z =2 e grupo de simetria espacial P42/mmm. No octaedro de oxigênios, a distância 

entre os átomos de V e os de O ligantes é de 0,1933 nm e entre os átomos de V e os outros 4 

oxigênios de 0,1922 nm. A Figura 7 mostra a célula unitária deste composto.  

Quando a temperatura é decrescida abaixo de 68ºC, ao longo do eixo c ocorre a 

dimerização dos átomos de V, ou seja, a formação de pares V-V. Estes dímeros torcem-se e 

criam uma nova estrutura com uma simetria monoclinica, que é conhecida como o outro 

polimorfo do VO2, o VO2(M1). Os parâmetros da célula unitária desta nova estrutura em 

relação à estrutura rutila são aM1 = 2cR, bM1= aR, cM1 = bR - cR e assumem os valores aM1 = 

5,75 Å, bM1= 5,42Å, cM1 = 5,38Å, β = 122,6º, Z = 4 e grupo de simetria espacial P21/c, como 

representado pela célula unitária da Figura 8. O padrão do octaedro formado pelos átomos de 

oxigênio alinhados ao longo de duas direções perpendiculares encontrado no VO2(R) repete-

se no VO2(M1), mas o octaedro deixa de ser regular e apresenta uma menor distância V-O 

(0,176 nm). Na estrutura monoclinica, VO2(M1), os átomos de vanádio deslocam-se do centro 

do octaedro e formam cadeias que não são mais paralelas ao eixo c como na estrutura rutila e, 
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entre os átomos de vanádio, surgem duas distâncias diferentes 0,2615 nm e 0,3162 nm ao 

invés de 0,2851 nm. Por isso, a célula unitária dobra de tamanho ao longo do eixo c. 

 

 

Figura 7 – Representação da célula unitária do VO2(R). Os círculos cinzas representam átomos de vanádio e os 
pretos, átomos de oxigênio. A figura foi feita utilizando-se o programa XCrySDen com parâmetros retirados da 

ref. 9 

 

 
 

Figura 8 – Representação da célula unitária do VO2(M). Os círculos cinzas representam átomos de vanádio e os 
pretos, átomos de oxigênio. A figura foi feita utilizando-se o programa XCrySDen com parâmetros retirados da 

ref. 9 

 



 19 

Acompanhando esta transição cristalográfica ocorre uma drástica mudança na 

condutividade elétrica, por um fator de até 105 vezes em monocristais [40] e até 103 vezes em 

filmes finos policristalinos [16]. A transmitância óptica na região do infravermelho para os 

comprimentos de onda compreendidos entre 2 e 12 µm [17] também muda consideravelmente 

e medidas de susceptibilidade magnética indicam a mudança de um ordenamento 

paramagnético, na fase de alta temperatura, para um ordenamento não magnético na fase de 

baixa temperatura [18]. Tanto as mudanças de condutividade elétrica como as ópticas, 

apresentam uma histerese quando a amostra é aquecida e resfriada em torno da temperatura de 

transição, sendo a largura desta histerese relacionada com a microestrutura da amostra [19]. 

Diversos equipamentos utilizando as propriedades da transição do VO2 têm sido 

propostos. Entre estes, podemos citar como exemplos, janelas inteligentes para regulagem 

térmica da temperatura de prédios [20, 24], espelhos com índice de reflexão variável e 

memórias óticas [17]. 

Para a produção de filmes finos de VO2 várias técnicas diferentes têm sido 

empregadas. Entre estas podemos citar “RF sputtering” reativo [16, 17, 21, 22, 23, 24, 25, 26, 

27, 28, 29], métodos sol-gel [4, 30, 31, 32], ablação a laser (PLD) [19], evaporação térmica 

[33] e “sputtering” por feixe de íons [34]. Fato comum a todas as técnicas é a necessidade do 

substrato ser aquecido durante e/ou após a deposição para homogeinizar a estequiometria e 

aumentar o grau de cristalinidade do filme. Entretanto, os resultados divergem na 

microestrutura obtida (grau de cristalinidade, tamanho de grão, pureza estequiométrica) o que 

se reflete nas propriedades da transição (temperatura de transição, região do infravermelho, 

magnitude da mudança da resistividade, largura da histerese). Também é verificado que o 

substrato desempenha um papel bastante importante através de acoplamentos entre a rede do 

substrato e da rede do VO2 (crescimento epitaxial, texturas). 

A Figura 9 mostra a influência do tempo de tratamento térmico sobre a microestrutura, 

as propriedades óticas da transição e o espectro de difração de raios-X em filmes finos de VO2 

depositados por PLD sobre Si. Note o aumento da histerese e a mudança no intervalo em que 

ocorre a transição além do aumento do tamanho do grão. Já a Figura 10 mostra a relação entre 

a histerese das propriedades elétricas e a espessura de filmes finos de VO2 depositados por 

“sputtering reativo” sobre substratos de Si mantidos a uma temperatura de 500°C. Observe 

também que há uma mudança considerável tanto na magnitude da transição quanto em quão 

abrupta é a forma em que ocorre esta transição em relação a espessura do filme. Deve ser 

notado também, a relação entre o tamanho do grão e o espectro de raios-X de cada amostra. 
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Figura 9 – Da esquerda para a direita: Morfologia das nanopartículas obtida por microscopia eletrônica de 

varredura, curvas de refletância ótica na região da transição de fase relativas a medidas na região do 
infravermelho (λ = 980 nm) e difração de raios-X. De cima para baixo: 5, 10, 20, 40, 80 minutos de tempo de 

tratamento térmico à 450°C e 250 mTorr de O2 realizados após a deposição dos filmes. Ref. 19 

 

 
Figura 10 – Resistividade versus temperatura para diferentes espessuras de filmes finos de VO2 depositados por 

“sputtering reativo” sobre substratos de Si. Ref. 21 

 
A influência de íons dopantes sobre a temperatura em que ocorre a transição de fase 

em filmes finos de dióxido de vanádio também tem sido discutida. Estudos indicam que a 
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valência relativa do íon dopante em relação ao V4+ pode estar relacionada com o aumento ou a 

diminuição da temperatura de transição [30]. 

A primeira explicação teórica para a transição de fase do VO2 foi formulada tendo 

como base as teorias de campo cristalino e do orbital molecular [35]. Segundo esta, a 

transição semicondutor-metal pode ser explicada pelas mudanças nas estrutura da banda 3-d 

causadas pela alteração da estrutura cristalina. 

Na fase de mais alta temperatura, VO2(R), os níveis de energia d penta degenerados do 

V4+ 3d1 sofrem “split” pela ação do campo cristalino. O campo octaedral dos 6 oxigênios 

fornece uma divisão em um estado duplamente degenerado de mais alta energia de simetria eg 

e um estado triplamente degenerado de mais baixa energia de simetria t2g conforme pode ser 

visto na Figura 11. 

 

 
Figura 11 – Diagrama mostrando o “splitting” dos átomos de V devido ao campo cristalino. Fig. 11 ref. 40 

 
A degenerescência destes níveis é posteriormente removida pela componente 

ortorrômbica do campo cristalino. Os orbitais eg são fortemente hibridizados com os orbitais 

2pσ do oxigênio e tem uma grande largura de banda localizando-se bem acima do nível de 

Fermi. Enquanto nos níveis t2g, o orbital 3dx
2
-y
2 cria a banda d║, os outros 2 orbitais, 3dzx e 

3dzy, misturam-se com os orbitais 2pπ do oxigênio formando a banda π*. Assim, as bandas π* e 

d║ estão situadas nas menores energias em torno do nível de Fermi. Como os orbitais π* são 

mais hibridizados com os orbitais 2pπ do oxigênio do que os orbitais d║, as bandas π* tem 

mais alta energia e uma maior largura de banda. De outro lado, os orbitais d║ são 

preferencialmente não ligantes. Assim, as bandas d║ e π* sofrem um “overlap” no nível de 

Fermi como mostrado na Figura 12. 

 



 22 

 
Figura 12 – Diagrama esquemático de energia das bandas 3d em torno do nível de Fermi do VO2 conforme 

medido na ref. 37 

 
Para entendermos melhor o que está acontecendo na fase semicondutora, VO2 (M1), é 

conveniente dividirmos a fase rutila em duas subredes interpenetrantes de átomos de V, 

consistindo de cadeias de V paralelas ao eixo c. Estas duas redes interagem via oxigênios. Se 

os átomos de vanádio se emparelham (formam pares) em uma subrede com distâncias 

alternadas curtas e longas dos pares V-V ao longo do eixo c, a força eletrostática fará com que 

os átomos de vanádio da segunda subrede movam-se perpendicularmente ao eixo c, em 

direção aos oxigênios cujos V vizinhos da primeira subrede encontram-se mais afastados 

(Figura 14). Através da redução desta distância entre o V e o O, a banda π* é elevada acima da 

energia de Fermi e é provocado o “split” da banda d║ em uma banda preenchida e outra vazia 

conforme pode ser visto na Figura 12. 

A fase metálica do VO2 é bem descrita por este modelo baseado na teoria de bandas. 

Cálculos dos níveis eletrônicos para esta estrutura de baixa temperatura do VO2 [36] 

encontraram o “split” da banda d║ como sendo de 0,5 eV. Entretanto, medidas de 

espectroscopia de emissão no infravermelho (UPS) revelaram um “split” da banda d║ de 

aproximadamente 2,5 eV [37] e medidas de absorção de raios-X (XAS) da linha 1s do 

oxigênio revelaram um “split” de aproximadamente 2 eV [38]. Portanto, embora descrevendo 

bem os aspectos qualitativos da transição semicondutor-metal no VO2, este modelo não 

consegue explicar quantitativamente bem o “split” da banda d║ e cria apenas um pequeno 

“gap” entre as bandas π* e a banda d║ preenchida. 

Isto posto, foi sugerida a necessidade de se levar em conta os efeitos da energia de 

correlação elétron-elétron. Medidas experimentais da energia de correlação dos elétrons nas 

bandas d║, encontraram um valor de 2,1 eV [37]. Esta energia é muito maior que a largura da 

banda (~1,5 eV) indicando que o VO2 é um típico isolante de Mott, sendo o “gap” aberto por 

efeitos de correlação elétron-elétron, na sua fase de baixa temperatura.  
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Um modelo incorporando tanto a energia de correlação elétron-elétron como as 

interações elétron-rede como a origem do “splitting” das bandas [39], indica que a origem 

desta transição é causada pelos efeitos da correlação elétron-elétron, como num isolante de 

Mott-Hubbard, e a distorção cristalina é o resultado. 

Também é chamada a atenção para o importante papel dos elétrons da banda π* na 

transição [40]. Foi proposto que os elétrons da banda π* na fase metálica blindam a energia de 

correlação elétron-elétron. Na fase isolante, entretanto, a hibridização entre a banda π* e os 

orbitais 2pπ do oxigênio aumenta devido a distorção cristalina de modo que a banda π* eleva-

se em energia e torna-se vazia. Portanto, a energia de correlação entre os elétrons da banda d║ 

é realçada, levando a um “splitting”, e criando um “gap” de Hubbard entre a metade de mais 

baixa energia da banda d║ e a banda π*, que não é “split”. Assim, este material é classificado 

como um isolante de Mott-Hubbard. 

Cálculos da estrutura eletrônica do VO2 baseado no método LDA (Local Density 

Aproximation) para as fases M1 e R com o potencial de correlação de Ceperley-Alder, célula 

de forma variável e métodos de ondas planas [41], encontraram parâmetros estruturais em 

bom acordo com os medidos experimentalmente. Na fase semicondutora, devido a formação 

de pares V-V causados pela distorção cristalina, é criado um “pseudogap”. Assim, este 

isolante foi classificado como um isolante de Peierls. Entretanto, os cálculos para o “gap” 

levaram a um valor (-0,04 eV) muito diferente do experimental (0,6 eV [37]), mas esta 

discrepância é atribuída a limitações do LDA para a estimativa de “gaps”. 

Contrariamente a esta classificação [42], é argumentado que estes cálculos foram 

feitos para apenas uma das fases isolantes do VO2, a fase M1, e que a formação de pares V-V 

pelos V4+ não permite fazer uma distinção clara se a transição era do tipo Mott-Hubbard ou 

Peierls. A favor da classificação como Mott-Hubbard, há o fato de que este tipo de 

ambigüidade não é aplicável as outras fases isolantes do VO2. 

Uma fase M2, bem como uma fase intermediária T que surge quando M2 é resfriada 

até M1, foi observada no sistema V1-xCrxO2 com x pequeno (x >~ 3x10-3) [43] e também no 

sistema VO2 puro quando uma pequena pressão uniaxial era aplicada ao longo da direção 

(110)r [44]. Na Figura 13 é apresentado um diagrama de fases para amostras em forma de pó 

com duas diferentes origens [40] que, embora apresentando diferenças substanciais, para 

x>0,002 mostram as duas novas fases M2 e T. A exata posição das fronteiras no diagrama de 

fases é incerta devido a sua grande sensibilidade a concentração de Cr e a estequiometria do 

oxigênio.  
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Figura 13 – Diagrama de fases indicando o surgimento das novas fases do VO2,  M2 e T na transformação da 

fase R para M1. Deve ser notado que as amostras indicam diferenças nas fronteiras de cada fase. Ref.43 

 
Algumas diferenças são notadas entre as fases M1 e M2 do VO2. Enquanto na fase 

monoclinica M1 do VO2 ambas as subredes são pareadas e inclinadas em relação ao eixo c, na 

fase monoclinica M2 existem dois tipos de subredes completamente diferenciadas. Uma 

destas subredes apresenta o pareamento mas não é inclinada em relação ao eixo c, enquanto 

que a segunda apresenta uma rede no formato zig-zag em direção aos O mas não há o 

pareamento. A Figura 14 apresenta um diagrama comparativo entre estas duas fases. 

Quando a temperatura é decrescida, na transição M2→M1, é observada uma fase 

intermediária de estrutura tricíclica T. Os pares de M2 tornam-se continuamente inclinados 

em direção a configuração M1 enquanto as cadeias em zig-zag gradualmente dimerizam-se. 

Em M1, os dois tipos de cadeias se tornam completamente equivalentes. 

Experimentos com NMR e EPR [43] mostram que a cadeia em zig-zag da fase M2 se 

comporta magneticamente como cadeias de Heisenberg S=1/2. Assim, estas cadeias em M2 

são consideradas como isolantes de Mott-Hubbard. 
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Figura 14 – Comparação entre o pareamento dos átomos de V em três fases (R, M1 e M2). Na fase M1 (círculos 
abertos) todos os átomos de vanádio pareiam-se e torcem-se em relação as posições da estrutura R. Em M2 

(círculos cheios) metade dos átomos de V se pareiam mas não giram e a outra metade forma cadeias em zig-zag 
despareadas. (As distorções estão exageradas por um fator 2 para clareza). Fig. 9, Ref. 43 

 
Portanto, chamando a atenção para o fato da fase M1 do VO2 poder ser vista como 

uma superposição de duas redes distorcidas do tipo M2, foi concluído que todas as fases 

isolantes do VO2 (M1,M2 e T) são do mesmo tipo e devem ser classificadas como isolantes 

de Mott-Hubbard e não como isolantes de bandas (Peierls). 

A natureza desta transição semicondutor-metal ainda continua sendo objeto de estudo 

e intenso debate. Um estudo de fotoemissão em filmes finos de VO2/TiO(001) [45] evidencia 

uma forte interação elétron-elétron e elétron-fônon. Outros trabalhos, através de cálculos com 

o método C-DMFT (Cluster Dynamical Mean-Field Theory) [46] e GW [47], chamam a 

atenção para a importância dos efeitos de correlação elétron-elétron. Já um cálculo da 

estrutura eletrônica baseado no método TB-LMTO-ASA [48] discutindo a estrutura em 

termos do modelo usual de orbital molecular, mostra que 77% do “splitting” da banda d║ é 

baseada na interação elétron-rede e os outros 23% seriam causados por efeitos de correlação 

elétron-elétron.  
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2.4 V2O5 
 
 

O pentóxido de vanádio V2O5 é o mais estável dos óxidos de vanádio e tem sido 

estudado principalmente devido a seu desempenho eletroquímico [49]. Este é um material 

largamente usado como cátodo em baterias de lítio de grande capacidade devido a sua alta 

performance na inserção de lítio. Há estudos sobre a sua aplicação potencial na forma de 

filmes finos em equipamentos de baixo consumo energético e sensores de gases [50] e como 

um material para o desenvolvimento de atuadores. Foi mostrado [51] que folhas feitas de 

nanofibras enroladas de pentóxido de vanádio comportam-se como músculos artificiais 

(atuadores) que se contraem reversivelmente quando é aplicado um sinal elétrico. 

Medidas de resistividade versus temperatura de filmes finos de V2O5 com diferentes 

espessuras (Figura 15) mostram que a aproximadamente 329 K ocorre a transição de um 

comportamento semimetálico para um comportamento semicondutor. Ocorre também uma 

diminuição na resistividade quando a espessura do filme é aumentada, de acordo com o 

modelo de Fuchs-Sondheimer. Medidas de transmitância e reflexão ótica mostram que o 

material é bastante transparente tanto na região do espectro visível quanto do infravermelho 

[52]. 

 

 
 

Figura 15 – Curva de resistividade ρ versus temperatura para amostras com diferentes espessuras de V2O5  Ref. 
52 
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3 DESCRIÇÃO DAS TÉCNICAS E PROCEDIMENTOS 
EXPERIMENTAIS 

 
 
3.1 Preparação das amostras – deposição por “sputtering” 
 

 

“Sputtering” é uma das técnicas mais usadas para a fabricação de filmes finos. Esta foi 

concebida a aproximadamente 150 anos por Sir William Robert Grave, que a chamou de 

“desintegração catódica” e já estava em  uso como uma ferramenta para a deposição na 

pesquisa de filmes finos magnéticos em 1925. Entre os motivos que a tornam tão popular 

podemos destacar a sua versatilidade, a boa aderência do filme ao substrato e a excelente 

reprodutibilidade. Estas características permitem a deposição de filmes de diferentes tipos de 

metais, suas ligas e até mesmo materiais dielétricos em diversos tipos de substratos que 

podem estar aquecidos em um extenso intervalo de temperaturas.  Além disso, a atmosfera 

para a deposição pode conter diferentes gases, como oxigênio ou nitrogênio, criando reações 

químicas durante o processo de deposição (formação) do filme fino.  

O sistema de “sputtering” do Laboratório de Magnetismo e Materiais Magnéticos 

(LMMM) está montado em uma plataforma Balzers BAK 600. Para obter-se o vácuo de base 

(~10-8 mbar) são utilizadas uma bomba de vácuo rotativa e outra difusora, como pode ser 

visto um diagrama esquemático deste equipamento (Figura 16).  

Para a deposição dos filmes, inicialmente, a câmara é evacuada e é admitido um gás 

inerte, Ar. O “sputtering” propriamente dito começa quando é aplicada uma grande diferença 

de potencial entre o cátodo e o ânodo que ioniza os íons de argônio e os acelera em direção ao 

cátodo fornecendo energia suficiente para, colidindo balisticamente, desbastá-lo. (“sputtering” 

= desbaste iônico). O material ejetado pelo desbaste é jogado em todas as direções e uma 

parte atinge o substrato onde acaba por depositar-se, ou seja, formar o filme. A espessura do 

filme é controlada através do conhecimento da taxa de deposição de cada material e do tempo 

de exposição do substrato ao plasma. No LMMM, a taxa de deposição para cada material é 

calibrada através da análise do espectro de difração de raios-X a baixo ângulo do filme e o 

tempo de deposição pelo tempo em que um “shutter” permanece aberto.  

O cátodo forma o que é chamado de canhão. Ele tem o formato de um cilindro e sobre 

uma de suas extremidades é colocado o material que será depositado, também chamado de 

alvo. O cátodo é envolto por uma casca cilíndrica, chamada “shield”, que impede a abertura 

do plasma em regiões onde o desbaste não é desejado. 
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Figura 16 – Representação esquemática do equipamento de “sputtering” do LMMM. As bombas de vácuo (não 

mostradas aqui) localizam-se no fundo, entrando na página. 

 
A pressão de argônio possui grande influência na eficiência do processo de 

“sputtering”. Pressões muito pequenas podem não criar uma situação em que o plasma seja 

auto-sustentável e quando pressão é aumentada demasiadamente, o livre caminho médio dos 

íons se torna muito pequeno, diminuindo a taxa de deposição, e aumentando a taxa de 

inserção de íons de argônio no filme. 

A energia dos íons incidentes no alvo é determinada pela diferença de potencial 

aplicada entre o cátodo e o ânodo. Assim, a taxa de “sputtering” é regida também por este 

parâmetro. Para diferenças de potenciais maiores, a relação entre estas grandezas não é linear 

e a taxa de “sputtering” tende para um valor de saturação. 

 Para a deposição de materiais metálicos e suas ligas, geralmente é utilizada uma 

diferença de potencial fornecida por uma fonte DC. Entretanto, se o alvo for composto por um 

material dielétrico, os íons que chegam ao alvo para o desbaste concentram-se na sua 

superfície criando um potencial de blindagem que impede a aceleração de outros íons e a 
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emissão de elétrons secundários, necessários para a auto-sustentação do plasma. Para 

contornar esta situação, é utilizada uma fonte RF, criando o processo de “RF sputtering”. 

Podemos destacar como vantagem do sistema RF, a menor pressão de Ar necessária para a 

auto-sustentação do plasma, pois os elétrons oscilam devido a radiofreqüência aumentando as 

ionizações. Como desvantagem deste sistema está o alto custo da fonte, e a necessidade de um 

casador de impedâncias para melhorar a transmissão da potência RF. 

Outra forma de aumentarmos a eficiência do processo é através da inserção de ímãs no 

cátodo. Estes ímãs criam um campo magnético na região do alvo fazendo com que os íons e 

os elétrons secundários com velocidade paralela a superfície do alvo, que seriam perdidos no 

processo, sejam confinados, espiralem e colidam com o alvo, no caso do Ar+, ou ionizem 

outros átomos, no caso dos elétrons. A configuração destes ímãs pode variar dependendo do 

tipo de material que compõe o alvo (se este for magnético ou não). Nas regiões onde o campo 

magnético é paralelo a superfície do alvo ocorre um maior desbaste como pode ser visto na 

Figura 17. No LMMM, os canhões contam com estes ímãs e portanto são chamados de 

canhões de “magnetron sputtering”. 

 Filmes de óxidos podem ser depositados através do “sputtering” seja de alvos do 

óxido, seja do alvo metálico em atmosfera reagente de O2. Este último é chamado de 

“sputtering reativo”. Neste, a atmosfera na qual é aberta a descarga é composta de uma 

parcela de argônio e uma parcela de oxigênio (em alguns casos, raros, apenas O2) permitindo, 

através do controle da razão entre as pressões parciais de O2 e Ar, a síntese de uma 

determinada estequiometria no filme formado. Entretanto, este controle não é simples pois 

não existe uma relação linear entre estas grandezas e, além disso, a pressão parcial de O2 é 

uma função temporal, dependendo de seu consumo nas reações químicas durante a deposição. 

Este consumo, ocorre em três locais distintos: no filme formado, no percurso do material 

desbastado e também na superfície do alvo. Esta última reduz substancialmente a taxa de 

“sputtering” e torna necessário o uso de um potencial RF para a auto-sustentação do plasma.  
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Figura 17 – Foto de um alvo de Cu e configuração do campo magnético do canhão utilizado para sua deposição 
(figura retirada do manual dos canhões AJA). Deve ser notado que nas regiões onde o campo magnético do 

canhão é paralelo a superfície do alvo ocorre o maior desbaste. 

 
 Existem modelos teóricos do processo de “sputtering reativo” onde são apresentadas 

relações entre as grandezas envolvidas (pressões parciais de O2 e Ar, taxa de bombeamento 

das bombas de vácuo, potência e taxa de deposição etc) e a estequiometria do filme formado 

[53,54,55,56]. Entretanto, no LMMM não foi possível aplicar estes modelos devido aos 

gradientes de pressão formados dentro da câmara o que torna impossível a deteção de dados 

confiáveis para os parâmetros envolvidos.  

Para que seja perceptível a transição da fase semicondutora para metálica em filmes 

finos de dióxido de vanádio, os filmes devem apresentar uma estequiometria bem definida e o 

filme como um todo deve ter uma estrutura cristalina. A técnica de “sputtering” reativo tem, 

como uma de suas principais vantagens, a possibilidade de um controle bastante sensível da 

estequiometria. Entretanto, uma estrutura cristalina não é formada a menos que os filmes 

sejam submetidos a tratamentos térmicos. Estes são feitos durante a deposição através do 

aquecimento controlado do substrato, em temperaturas que variam de 400 a 500°C, ou após a 

deposição, em câmaras com uma atmosfera que pode conter ar, Ar ou O2 e num intervalo de 

temperaturas que pode variar de 370 a 550°C. 

Como estratégia para a deposição dos filmes de óxido de vanádio, resolvemos adotar o 

“sputtering” reativo de um alvo metálico de vanádio (com 99,5% de pureza) em uma 

atmosfera composta por uma mistura de Ar e O2. Através do controle da razão entre as 

pressões parciais de Ar e O2 deveríamos poder, pelo menos em princípio, ajustar a 
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estequiometria do filme formado. Para garantir que o filme apresentaria uma estrutura 

cristalina durante a deposição o substrato foi mantido aquecido a uma temperatura de 440°C.  

Na escolha do substrato, teve-se de levar em conta, de um lado, o efeito que este 

poderia ter sobre a morfologia do filme (indução de texturas, possibilidades ou não de 

misturas na interface, etc.), e de outro, o seu papel durante a caracterização do filme. Tendo 

em vista o objetivo inicial de caracterizar os filmes finos de óxidos de vanádio por difração de 

raios-X (estrutura), medidas de resistividade e incluir pelo menos uma análise qualitativa 

sobre as propriedades ópticas, foram usados como substratos tanto lamínulas de vidro quanto 

bolachas de Si monocristalino (111). Apesar de possuir uma superfície mais rugosa que o Si, 

o vidro apresenta algumas vantagens, como facilitar a análise do filme quanto a cor e permitir 

medidas de resistividade sem qualquer risco de "shuntting" da corrente. Mas o vidro impõe 

restrições ao aumento de temperatura durante a deposição. Em contrapartida, “waffers” de Si 

são particularmente ajustadas para deposição de filmes, apresentando rugosidade em escala 

atômica na superfície, suportando temperaturas relativamente altas e não contribuindo com 

ruído nas análises de RX. Nos substratos de vidro, a deposição foi realizada diretamente sobre 

o substrato, sem a deposição prévia de camadas "buffer". Os substratos de Si, antes da 

deposição da camada de VOx, receberam uma camada de Al2O3 amorfo (alumina). Esta 

camada foi colocada para bloquear a interdifusão na interface, evitar formação de outros 

materiais (como silicetos) e também para evitar "shuntting" durante as medidas de resistência 

elétrica. 

O aquecimento do substrato não foi conseguido de maneira trivial. Geralmente, este 

tipo de aquecimento é feito através de resistores cobertos com uma camada cerâmica ou 

lâmpadas de alta potência. No caso dos resistores, a cerâmica (se não for de boa qualidade) 

apresenta grande porosidade e acaba por degasificar-se no processo de evacuamento da 

câmara, não permitindo que seja obtida uma atmosfera apropriada para a deposição dos 

filmes. As lâmpadas apresentam como inconveniente a tensão necessária para o seu 

acionamento. Mesmo uma tensão de 220 V faz com que ocorra um “shutting” entre os fios 

que transportam a corrente cada vez que o plasma que faz a deposição é acionado, uma vez 

que os fios tem de estar desencapados para evitar a degasificação.  

Com algumas modificações foi usado, para o aquecimento do substrato, o sistema 

original de evaporação resistiva da Balzers. Neste, um bastão de tungstênio é percorrido por 

uma corrente elétrica e, como conseqüência do efeito Joule, é aquecido. Assim, posicionou-se 

o bastão acima do porta-substratos e por irradiação, aqueceu-se o substrato. Um aumento da 

eficiência da irradiação foi obtido colocando-se um refletor acima do bastão. A regulagem da 
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temperatura do substrato foi feita através do controle da corrente que percorria o tungstênio. A 

Figura 18 mostra um desenho esquemático deste equipamento. 

 

 
 

Figura 18 – Equipamento utilizado para o aquecimento do substrato e deposição dos filmes 

 

O procedimento adotado para a deposição dos filmes foi o seguinte: após o sistema ter 

atingido a pressão de vácuo base foi ligado o aquecimento. O tempo para a amostra ser 

aquecida até a temperatura desejada, em torno de 440°C, foi mantido em aproximadamente 1 

h. Este aquecimento foi feito de maneira lenta para que o sistema pudesse recuperar a pressão 

de vácuo base uma vez que quando aquecido, o cadinho e as paredes da câmara 

degasificavam-se, diminuindo consideravelmente a qualidade do vácuo. Aquecido o substrato, 

foi estrangulado o bombeamento entre a bomba difusora e a câmara, necessário para a 
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admissão do Ar, e foi regulada a relação entre pressão e fluxo de modo que um fluxo de 17,9 

SCCM criasse uma pressão de 4,8 mTorr. A pressão da câmara foi posteriormente regulada 

para 7,5 mTorr e foi acionada a fonte RF regulada para aplicar uma potência de 30 W,  dando 

início ao processo de “sputtering”. Após ligado o plasma, foi mantido o desbaste por 

aproximadamente 6 minutos em atmosfera somente de Ar para que fosse retirada a camada 

externa de óxido do alvo formada pela sua exposição a atmosfera (pré-“sputtering”). 

Decorrido estes 6 minutos foi regulada a razão entre as pressões de O2 e Ar para cada amostra 

e iniciada a deposição dos filmes. 

O tempo de deposição para as diferentes amostras foi mantido constante para todas as 

amostras. Tal opção visou manter, tanto quanto possível, constante a espessura das amostras, 

visto que a calibração da espessura, para cada pressão parcial de O2 e cada temperatura, era 

inviável ( a calibração exige a deposição de filme na faixa de 10 a 30 nm sobre substrato que 

não seja vidro que não eram disponíveis. O vidro, por seu turno, empena).  

 

 

3.2 Análise da composição estrutural das amostras – difração de raios-X 
 

 
Como os raios-X são radiação eletromagnética, eles são compostos pela variação de 

um campo magnético e um campo elétrico no tempo em direções perpendiculares entre si e 

também perpendiculares à direção de propagação da onda. Um elétron, localizado no caminho 

desta onda, é excitado pelas mudanças periódicas do campo elétrico e ele mesmo se torna uma 

fonte de ondas eletromagnéticas com a mesma freqüência e comprimento de onda da onda 

incidente. Por este processo o elétron espalha o feixe original (também chamado de 

espalhamento coerente).  

O fenômeno da difração de raios-X por um cristal é o resultado do processo de 

espalhamento em que os raios-X são espalhados pelos elétrons dos átomos. Um feixe 

difratado é produzido pelo espalhamento dos elétrons apenas quando certas condições 

geométricas são satisfeitas. Estas condições podem ser expressas de duas formas, ou através 

da lei de Bragg (2dsenθ=mλ) ou através das equações de Laue.  

A parte mais importante na análise de um padrão de difração é relacionar as posições 

dos átomos com a intensidade difratada. Esta relação é feita através da equação do fator de 

estrutura. 
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A intensidade do espalhamento de um átomo é dependente do número de elétrons no 

átomo, mas devido aos elétrons estarem distribuídos em todo o volume do átomo ao invés de 

concentrados em um único ponto, nem todos os elétrons espalham raios-X em fase. Quando 

somadas as contribuições de todos os elétrons, esta diferença de fase leva a uma interferência 

parcial e a um decrescimento líquido na amplitude espalhada por um átomo, de modo que a 

eficiência do espalhamento é uma função do ângulo de Bragg e cai com 
λ

θsen
. O resultado 

da soma dos espalhamentos de todos os elétrons que compõem o átomo é expresso por um 

valor conhecido como fator atômico de espalhamento f0 que pode ser definido, formalmente, 

como a razão entre a amplitude espalhada por um átomo em repouso e aquela espalhada por 

um único elétron. Quando θ=0, f0 é igual ao número atômico do átomo, mas este decresce 

rapidamente quando o ângulo θ é aumentado.  

 Apenas um número muito pequeno de substâncias cristalinas consiste de um único tipo 

de átomo formando a célula unitária da estrutura. Todas as outras substâncias contêm mais de 

um tipo de átomo e/ou tem grupos de átomos, como moléculas ou íons complexos, repetidos 

ao longo dos pontos da rede. Este grupo de átomos cria uma estrutura repetida que, através de 

translações da rede, constroem a estrutura cristalina. 

A amplitude de espalhamento de uma célula unitária do cristal é determinada pela 

soma dos espalhamentos f0 de todos os átomos na célula unitária. O resultado é o fator de 

estrutura Fhkl que pode ser definido como a razão entre a amplitude espalhada pelos átomos na 

célula unitária e a amplitude espalhada por um único elétron. 

Com uma análise do espalhamento de planos de Bragg, distantes entre si por dhkl e 

formados por dois átomos diferentes A e B, sendo o átomo A na origem e o átomo B na 

posição r = ua + vb + wc, onde a,b e c são os vetores unitários da célula; encontramos a 

diferença de fase entre a onda espalhada pelo átomo B e pelo átomo A em uma reflexão h, k, l 

como sendo 

Φ = 2π (hu + kv + lw) 

A amplitude da onda espalhada pode ser descrita como uma função exponencial 

complexa Aeiφ, onde a amplitude A é simplesmente f, o valor do espalhamento para o átomo 

em consideração. Como o fator de estrutura é definido como a soma dos espalhamentos para 

todos os átomos da célula, para este caso, temos: 

Fhkl = fA e
2πi (h.0 + k.0 + l.0) + fB e

2πi (h.u + k.v + l.w) 

e num caso genérico 
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Quando é feita uma medida de difração de raios-X, para um determinado ângulo θ, é 

medida a intensidade Ihkl (∝|Fhkl|). Como pode ser visto na equação para F, esta intensidade é 

dependente do espaçamento entre os planos, do tipo de átomo e do arranjo destes quando 

formam a célula básica do cristal. Entretanto, esta medida leva em conta apenas o módulo de 

Fhkl sendo a informação sobre a fase perdida, o que torna impossível determinação exata da 

posição de cada elemento na rede cristalina. Portanto, para uma caracterização completa do 

espectro de raios-X, é necessário sua comparação com uma simulação teórica, frequentemente 

não trivial. 

No LMMM, o método utilizado para medidas de difração de raios-X de materiais 

cristalinos é o chamado método do pó (“powder method”). Uma amostra policristalina é 

formada por um conjunto de nanocristais que possuem uma orientação randômica* ao longo 

da mesma. O equipamento que utiliza tal método é chamado de difratômetro, e foi utilizado 

nessas medidas um difratômetro SHIMADZU modelo XD 7A. Este é formado basicamente 

por um tubo de raios-X, um goniômetro para medida do ângulo dos raios-X difratados e um 

detector para medida da intensidade de raios-X. 

Os raios-X são criados pela desaceleração de elétrons gerados termionicamente e 

acelerados por uma grande diferença de potencial ao se chocarem com um alvo sólido (no 

caso presente Cu). Neste momento, uma pequena parte da sua energia cinética é convertida 

em radiação eletromagnética (RX) e o restante em aquecimento do alvo (~99,8%). Caso um 

dos elétrons que colida com o alvo tenha energia cinética suficiente, este pode arrancar um 

elétron de uma camada atômica interna, levando o átomo a um estado excitado. Um dos 

elétrons de uma camada superior, imediatamente cairá nesta vacância, fazendo com que o 

átomo volte ao seu estado normal. Neste processo é liberado um fóton com energia 

correspondente a diferença de energia entre estas duas camadas. Este fóton é chamado de 

raio-X característico. Para o Cu o raio-X característico de um transição da camada L para a 

camada K, conhecido como Kα, tem comprimento de onda de 1,5416Å. Este é o comprimento 

de onda usado nas medidas de difração de raios-X. 

A geometria envolvida no processo de difração é conhecida como geometria de Bragg-

Brentano. Nesta geometria, as reflexões dos planos de espaçamento d1, d2 e d3, componentes 

da amostra S, são focalizadas no ponto G, onde esta localizado o contador. O contador G gira 

                                                
* Quando esta orientação não é randômica dizemos que a amostra policristalina possui uma textura  
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em torno de S, mantendo constante a distância entre a amostra e o receptor. Como a superfície 

da amostra é feita com um formato plano, ela deve ser rotada com metade da velocidade 

angular da desenvolvida pelo receptor de modo que a superfície da amostra permaneça 

tangente ao círculo focal, em todos os instantes de tempo. Quando G gira em torno de S, em 

direção a maiores ângulos, o raio do círculo focal diminui como pode ser visto na Figura 19. 

A focalização em G não é perfeita por varias razões, em particular, erros de 

focalização surgem do fato da amostra utilizada ser plana ao invés de curva, devido a 

transparência da amostra (pequeno coeficiente de absorção), a das propriedades 

tridimensionais do sistema (dimensões finitas da amostra, fonte, “slits”, etc.) . 

 

 
 

Figura 19 – Mudança no raio focal devido ao movimento do detector G com o dobro da velocidade angular da 
amostra S. Ref. 57 

 
A geometria de um difratômetro pode ser visto na Figura 20. A divergência vertical do 

feixe de raios-X proveniente de um ponto focal F no tubo é limitada pelo “slit soller” S1 de 

modo que o feixe de raios-X intercepte apenas a superfície da amostra. Para aumentar a 

resolução vertical, antes do feixe entrar no detector, ele é limitado pelo “slit soller” S5. 

Analogamente, mas para aumentar a resolução horizontal e garantir que apenas os raios-X 

difratados pela amostra cheguem ao receptor, eles passam através do “slit” de espalhamento 

S3 e são focalizados no “slit” de recepção S4. Os “slits soller” S1 e S5 se constituem de um 

empilhamento de placas paralelas igualmente espaçadas entre si feitas de um material 

altamente absorvedor (como por exemplo molibdênio ou tântalo). Os “slits” S3 e S4 tem a 

função de impedir que a intensidade de raios-X proveniente do meio cheguem ao contador, 

melhorando desta forma, a relação sinal ruído. 
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Figura 20 – Arranjo óptico de um difratômetro. Ref. 57  

 
A detecção dos raios-X difratados, ou melhor, a medida da intensidade da radiação 

difratada pela amostra, é feita por um contador proporcional e armazenada em um arquivo 

texto.  

O espectro típico de raios-X de um padrão de Si, com o equipamento Shimadzu pode 

ser visto na Figura 21. 

 

 
Figura 21 – Espectro de raios-X de uma amostra policristalina de Si usada para a calibração do 

equipamento 
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4 APRESENTAÇAO E DISCUSSÃO DOS RESULTADOS 
 
 

Alguns aspectos importantes do processo de deposição por “sputtering” reativo dos 

óxidos de vanádio emergem de uma análise visual do aspecto das amostras. Estas, quando 

retiradas da câmara, apresentaram uma variação na coloração a partir da posição de fixação 

(através de presilha) ao porta substrato. Como o local da presilha é o de melhor contato 

térmico, pode-se afirmar que as diferentes colorações advêm de gradientes de temperatura 

durante o processo de deposição. A origem física desta variação pode ser buscada tanto na 

presença de diferentes fases (com diferentes cores), quanto em variações na espessura 

depositada (fenômenos de interferência). No primeiro caso, variações na temperatura 

favorecem, para os mesmos fluxos de incidência sobre o substrato de vanádio e oxigênio, a 

formação de diferentes fases [16]. Variações na espessura também são possíveis, ao alterar as 

taxas de “re-sputtering” e incorporação no filme. Ambos os mecanismos surgem do fato das 

amostras terem sido depositadas em repouso, tanto em relação ao sistema de aquecimento 

quanto ao canhão de “sputtering”. 

Um segundo aspecto a ser considerado é a existência de estresses induzidos pelas 

diferenças entre os coeficientes de dilatação superficial dos materiais envolvidos, a saber, 

substrato, camada “buffer” e filme de óxido. No processo de aquecimento e, principalmente, 

na etapa de resfriamento estresses consideráveis aparecem ao longo das interfaces. Estes 

efeitos são aliviados, seja através do empenamento do substrato, seja pela indução de fissuras 

ou trincamentos no filme. Estes efeitos são relevantes no processo de caracterização seja 

porque interferem na geometria da difração de RX (empenamento), seja porque introduzem 

erros e fontes de ruído nas medidas elétricas (fissuras). 

As amostras cujos resultados serão discutidos são designadas de acordo com a Tabela 

1. 

 
Amostra Pressão total Pressão O2 Temp. Substrato Substrato Tempo 

622 7,50 mTorr 1,3 mTorr 440°C vidro 75 min 
640 7,51 mTorr 0,8 mTorr 440°C Si + 400Å Al2O3 60 min 
641 7,51 mTorr 1,0 mTorr 440°C Si + 400Å Al2O3 60 min 
642 7,51 mTorr 1,2 mTorr 440°C Si + 400Å Al2O3 60 min 
643 7,50 mTorr 1,4 mTorr 440°C Si + 400Å Al2O3 60 min 

 
Tabela 1 – Amostras produzidas. As colunas da tabela representam o número da amostra, a pressão total na 

câmara durante o processo de deposição, a pressão parcial de oxigênio POx, a temperatura do substrato, o tipo de 
substrato em que foi formado o filme e o tempo de deposição respectivamente. 
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Os espectros foram medidos entre 10 e 45 graus (2teta), mantendo-se constantes os 

parâmetros de medida, como intensidade do feixe, tempo de aquisição para cada ponto e 

passo, bem como o conjunto de "slits" ao longo do feixe. A idéia inicial era, de posse do 

espectro de difração apenas do substrato e da camada “buffer”, eliminar a sua contribuição 

subtraindo este espectro daqueles obtidos nas amostras com óxido de vanádio. Tal estratégia 

foi estabelecida principalmente porque alguns óxidos de vanádio apresentam picos 

importantes muito próximos a posição do pico (111) do Si.  

O procedimento acima exposto teve de ser abonado devido a limitações na etapa de 

preparação das amostras. Mesmo que as condições de medida tenham sido mantidas 

constantes, as contagens (intensidade do sinal) do pico de Si nos diferentes espectros difere 

consideravelmente. Por isto, certas ressalvas à análise quantitativa dos picos se fazem 

necessárias antes de se estabelecer um quadro comparativo. Como as diferenças nas 

intensidades do pico de Si apareceram acompanhadas de diferentes contribuições da camada 

“buffer” de Al2O3 (amorfa), é provável que haja variações significativas nas espessuras da 

camada “buffer” nas diferentes amostras. Quando a camada é mais espessa, a contribuição do 

“buffer” cresce, as expensas da intensidade do pico de Si. Tal hipótese é reforçada pela 

constatação de que uma das amostras, preparada nas mesmas condições de deposição 

aparentemente não apresentava a camada “buffer” (Figura 22). Considerando que também 

variações nas espessuras do filme de óxido não podem ser descartadas, limites na comparação 

quantitativa entre os diferentes espectros se impõem. Para contornar, pelo menos 

parcialmente, este problema os gráficos foram inicialmente normalizados tomando como base 

o pico comum a todos os gráficos, que estava associado ao Si (111). A seguir, os pontos 

referentes a este pico foram eliminados, restando na mesma região apenas a resposta do filme 

de óxido. Este procedimento se justifica se considerarmos que a largura do pico do silício é 

muito menor do que a largura dos picos de óxido de vanádio, o que é uma decorrência do fato 

de que o silício é monocristalino e os óxidos poli-cristalinos. Para avaliar o quanto esta 

abordagem é razoável, é útil avaliarmos um espectro experimental de uma amostra de óxido 

de vanádio do qual foi subtraído o espectro apenas de silício. Ao fazermos tal subtração, no 

entanto, multiplicamos os espectro do substrato por vários fatores multiplicativos diferentes. 

Como pode ser observado na Figura 23, a única modificação relevante ocorre numa faixa de 

28,28 a 28,89 graus (2teta), correspondente a largura do pico de Si. O procedimento preserva 

bem as intensidades relativas entre os diferentes picos, com a única exceção do pico 

convoluído com o pico de Si. Também as larguras de meia intensidade mantém-se inalteradas 

e, por isto, tais quantidades são avaliadas na análise dos resultados.  
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Figura 22 – Espectro de difração da amostra 641. Esta amostra apresentou problemas na deposição da camada 
“buffer”como pode ser notado no “inset” pela magnitude da intensidade relativa do pico associado com o 
substrato de Si (111). Observa-se também, quando comparado com os demais espectros, que o pico de Si é 
bastante mais estreito. Os picos de menor intensidade que aparecem nesta figura são um “zoom” do espectro 

apresentado no “inset” onde nota-se a presença das fases associadas com os óxidos de vanádio. 

 

Como pode ser observado na Figura 24, para o filme obtido com pressão parcial de 0,8 

mTorr (espectro de baixo) temos quatro picos relativos ao filme de vanádio oxidado. O pico 

mais intenso encontra-se próximo a 28 graus e corresponde a orientação (001) da fase M1 do 

dióxido de vanádio (para fins de comparação, no apêndice estão apresentados todos os 

padrões de difração de raios-X dos óxidos de vanádio). Em 2θ = 14,47° e 2θ = 44,18°, temos 

dois picos que correspondem as orientações (110) e (333) da fase A do VO2, respectivamente. 

Em 2θ =12 graus, um pico pouco intenso pode ser identificado como relacionado com a 

orientação (200) do β pentóxido de vanádio. Nesta amostra, com a menor pressão parcial de 

oxigênio, temos portanto, além de duas fases de dióxido de vanádio, a presença de um 

pequena quantidade de β V2O5. Quando a pressão parcial de O2 sobe para 1,2 mTorr durante a 

preparação, os picos da fase A do dióxido são suprimidos e começa a surgir um pico 

relacionado com a fase ortorrômbica do V2O5 com orientação (200). A intensidade do pico de 
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VO2(M1) aparentemente começa a reduzir-se mas esta constatação deve ser tomada com 

reservas, pois a intensidade pode ter sido afetada pelo procedimento de subtração. A 

quantidade relativa de β V2O5, no entanto, indubitavelmente aumenta, com o surgimento do 

pico de segunda ordem de orientação (200). Esta evolução é reforçada aumentando ainda mais 

a POx, como pode ser verificado no curva para uma pressão parcial de 1,4 mTorr de O2. A 

intensidade dos picos de pentóxido, tanto na fase β como na fase ortorrômbica tornam-se 

maior que aquela do pico do dióxido.  

 

 

Figura 23 – a) espectro de difração de raios-X da amostra 640. b) espectro desta amostra (círculos) subtraído 
pelo espectro do Si com fatores multiplicativos 2 (triângulos) e 3 (losângulos) c) “zoom” da região em torno do 

pico do Si, a região apagada deste espectro foi a compreendida entre as barras verticais. 

a) 

b) 

c) 



 42 

 

Figura 24 – De baixo para cima: espectro de difração de raios-X das amostras 640 (POx=0,8 mTorr), 642 
(POx=1,2 mTorr) e 643 (POx=1,4 mTorr) 
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Em linhas gerais, o aumento da POx durante o processo de deposição, gera filmes onde 

aumenta a presença relativa de óxidos mais ricos em oxigênio. Na faixa estudada, no entanto, 

todos os filmes são polimorfos e apresentam a presença simultânea de óxidos com diferentes 

estequiometrias. Pode-se intuir pelos espectros que a obtenção de pentóxidos puros, se 

possível sem tratamentos térmicos posteriores, deverá ocorrer apenas com POx superiores a 

1,4 mTorr. De maneira similar, a busca por dióxidos puros, deve ser perseguida em POx 

inferiores a 0,8 mTorr. No que concerne a obtenção de filmes com óxidos puros, a janela de 

variação das pressões parciais adotada é estreita. Ainda assim, a evolução da presença relativa 

das composições fornece informações úteis. 

 Todos os diferentes óxidos de vanádio que aparecem nos filmes apresentam 

pronunciadas texturas. Está característica é comum em filmes finos [4, 22] e pode tanto estar 

relacionada com a escolha de planos onde é maior o empacotamento atômico, quanto ser 

induzida por orientações do substrato. No presente caso, a segunda fonte de texturas, no 

entanto, pode ser descartada tendo em vista que tanto para o silício com “buffer” de alumina 

quanto para o vidro, temos o filme crescido a partir de um amorfo. Ainda que o substrato não 

seja responsável pela indução de texturas, ele pode ter algum efeito sobre o óxido gerado, 

como será observado mais adiante. 

Outra característica que foi explorada é a largura de meia intensidade dos picos. A 

largura a meia altura dos picos está relacionada com o tamanho dos grãos que formam o 

cristal. Segundo a equação de Scherrer [57], quando maior for esta largura, menor o tamanho 

dos grãos. A aplicação da lei de Scherrer permite a determinação de um comprimento de 

correlação para espalhamento coerente, designado como parâmetro L, que pode ser pensado, 

em primeira aproximação, como sendo o tamanho de grãos. A confiabilidade desta 

aproximação, no entanto, é limitada quando não é feita a deconvolução dos dados medidos 

com a largura instrumental dos picos, o que foi o caso aqui. Ainda assim pode-se fazer uma 

comparação entre os tamanhos de grão de cada um dos óxidos. A largura do pico (110) do 

VO2 é de 0.02 rad para a pressão parcial de 0,8 mTorr, e diminui para 0.01 rad quando a POx 

sobe até 1.4 mTorr. Tendo em mente que a eliminação dos pontos na região dos picos do Si 

(111) e o fato que a deconvolução não foi realizada, esta evolução traduziria um aumento do 

tamanho de 8nm até 12nm, aproximadamente. A fase β do pentóxido, em contrapartida, 

apresenta uma diminuição no tamanho de grão (18-12nm). A situação do pico de V2O5 é 

claramente distinta, aparecendo com largura bastante mais estreita correspondendo a tamanho 

de grãos na faixa de 65 nm.    



 44 

A Figura 25 mostra o espectro de difração de uma amostra de óxido de vanádio obtida 

com POx de 1,3 mTorr sobre vidro. A curva apresenta um morro largo característico de 

materiais amorfos, que advém do substrato de vidro. Além deste, podemos observar uma 

cadeia de picos estreitos em 2θ=27,72° e 2θ=28,44° estão associados com o VO2(M1) e o β 

V2O5 respectivamente que não puderam ser distinguidas claramente nas amostras sobre Si em 

especial na amostra 642 (Figura 24, curva do meio). 

 
Figura 25 - Espectro de raios-X da amostra 622 

 

 As conclusões que podem ser extraídas destes espectros são as de que todas as 

amostras apresentam uma estrutura de múltiplas fases. Um aumento na pressão parcial de O2 

provoca um deslocamento tanto das fases quanto das suas quantidades relativas em direção a 

uma presença maior do V2O5 em detrimento da fase associada com o VO2(M1). Todas as 

fases presentes são texturizadas, apresentando orientações preferenciais. Os tamanhos de grão 

aparentemente mudam com o aumento da pressão parcial, mas a fase ortorrômbica do V2O5 

apresenta um crescimento dos grãos cerca de 6 vezes maior do que as outras fases. 

Os resultados que emergem da análise do RX se refletem também nas propriedades de 

transporte, isto é, nas medidas de resistividade em função da temperatura. Como todas as 

amostras apresentam mais de uma fase simultaneamente, qualquer tipo de transição 
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semicondutor-isolante abrupta seria surpreendente. Efetivamente, medidas de transporte feitas 

nas amostras revelaram uma queda bastante acentuada na inclinação da curva de resistência 

versus temperatura indicando um comportamento semicondutor, mas nenhuma transição 

nítida de condutividade foi observada. Como seria de se esperar, para uma mesma 

temperatura, a resistividade aumenta com a POx, tornando mesmo difícil a medida para a 

amostra mais oxidada. A Figura 26 apresenta uma curva típica de resistência em função da 

temperatura, na faixa de temperatura ambiente até 120°C. Tal janela foi escolhida porque, 

para esta amostra em particular, qualquer transição deveria se encontrar acima da temperatura 

ambiente. Sendo o TCR à temperatura ambiente equivalente ao de um semicondutor, qualquer 

transição para comportamento metálico seria esperado em temperaturas maiores. A inspeção 

da curva mostra que há alguma evolução, mas larga e sem histerese.   

 

 

Figura 26 – Curva de resistência versus temperatura para a amostra 640. A curva formada por triângulos foi 
medida quando a temperatura estava aumentando e a por círculos quando a temperatura estava diminuindo. 

 
Alguns comentários relevantes devem ser feitos com relação aos dados. O primeiro 

diz respeito ao alvo de vanádio. Medidas do espectro de raios-X deste revelaram a presença, 
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além do pico associado com o vanádio, de picos associados com o V2O5 e com o VO2(M1). 

Como o processo de “sputtering” é monoatômico, a presença destes óxidos, causa a liberação 

de uma quantidade extra de oxigênio durante o processo de deposição e como conseqüência é 

gerado um “shift” na janela de observação. A presença de gradientes de temperatura na 

deposição das amostras influenciou de maneira bastante crítica a análise das mesmas. 

Intrinsecamente o efeito destes gradientes é uma mudança da estequiometria e de diferentes 

graus de cristalinidade ao longo da amostra, como explicado anteriormente. Uma vez que o 

feixe de raios-X incide sobre uma área macroscópica, os espectros de raios-X revelam uma 

média da composição estrutural ao longo desta área. Portanto, a possibilidade de terem sido 

obtidas regiões onde formou-se apenas uma única fase dos óxidos ao longo da amostra, 

correspondendo as regiões de mesma temperatura, não pode ser excluída. A presença de 

algumas fases nos espectros não seria esperada a priori. A fase β V2O5, que aparece em todos 

os espectros, é além de inesperada, surpreendente uma vez que esta é conhecida como fase de 

alta pressão do V2O5. Na literatura encontrada, amostras de β V2O5 foram preparadas a uma 

pressão de 6.0 GPa e a temperatura de 1073K [58], condições estas bastante distantes das 

experimentadas pelas amostras analisadas neste trabalho. A presença do VO2(A) também 

causou surpresa pois, como apresentado na seção 2.3, este é obtido como uma fase 

intermediária da transformação do VO2(B) no VO2(R) e nenhuma destas duas fases aparecem 

nos espectros. 
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5 CONCLUSÕES  
 
 
Filmes finos de óxidos de vanádio foram depositados por “sputtering” reativo com 

diferentes razões entre as pressões parciais de O2 e Ar sobre substratos de vidro e de Si (111) 

cobertos com uma camada “buffer” de Al2O3. Nestas deposições os substratos foram 

mantidos aquecidos a uma temperatura de 440°C visando a formação de uma estrutura 

cristalina bem definida. Em decorrência deste aquecimento, surgiram tensões superficiais nas 

amostras que se revelaram através de empenamentos nos substratos de Si e trincas e fissuras 

nos substratos de vidro que influenciaram na posição dos picos dos espectros de raios-X. Uma 

outra conseqüência deste aquecimento, que não pode ser desprezada, foi a indução de 

gradientes de temperatura ao longo da superfície da amostra que podem ter interferido tanto 

na estequiometria quanto no grau de cristalinidade destas. Na análise dos espectros de raios-

X, a característica mais marcante, a primeira vista, foi a presença de um pico associado com o 

substrato de Si (111) na região onde estavam localizados alguns picos importantes dos óxidos 

de vanádio de interesse. Além disso, foi notado que a espessura da camada “buffer” 

desempenha um papel relevante na blindagem da intensidade deste pico de Si. Retirando-se a 

contribuição do pico de Si, foi notado que embora todas as amostras apresentassem um 

espectro composto por múltiplas fases dos óxidos de vanádio, as suas presenças e quantidades 

relativas eram condicionadas pela razão entre as pressões parciais de oxigênio e argônio. 

Quando a razão entre estas foi aumentada foi notou-se um favorecimento da formação de 

fases associadas com o V2O5 em detrimento de fases associadas com o VO2 (M1). A janela de 

observação por nós utilizada mostrou-se muito estreita pois mesmo na amostra em que a razão 

entre as pressões parciais apresentava o seu menor valor, surgiram traços de óxidos mais ricos 

em oxigênio. Uma estimativa do tamanho de grão das amostras foi feita de uma maneira 

semi-qualitativa indicando, como esperado, um aumento do tamanho de grão da fase 

associada com o V2O5 quando a pressão parcial de O2 foi aumentada. Medidas de resistência 

versus temperatura numa região de interesse não revelaram a presença de uma transição 

abrupta de fase. Este resultado era o esperado pois as amostras não apresentavam uma 

composição de fase única necessária para tal, embora tenha sido vista uma queda acentuada 

da resistência elétrica quando a temperatura foi aumentada.  
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6 PERSPECTIVAS 
 
 

Algumas providências úteis poderão ser tomadas, quando da continuidade deste 

trabalho, visando a produção de amostras em que esteja presente apenas uma das fases dos 

óxidos de vanádio, particularmente a fase VO2(M1). Em relação ao modo como as amostras 

são preparadas estas providências incluem permitir que o substrato mova-se relativamente ao 

canhão e ao aquecedor, eliminação dos gradientes de temperatura ao longo da amostra, 

redução do alvo de vanádio para que seja retirada a camada de óxidos, alargamento da janela 

tanto das pressões de O2 quanto de temperatura e a adoção de outro tipo de substrato ou de 

procedimentos que permitam a subtração de sua influência nos dados experimentais. Após 

produzidas as amostras, caso estas apresentem um espectro de múltiplas fases, submete-las a 

tratamentos térmicos para observar a evolução das fases. Medidas de microscopia de 

varredura (tamanho de grão) e de microscopia de alta resolução (estrutura cristalina) são 

procedimentos que também deverão ser adotados. 
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7 APÊNDICE – PADRÕES DE DIFRAÇÃO DOS ÓXIDOS DE 
VANÁDIO 

 
 

Os padrões de difração aqui apresentados são os do International Center for 
Diffraction Data (JCPDS). 
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