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Resumo

Utilizando o método da Dinamica Molecular classica foram realizadas simulagdes de sistemas
perovskitas formados por 6xidos (ABOs), em particular SrTiO; e CaTiO;. A vantagem em
trabalhar com estes materiais ¢ que os titanatos sdo facilmente preparados como ceramicas
policristalinas, s3o quimica e mecanicamente muito estaveis, o que torna possivel caracteriza-
los em vérias condi¢cdes de temperatura e pressdo, nos proporcionando resultados
experimentais confiaveis para constru¢do e consolidagdo de modelos teoéricos. Outro fato
importante ¢ que estes materiais possuem ampla aplicabilidade tecnoldgica além de
propriedades como transi¢des de fase decorrentes do efeito de temperatura e pressao que
podem ser exploradas para o melhor entendimento das interagdes entre seus constituintes. O
potencial interatomico efetivo utilizado possui a mesma forma funcional dos potenciais
propostos por Vashishta e Rahmann sendo composto pela soma dos termos de interagdo de
Coulomb, de van der Waals, estereométrica e carga-dipolo induzido. Os sistemas foram
tratados nos ensembles microcandnico (N,V,E) e isobarico-isoentalpico (N,P,#) para
verificagdo da influéncia da temperatura e aplicagdo de pressdo em suas propriedades
estruturais e dindmicas. O método empregado nos permitiu descrever de maneira satisfatoria
varias propriedades como coeficiente de expansdo térmica, distribuicdo de angulos, nimero
de coordenagdo, propriedades elasticas, funcdo distribuicdo de pares, densidade de modos
vibracionais, fator de Debye-Waller entre outros. O comportamento dos sistemas na regiao
em que ocorrem as transi¢oes de fase também foi explorado apresentando resultados

fantasticos.
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Abstract

Using the classical molecular dynamics simulations, Perovskites systems composed by oxides
(ABO:3), in particular SrTiO; and CaTiOs, were performed. The titanates are easily prepared
as polycrystalline ceramics; chemically and mechanically stable they can be characterized in
various temperature and pressure conditions. These provide us reliable experimental results
for construction and consolidation of theoretical models. Another important fact is that these
materials have wide variety of technological applications and many important properties as
well as the phase transitions arising from the effect of temperature and pressure. That can be
explored to understand the interactions among its constituents. The effective interatomic
potential used has the same functional form of the potential proposed by Vashishta and
Rahman and it’s composed by the sum of terms Coulomb interaction, van der Waals,
esthereometric and dipole-induced. The system was treated in (N, V, E) and (N, P, #)
ensembles to verify the influence of temperature and pressure application on structural and
dynamics properties of perovskites. The method used allowed us to describe various
properties such as thermal expansion coefficient, angles distribution, coordination number,
elastic properties, pair distribution function, density of vibrational states, Debye-Waller factor

and so on. The phase transitions of systems were explored showing fantastic results.
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Em minha caminhada como cientista sempre acreditei que o conhecimento
experimental dos fatos era primordial para interpretar o fenomeno em
questdo. Mas ao se aventurar nas simulagoes atomisticas eu percebi que
esse primeiro passo ndo era possivel de ser obtido, pois o mundo
microscopico ndo se revela aos nossos olhos de maneira simples. Outro
inconveniente relacionado é que a nossa intui¢do é sempre macroscopica.
E ai que entra a questio da verdade na ciéncia. Ndo sabemos ainda os
mecanismos exatos que regem a matéria na escala microscopica. Serd que
um dia chegaremos a verdade absoluta? Nao sei dizer, mas enquanto isso
continuarei caminhando em busca de verdades cada vez mais convincentes
neste apaixonante mundo atomistico que nos permite imaginar e escapar
dos apuros da realidade.

James Alves de Souza.



Capitulo 1

INTRODUCAO

A ciéncia se fundamenta na observagdo e compreensdo de sistemas reais a partir de
estudos tedricos e experimentais. Quando nos referimos a um sistema estamos voltando nossa
atencao a uma por¢ao do mundo fisico que temos interesse em entender.

Sabemos que sem observacdo nao ha fatos para serem compreendidos e sem
compreensdo a ciéncia seria meramente documentacao [1]. Sendo assim a ciéncia tedrica e
experimental se completam de modo que, mesmo as duas trabalhando separadamente seus
procedimentos gerais sdo muito semelhantes. Em ambos os casos hd a manipulagao de certos
observaveis durante a preparacao do sistema. O sistema por sua vez responde, nos permitindo
medir ou calcular outros observaveis.

Porém, ainda hoje permanece sem uma resposta final e definitiva, como transformar a
reversibilidade microscépica na irreversibilidade macroscépica. A partir de quantos dtomos
ganha a entropia significado e utilidade? Como surge a memoria e o esquecimento numa
coletividade de atomos [2]?

Estas questdes, formuladas talvez primeiramente na Filosofia, viriam encontrar na
Mecanica Estatistica um excelente dominio quer para desenvolvimentos mais precisos,
matematicos, quer para exames exigentes das suas conseqliéncias, com recurso a métodos
analiticos convincentes e meios computacionais poderosos. Os meios computacionais
juntamente com a fisica estatistica se estendem a vdrias areas da Fisica como, Fisica Atomica
ou Molecular, Fisica da Matéria Condensada, etc., ¢ também da Quimica, Biologia,
Cibernética, Economia, entre outros.

Seria entdo os meios computacionais uma ciéncia tedrica ou experimental?

Podemos afirmar que as simula¢des sdo baseadas em modelos, ndo em sistemas reais.

Sendo assim, a ciéncia da simulagdo estd necessariamente vinculada a arte de construir
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modelos. A vantagem desta ciéncia ¢ nos fornecer um laboratorio virtual possibilitando
estreitar ainda mais a relacao entre teoria e experimentacdo pela observagdo microscéopica dos
sistemas em estudo, além de expandir o universo acessivel, ou seja, a simulacdo ndo esta
limitada a processos que ocorrem na natureza. Neste sentido, problemas cujos principios
cientificos basicos que ainda ndo estdo bem estabelecidos podem ser abordados por métodos
numéricos avancados, possibilitando por exemplo, a melhoria do processamento e
desempenho de materiais estruturais bem como a previsdo do comportamento de uma ampla
gama de sistemas biologicos [3]. Felizmente estamos numa era em que o avango da tecnologia
através de computadores cada vez mais eficientes tem nos permitido desenvolver simula¢des
de alto desempenho e fazer predicdes cada vez mais proximas da realidade sobre o
comportamento individual da matéria.

Dentre os precursores das simulagdes computacionais atomisticas podemos citar
Metropolis et al. [4] os quais foram os primeiros a estudar a matéria condensada utilizando o
método de Monte Carlo. Este método esta limitado a obtencdo de propriedades estaticas do
sistema, pois 0 mesmo gera apenas o espacgo das configuracdes.

Um método mais abrangente, denominado por Dindmica Molecular (DM), gera o
espaco de fases de um sistema a partir da solugdo numérica das equagdes de movimento. As
primeiras simulac¢des foram desenvolvidas visando estudar o paradoxo da reversibilidade, por
Alder e Wainwrigth [5], mostrando que um sistema simples de 100 esferas impenetraveis
convergia rapidamente para o equilibrio. O uso do método no estudo de materiais ¢ creditado
pioneiramente a Vineyard et al. [6] que, através de um potencial repulsivo de curto alcance e
outro responsavel pela coesdo do cristal investigou o processo de dano por radiagdo no
material. Rahman [7] através de um trabalho surpreendente simulando o argdnio liquido foi o
primeiro a investigar sistemas descritos por potenciais continuos.

Os métodos computacionais de investigacdo de materiais podem ser divididos em duas
classes: os chamados métodos de primeiros principios (ab initio) os quais ndo utilizam
qualquer quantidade obtida empiricamente ou experimentalmente e os métodos empiricos ou
semi-empiricos que utilizam valores experimentais de quantidades fisicas para obtencdo dos
potenciais de interac¢do [8]. Neste trabalho utilizamos o método da dindmica molecular o qual
se enquadra na segunda classe. O potencial interatobmico adotado possui a mesma forma
funcional do potencial de Vashishta-Rahman e sua calibragdo se da a partir de dados
experimentais. Este potencial descreve satisfatoriamente as propriedades estruturais das fases

cristalinas e da fase amorfa de sélidos super-idnicos, mondxidos AX e 6xidos binarios BXs.



Nosso objetivo foi estender sua aplicabilidade a compostos ternarios ABXs, especificamente
para os titanatos de estroncio (SrTiOs) e de calcio (CaTiO3).

A primeira parte desta dissertacdo contém 4 capitulos dedicados a descricdo dos
materiais estudados e a metodologia utilizada. Na segunda parte, capitulos 6 e 7,
apresentamos ¢ discutimos os excelentes resultados obtidos além das perspectivas para

trabalhos futuros.



Capitulo 2

MECANICA ESTATISTICA

A mecanica estatistica ¢ um formalismo que visa explicar as propriedades fisicas da
matéria em fung¢do do comportamento dinamico dos seus constituintes microscopicos, 0s
atomos. A extensdao de seu formalismo ¢ quase tdo ilimitada como a propria quantidade de
fendmenos naturais existentes. O sucesso de sua aplicagdo ¢ marcado por estudos da matéria
no estado solido, liquido e gasoso, na forma de modelos bioldgicos, entre outros. Além disso,
o formalismo da mecanica estatistica nos permite investigar a matéria em seus estados de
equilibrio, bem como fora do equilibrio; na verdade, essas investigagdes nos ajudam a
entender o mecanismo pelo qual um sistema fisico “em equilibrio” fica “fora do equilibrio” a
partir de um determinado momento, espaco de tempo.

Em contraste com o atual estado de seu desenvolvimento, com o éxito e a amplitude
de suas aplicagdes, a mecanica estatistica iniciou-se de maneira extremamente modesta.
Dentre os precursores desta teoria vale a pena lembrar das contemplacdes de Bernoulli
(1738), Herapath (1821) e Joule (1851) [9] que, individualmente tentaram estabelecer bases
para a chamada teoria cinética dos gases, que acabou por se tornar o ponto de partida para o
desenvolvimento da mecanica estatistica. Dentre outros grandes nomes que contribuiram com
impulsos decisivos para sua fundamentacdo e desenvolvimento da Termodindmica temos
Maxwell, Boltzmann, Gibbs e Einstein [2].

Partindo de modelos realistas de um sistema constituido por um numero finito de
atomos e de suas interagdes ¢ possivel efetuar previsdes seguras sobre o comportamento
macroscopico de qualquer substancia, independentemente de sua composi¢do. Estes modelos
sdo descritos por teorias bem estabelecidas, como a Mecénica Cléssica, a Eletrodindmica
Classica, etc., onde o determinismo e a reversibilidade na evolugao dos sistemas sdo aceitos

como principios fundamentais. Pelo contrario, a descricdo macroscopica ¢ freqiientemente



fenomenoldgica como a Elasticidade, Teoria dos Fluidos e Calor, Dielétricos, Magnetismo,
etc. A Termodinamica intervém nesta descrigdo de forma essencial e conclusiva se ocupando
do comportamento irreversivel da matéria, onde surgem conceitos tdo abstratos quanto
importantes, como a entropia € a temperatura, nos permitindo estabelecer relagdes existentes
entre os parametros macroscopicos do sistema.

Com a criacao de modelos, por vezes muito simples, dos comportamentos individuais
(dtomos) da matéria, a mecanica estatistica mostra como passar para o comportamento da
“multiddo”, com propriedades coletivas por vezes tdo ricas que nos fazem esquecer a sua
origem no modelo inicial. Porém, quase sempre a execucdo de um modelo realista de 4&tomo
corresponde a uma formulagdo matematica intratdvel pelos métodos de anélise disponiveis. A
introducdo de aproximacdes, as vezes arbitrarias, levanta duvidas sobre a legitimidade dos
resultados finais obtidos. Neste sentido ¢ que fica clara a enorme importancia que os métodos
computacionais trouxeram a mecanica estatistica, nos permitindo simular experiéncias bem
controladas e facilmente reprodutiveis.

Aqui vamos tratar de sistemas em equilibrio, ou seja, seus pardmetros macroscopicos
como temperatura e pressao ndo variam com o tempo. Claro que mesmo o sistema estando em

equilibrio as flutuagcdes microscdpicas sdo inevitaveis, como ilustra a Fig.1 abaixo.

Sistema em Equilibrio

%dwv&m&v%ﬂv&% Constante

Flutuaces Microscopicas

Parametros Macroscopicos

Tempo [t]

Figura 1: Sistema em equilibrio mostrando que apesar de existir flutuagdes microscopicas, seus
pardmetros macroscopicos tais como pressao, temperatura, etc., se mantém em média constantes.



Para estudar o comportamento médio de um sistema, devemos observa-lo durante um
grande intervalo de tempo* e calcular a média no tempo dos valores que as quantidades fisicas
de interesse tomam nos diversos microestados acessiveis. Uma forma alternativa do ponto de
vista formal ¢ considerar que em um certo instante um grande niimero de sistemas seja
caracterizado pelo mesmo macroestado, mas cada um pode estar em qualquer dos
microestados compativeis com o macroestado. A esta colecdo de sistemas, os quais sao
similarmente preparados, da-se o nome de ensemble.

A probabilidade de ocorréncia de um particular evento ¢ definida em relagdo ao
ensemble e corresponde a fragdo de elementos que sdo caracterizados pela ocorréncia deste
evento especifico. Os ensembles em que pretendemos tratar os sistemas em estudo, sdo o
Microcandnico (N, V,E), em que o nimero de particulas (N), o volume (V) e a energia (E£) do
sistema sdo parametros constantes, ¢ o Isobarico-Isoentalpico (N,#,P) com o nimero de
particulas, a entalpia (#) e a pressdo (P) constantes, os quais serdo descritos na se¢do

referente ao método da Dindmica Molecular.

2.1. Espaco de Fase de um Sistema Classico

O microestado de um sistema cldssico pode ser definido, em cada instante ¢, pela
especificagdo de suas 3N coordenadas generalizadas (q; ¢2 .., gs) € 3N momenta
conjugados (ps, p2, ..., psn). A escolha destas grandezas (coordenadas retangulares, esféricas,
etc.) é, em grande parte, arbitraria e sujeita a maior ou menor conveniéncia do estudo do
sistema. Claro que os 3N graus de liberdade devem ser mantidos, pois € o nimero minimo de
variaveis necessarias para a descricdo completa do sistema. Ao espaco abstrato, 6N
dimensional, onde cada ponto ¢ representado pelo conjunto de coordenadas (g, q», ..., g3, P1,
P2 ..., p3n) dé-se o nome de espaco de fase (I'). Exceto para casos triviais, ndo ¢ possivel
visualizar o espaco de fase, sobretudo para N = /0%, o que também ndo é necessario. As
vezes ¢ util analisar sua proje¢ao no espago bidimensional para conferir, por exemplo, se um

algoritmo estd fornecendo resultados confiaveis.

* . . . -
Quando nos referimos a grandes intervalos de tempo estamos trabalhando com intervalos da ordem de 10° a
1 , . ’ . o ’
10"%s que, para nosso senso comum é uma quantidade de tempo desprezivel, mas em termos microscopicos ¢
suficiente para diversas interagdes entre os constituintes do sistema.



A evolucao temporal do sistema obedece ao principio de Hamilton, a partir do qual se
obtém as equacodes de Euler-Lagrange. Sendo as coordenadas ¢; e p; fungdes do tempo, as

equacdes de movimento do sistema sdo dadas pelas equagdes de Hamilton:

. 0H(g,,p,)
q;, =
api

_0H(g,.p,)

i aq

1

i=12..,3N 1)

sendo H(q,p;) o Hamiltoniano do sistema. Este sistema de equagdes ¢ totalmente equivalente
as equacdes de Newton, porém exibe propriedades e simetrias que estas outras ndo explicitam.
A evolugdo do sistema ¢ caracterizada por uma trajetdria no espago /” constituida por uma
seqiiéncia continua de pontos (g, p;).

Como a energia £ do sistema limita os valores das posicdes e dos momenta, a
trajetoria deve estar confinada em uma regido de /". Se a energia tem um valor bem definido,

entdo a trajetoria estard restrita a hipersuperficie,

H(qipi) = E. 2
Mas se a energia total for variavel, entre E e E + AE, a trajetoria estard restrita a hipercamada
E<H(g.p,)<E+AE. ®

Se considerarmos um ensemble em um dado instante, cada sistema estara em um
determinado microestado e a cada um destes correspondera um ponto no espago de fase.
Logo, teremos uma grande quantidade de trajetorias tracadas com o passar do tempo.
Portanto, o ensemble pode ser representado por um “enxame” de pontos no espago de fase.

Para tomarmos a média de uma certa quantidade fisica f(g,p) no ensemble € preciso
definir a fun¢do densidade p(g,p,t). O significado desta funcdo nos diz que em um
determinado instante ¢, o nimero de pontos no volume dew = d*gd*"p em torno do ponto (g,p)
¢ dado por p(g,p,t)dw, mostrando como os elementos do ensemble se distribuem entre os

microestados no decorrer do tempo. Portanto, a média no ensemble ¢ dada por:

[ 1la.p)ola. i)
Vie.p)= [ pla. pit)de

“4)

com as integracdes sendo feitas em todo o espaco.



2.2. Teorema de Liouville

Se considerarmos uma regido R do espaco de fase (¢,p), delimitada por um volume Q
e mapeada por uma transformagdo canonica apds um tempo ¢ na regido R’ do espago de fase
(O,P), dada pelo volume Q’, qual serd a medida deste volume? O teorema de Liouville nos diz
que:

Q=00 Q)
isto ¢, o volume de qualquer regido do espaco de fase ¢ invariante sob transformacdes
canodnicas, pois o jacobiano destas transformagdes ¢ unitario. Como a evolugdo temporal do
sistema, gerada pela hamiltoniana, ¢ uma transformac¢do candnica o teorema dado pela eq. (5)
se verifica [10].

Outra maneira de expressar o teorema de Liouville ¢ pela equagdo de continuidade

dada pela conservagao do nimero de pontos representativos do espago de fase [9], ou seja,

dp Op
—_ =4 R H|l=0 , 6.a
dt ot ['0 ] (6.)
sendo [p,H] os parénteses de Poisson dados pela soma,
& Op OH  Op OH
[p,H]:Z op ofi _op ot . (6.b)
o\ 0q; Op, 0Op,; 0q,

De acordo com a eq. (6.a) a densidade local dos pontos representativos pode ser
visualizada por um observador movendo-se junto a um destes pontos, permanecendo
constante no tempo. Sendo assim, o niimero de pontos representativos se conserva € move-se
no espago de fase, essencialmente da mesma maneira que um fluido incompressivel move-se

no espago fisico.



2.3. Ergodicidade

Para executar a medida de uma grandeza fisica f (propriedade macroscépica) de um
sistema, € necessario certo intervalo de tempo. Durante este intervalo o sistema pode transitar
por varios microestados gerando diversos valores para f, os quais podem ser obtidos
computacionalmente para qualquer instante. Para evitar a dificuldade sobre qual valor obtido
para f deve corresponder & medida realizada, associamos uma média temporal de todos esses

valores obtidos durante o intervalo de tempo (¢y,#) + 7) em que se decorreu a medida, ou seja,

ty+T

f(q,p)=% [ £(g, pst)at (7)

com a barra representando a média temporal de f. Contudo, esta ndo ¢ a forma mais usual de
pensarmos no comportamento médio de um sistema. Em varios experimentos nos executamos
uma série de medidas durante certo intervalo de tempo e entdo determinamos a média deste
conjunto de medidas. A idéia por trds das simulagdes por DM ¢é que, podemos estudar o
comportamento médio de um sistema de muitas particulas pelo calculo numérico da evolugdo
temporal deste sistema e pela média da quantidade de interesse (f) sobre um tempo suficiente
longo. Sendo assim, a média temporal de uma grandeza /' de um sistema de N particulas em

um volume ¥ e a uma energia constante £ ¢ dada por,

to+T

/(g.p)= }ig}o% [ 7(q, pit)de 8)

supondo ndo haver perda de significado fisico ao fazer ¢ tendendo ao infinito. A existéncia
deste limite para quase toda condicdo inicial ¢ assegurada pelo Teorema de Birkhoff [11]. A
caracteristica mais importante admitida implicitamente na eq. (8) ¢ que para ¢ suficientemente
longo a média temporal passa a ser independente das condi¢des iniciais e o sistema ¢
considerado um sistema ergodico.

Formalmente um sistema ¢ dito ergddico quando qualquer de seus microestados pode
ser atingido a partir de qualquer outro por uma seqiiéncia de transi¢des. Logo, seu valor

coincide com a média espacial (eq. 4) sobre o ensemble,

f(a.p)={1(g.p)). )

Essa igualdade ¢ muitas vezes interpretada pelos fisicos como “Hipotese Ergddica”, o
que ndo ¢ verdade, pois esta hipotese se refere a uma condi¢do sobre a dindmica do sistema,
ou seja, estd mais relacionada ao conjunto de transi¢des possiveis do que ao conjunto de

microestados, e ¢ devido a essa condigdo que se torna possivel demonstrar a igualdade dada
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pela eq. (9). Por exemplo, se uma das variaveis que define os microestados assume valores
inteiros € s6 ocorrem transigdes em que esta varidvel varia de dois, os estados em que ela ¢
par nunca poderdo ser atingidos a partir de estados em que ela ¢ impar, valendo a reciproca.
Logo, este sistema ndo seria ergodico e a igualdade (9) ndo seria valida.

Como o problema da ergodicidade ndo possui ainda uma solugdo genérica aceitavel,
nos simplesmente, desprezando sutilezas matematicas supomos que, uma vez especificadas as
grandezas N, V e E, médias temporais ndo dependem das coordenadas e momenta iniciais.
Portanto, consideramos a hipdtese ergoédica como uma hipdtese de trabalho nos restringindo a
escolha de um intervalo de tempo razoavel para as simulagdes. As vantagens desse
procedimento sao enormes, pois podemos calcular a média de uma funcao de fase de um
sistema de muitas particulas temporalmente ou por média de ensemble, o que for mais

conveniente.

2.4. Equivaléncia entre Ensembles

A principio todas as propriedades termodindmicas de um sistema fisico podem ser
obtidas a partir de qualquer um dos varios espagos de fases de ensembles, como por exemplo,
0 canonico, grande-candnico, microcandnico, isobdarico-isoentalpico, etc., comumente
utilizados em mecanica estatistica. A razado para isto ¢ que, no limite termodinamico (N— o,
V — o, mas N/V constante) apropriado para os diversos ensembles, os valores esperados das
fungdes de fase, que sdao fungdes mensuraveis definidas sobre [I° correspondentes a
propriedades intensivas (pressdo, temperatura, etc.) ou por unidade de volume (por particula)
do sistema, sdo independentes do ensemble utilizado [12]. Sucintamente queremos dizer que,
as medidas invariantes que geram as termodinamicas de sistemas avaliados em ensembles
diferentes, sao consideradas termodinamicas equivalentes.

Esta equivaléncia ¢ muito util, pois podemos trabalhar com o ensemble
microcandnico, que ¢ mais facil de ser implementado para obtermos as propriedades fisicas
do sistema. Outros ensembles sdo mais trabalhosos de se manipular teoricamente e mais
dispendiosos computacionalmente. Experimentalmente o ensemble microcanonico ¢€

impossivel de ser concebido, pois trata-se de um sistema isolado, energia constante.
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Capitulo 3

PEROVSKITAS

O termo ‘perovskita’ ¢ utilizado para denotar uma categoria de solidos cristalinos
inorganicos com formula geral ABX3, onde A e B sdo céations e X ¢ um anion que pode ser F,
O, Cl, etc. No caso ideal esta estrutura pode ser descrita por uma rede ctbica (grupo espacial
Pm3m) formada por octaedros BXg, com o cation A ocupando o intersticio do cubo octaedral,

como mostra a Fig.2.

Figura 2: Estrutura perovskita ABXj ideal, mostrando os octaedros BXs com o cation A ocupando o
centro do cubo octaedral.

Esta estrutura pode se transformar em uma série de estruturas polimorficas distorcidas.
Sua geometria exata depende da composicdo quimica, temperatura, pressao e, em alguns
casos, do campo elétrico aplicado [13]. Como regra geral, com o aumento da temperatura, as
perovskitas tendem a sofrer uma série de transi¢des aumentando progressivamente sua

simetria, culminando assim em estruturas cubicas. Diante das varias temperaturas de transi¢ao
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a mais importante para esta classe de materiais ¢ a temperatura de Curie Tc. Abaixo desta
temperatura a estrutura se distorce podendo ser encontrada nas simetrias ortorrdmbica,
tetragonal e romboédrica resultando no aparecimento de dipolos elétricos permanentes
(polarizagdo espontdnea nao nula). Portanto, T¢ define a temperatura na qual, durante o
resfriamento, ocorre a transicdo de uma fase paraelétrica para uma fase ferroelétrica (ou
antiferroelétrica) de origem estrutural. Desta forma, ferroelétricos com estrutura perovskita
sdo conhecidos como sendo da classe dos ferroelétricos distorcivos. As vdrias simetrias
estruturais possiveis podem ser observadas experimentalmente por difragdo de raios-X ou por
espalhamento de néutrons.

Dentre as perovskitas com grande utilidade industrial estdo as formadas por 6xidos,
que sdo basicamente de dois tipos: 0xidos terndrios do tipo ABO; como o titanato de bario
BaTiO3 e 6xidos complexos do tipo A(B’xB’’y)O;, onde B’ e B’ sdo dois elementos
diferentes em diferentes estados de oxida¢do com x + y = 1. Como exemplo destes ultimos
materiais podemos citar o niobato de magnésio e chumbo Pb(Mg;;Nb,3)Os. Poucas
perovskitas 0xidas apresentam simetria ctbica a temperatura ambiente, apesar desta estrutura
ser estavel para a maioria delas a altas temperaturas.

Neste trabalho estudamos um modelo fenomenologico para perovskitas do tipo ATiOs.
Os titanatos além de apresentarem alto potencial de aplicacdes [14] sdo materiais que
possuem caracteristicas fascinantes que podem ser essenciais para o entendimento da relacao
entre suas propriedades fisicas e as caracteristicas quimicas (raio i6nico, ionicidade, etc.) do
ion A. Por exemplo, os titanatos de bario (BaTiO3) e de chumbo (PbTiO3) possuem estrutura
tetragonal e apresentam ferroeletricidade a temperatura ambiente com os valores de T¢ dados
por 393 e 763K respectivamente [15,16]. A razdo para esta discrepancia em T¢ ainda ndo ¢
bem entendida. O titanato de estroncio (SrTiOs) por sua vez, tem estrutura ctibica e apresenta
paraeletricidade a temperatura ambiente além de ndo possuir transi¢do ferroelétrica [17].
Nossos estudos foram delineados especificamente com os titanatos de estroncio (SrTiO;) e de
calcio (CaTiOs3) pelo fato de ambos serem amplamente estudados e caracterizados
experimentalmente e também por apresentarem propriedades e caracteristicas incomuns, as
quais descreveremos a seguir, podendo fornecer maior generalidade ao método ¢ modelo de

potencial interatdmico proposto.
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3.1. Titanato de Estroncio — SrTiO;

O titanato de estroncio (SrTiOs3) ja foi tratado como modelo de sistema ABOs bésico
sendo utilizado como exemplo de estrutura perovskita cubica ideal, invariante sob o efeito de
temperatura. Contudo, entre 1960 e 1970 intensos estudos foram realizados envolvendo
ressonancia paramagnética eletronica [18], medidas por pulso ultra-sonico [19], ressonancia
nuclear magnética [20], microscopia de polarizagdo [21], espectroscopia vibracional [22],
propriedades de piezoresisténcia [23] e espalhamento Brillouin [24], todos evidenciando uma
transicao de fase de segunda ordem em torno de 110K. Acima desta temperatura o cristal &
paraelétrico e exibe uma estrutura ctbica, enquanto que abaixo da mesma o campo cristalino
exibe uma distor¢do tetragonal. Outra caracteristica muito interessante nesta transi¢cao ¢ que
esta ndo ¢ acompanhada por qualquer anomalia na constante dielétrica, ou seja, a transi¢do ¢
ndo-ferroelétrica. A mudanga mais marcante nesta transi¢do ¢ revelada pelas medidas das
constantes elasticas deste material, como mostrado na Fig.3.a para c¢;;.

Cowley em seu trabalho de 1964 [25] propds um mecanismo para esta transi¢do
baseado na degenerescéncia das freqiiéncias de dois ramos de fonons das curvas de dispersdo.
Ja em 1967 Unoki e Sakudo [26] sugeriram um mecanismo inteiramente diferente através de
medidas por ESR (“Electron Spin Resonance”) deduzindo a estrutura cristalina do material,

abaixo da temperatura de transi¢do, através das posicdes atdomicas dos ions oxigénio. Esta

estrutura contém uma cela unitéria de v2a xv2ax2c e grupo espacial I4/mem (Dy,"®), sendo
a e c correspondentes aos lados de um paralelepipedo tetragonal unitario. Unoki e Sakudo
também afirmaram que esta estrutura parecia sugerir a ocorréncia da instabilidade em algum
ramo Optico para grandes valores dos vetores de onda.

Motivado por esta sugestdo em 1968, Fleury et al. [22] interpretaram o espectro
Raman abaixo de 110K baseando-se no modelo de que o phonon I';s no ponto R, dire¢cdo
[111] do contorno da zona de Brillouin, “amolece” com o decréscimo da temperatura a partir
de 110K, Fig.3.b. Em 1969, Shirane e Yamada [27] a partir de medidas por espalhamento
inelastico de néutrons provam conclusivamente que esta transicdo de fase ¢ certamente
causada por uma instabilidade (“soft-mode”) na direcdo [111] do contorno da zona. Os
mecanismos de transi¢do foram também fenomenologicamente interpretados por Thomas et

al. [28,29] e Pytte et al. [30,31] através de diferentes aproximacdes.
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Figura 3: (a) Variacdo da constante elastica ¢;; do SrTiO; com a temperatura mostrando um
comportamento anémalo em torno de 110K [32] e (b) aparecimento de novas linhas no espectro
Raman em 110K [22]. Ambos confirmam uma transi¢do de fase ctibica — tetragonal em torno desta
temperatura.

Outra propriedade fantastica do SrTiO; ocorre a baixas temperaturas. A medida que a
temperatura do material ¢ diminuida hd um aumento considerdvel em sua constante dielétrica,
atingindo uma ordem de 10* no intervalo de temperatura do He — liquido, mantendo-se estavel
abaixo de 4K. Isto ¢ evidenciado pela ocorréncia de um regime mecanico-quantico que
estabiliza flutuacdes ferroelétricas na fase paraelétrica [17].

Dentre outros métodos de caracterizagdo de materiais cristalinos devemos reconhecer
que a aplicagdo de pressdo externa ao sistema, hidrostatica ou uniaxial, ¢ uma variavel muito
util no estudo de propriedades como transi¢oes de fase, devido a instabilidades na rede
cristalina. A aplicagdo de pressdo hidrostatica no SrTiOs induz uma transi¢do de fase ctbica-
tetragonal em torno de 6,5 GPa [33].

Diante de tantas propriedades, o SrTiO; ¢ um material que possui diversas aplicagdes
tecnologicas. Os materiais ferroelétricos sdo atrativos para dispositivos de memoéria DRAM
(“Dynamic Random Access Memory”) devido a suas altas permissividades além de outros
dispositivos eletronicos e optoeletronicos. Tais dispositivos, principalmente nos dias de hoje,
requerem maior capacidade de armazenamento aliada ao menor espago fisico possivel. O
SrTiO; foi um dos primeiros materiais estudados para esta proposta por apresentar
caracteristicas como, auséncia de histerese em sua curva de polarizagdao vs campo elétrico ou
picos de permissividade em suas temperaturas caracteristicas. Este material apresenta também
alta constante dielétrica a temperatura ambiente, superioridade aos ferroelétricos
convencionais do ponto de vista de processamento na forma de filmes finos e retengdao de uma

magnitude razoavel para a constante dielétrica com o decréscimo de sua espessura, at¢ S0nm
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[34]. Dentre outras propriedades especiais temos a semicondutividade [35],
supercondutividade [36, 37] e atividade catalitica [38].

Vemos entdo que o SrTiO; ¢ um material amplamente caracterizado
experimentalmente pelo seu alto potencial de aplicabilidade tecnoldgica e facil
processamento, seja na forma de filmes finos ou mesmo monocristais. Portanto torna-se um
material extremamente atraente para simulagdes computacionais, na tentativa de explicarmos
e entendermos em escala microscopica os mecanismos de interacdo entre seus constituintes

(ions), os quais regem suas diversas propriedades.

3.2. Titanato de Calcio — CaTiO;

Além de outras importancias o CaTiO; tem uma relevancia histérica na familia das
perovskitas. Em 1839, o mineralogista russo Rose descobriu um novo mineral (CaTiOs) que
batizou de perovskita, em homenagem ao ministro russo L. A. Perovsky. Este nome foi
posteriormente utilizado para designar o grupo de compostos ABO; o qual abrange uma
diversidade de materiais, ferroelétricos ou nao, conhecidos.

O CaTiO; ¢ um dielétrico amplamente utilizado como material ceramico eletronico e
também na imobilizagdo de residuos altamente radioativos [39,40,41], além de ser um sistema
promissor em propriedades dielétricas de microondas de alta qualidade [42].

Outra caracteristica interessante ¢ que este sistema ¢ cristalograficamente proximo da
perovskita MgSiOs, uma vez que ambos sio perovskitas ortorrémbicas A*'B*'0; em
condi¢des ambientes. A importancia disto estd relacionada a geofisica terrestre, podendo o
MgSiOs ser o maior constituinte do manto inferior, o que o tornaria de longe, o silicato mais
abundante da Terra. O CaTiO; ¢ estavel a pressdo ambiente e comercialmente disponivel
sendo assim acessivel a varias caracterizagdes com altas temperaturas incluindo raios-X e
calorimetria. Por outro lado o MgSiO; ¢ altamente metaestdvel a pressdo e temperatura
ambiente, tornando seu estudo experimental dificultado [43,44]. As semelhancas estruturais
entre estes dois sistemas podem permitir explorar as propriedades do MgSiO; a partir do
estudo do CaTiO:s.

O titanato de calcio possui estrutura ortorrdmbica e grupo espacial Pbnm a
temperatura ambiente. Esta estrutura prevalece para um amplo intervalo de temperatura

sofrendo uma transicdo de ortorrombica para tetragonal (I4/mcm) entre 1373 e 1423K e em
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seguida para cubica (Pm3m) em torno de 1500K [43]. Estudos de compressdao mostram que
nao hd mudancas significativas na estrutura do material pelo menos até 36GPa [44,45].

A vantagem de tentar simular o CaTiOs estd na complementagdo que este material
fornece ao SrTiO; com relacdo as transi¢cdes de fase podendo fornecer maior generalidade ao

método de simulagdo que descreveremos mais adiante.

3.3. Transicoes de Fase em Solidos

O advento das simulagdes computacionais nos permite construir sistemas cristalinos
que podem ou ndo existir na natureza. Estes sistemas compostos por um conjunto de dtomos
ou moléculas podem ser dispostos de maneira homogénea ou inomogénea. As partes
homogéneas de um dado sistema sdo chamadas de fases e sdo caracterizadas
termodinamicamente por propriedades como volume, pressdo, temperatura e energia. Para
sabermos em que condi¢oes de equilibrio o sistema se encontra devemos conhecer a energia
livre do mesmo para condic¢des termodinamicas especificadas. Para que uma fase isolada seja
estavel a energia livre deve ser minima. Se tal energia apresenta mais de um minimo
separados por barreiras o sistema (fase) estard em um estado metaestdvel. Se ndo existem
barreiras o estado do sistema torna-se instavel e 0 mesmo se movera em busca de um estado
de equilibrio caracterizado pela menor energia livre possivel. Alteracdes na energia de um
sistema podem ser causadas por quaisquer alteragdes em sua temperatura, pressao ou durante
a aplicacdo de um campo elétrico ou magnético. Dizemos que uma transforma¢do ou
transi¢do de fase ocorre quando qualquer variagdo da energia livre do sistema estiver
associada com alteragdes em detalhes estruturais da fase em questdo, seja esta atdmica ou em
configuracdes eletronicas [46]. Nao daremos detalhes sobre o desenvolvimento teodrico
relacionado aos parametros de ordem envolvidos nas transi¢cdes de fase de materiais.

As transi¢des de fase sdo fendmenos de extrema importancia para fisicos, quimicos,
metalurgicos, ceramistas e outros profissionais envolvidos com o estudo de solidos. Além de
sua importancia académica ¢ também um assunto de fantastica relevancia tecnoldgica.
Podemos citar um simples exemplo para o caso das memorias DRAM, cuja principal
caracteristica do material componente ¢ o alto valor da constante dielétrica para que o
dispositivo tenha maior memoria de integragdo. Muitos materiais ferroelétricos possuem altas
constantes dielétricas mas ndo sao indicados para estes tipos de dispositivos devido a presenca

de histerese dielétrica. Para alguns materiais o problema ¢ resolvido fazendo com que o
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dispositivo opere proximo a temperatura de transicao (T¢) na fase paraelétrica do material, se
esta temperatura for coincidente com a temperatura de trabalho do dispositivo. Portanto o
conhecimento das transi¢oes de fase dos materiais, seja sob temperatura ou pressdo, nos
permite explorar de maneira mais eficiente suas propriedades.

A evolucao dos equipamentos de caracterizagdo de soélidos tem permitido observar
detalhes em transi¢des que antes eram comprometidos pela sua baixa precisdo. Estas técnicas
aliadas aos fascinantes laboratdrios virtuais fornecidos pelas técnicas computacionais tém
exigido dos fisicos e quimicos modelos microscopicos cada vez mais elaborados para a
descricdo e entendimento da natureza destas transi¢des. O método computacional que
empregamos nos permitiu explorar algumas propriedades que identificam as transigoes de
fase nos materiais em estudo tais como o calculo de suas constantes elasticas, a obtencao do
modulo volumétrico e sua dependéncia com a temperatura e pressdo e o céalculo de seus
parametros de rede. Estes recursos podem ser uteis para explicar em escala microscépica os
mecanismos responsaveis pela transicdo dos materiais. Contudo, neste trabalho nés apenas

identificamos as transi¢cdes de fase dos materiais, observadas experimentalmente.
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Capitulo 4

O METODO DA DINAMICA MOLECULAR

Quase toda tecnologia e métodos disponiveis nos dias atuais foram desenvolvidos para
fins militares ou pesquisas espaciais. As simulagdes computacionais ndo sdo excecdes. Estas
comegaram como uma ferramenta para explorar maquinas eletronicas desenvolvidas durante e
ap6és a Segunda Guerra Mundial. Estas maquinas foram construidas para realizar calculos
muito dispendiosos envolvidos no desenvolvimento de armas nucleares e quebra de codigos.
No inicio dos anos 1950 os computadores eletronicos foram disponibilizados para uso ndo
militar e entdo a partir dai, houve espago para o desenvolvimento das simulagdes. Dentre os
varios métodos de simulagdo molecular existentes [1,47,48,49] neste trabalho exploramos o
Método da Dindmica Molecular Classica (DM).

A simulacdo por DM cléssica ¢ a realizagdo de uma velha, essencialmente antiquada
idéia na ciéncia, ou seja, o comportamento de um sistema pode ser compreendido se tivermos
por parte deste, um conjunto de condigdes iniciais adicionado as forcas de interagdo que o
compde. Desde o tempo de Newton até os dias atuais esta interpretacdo mecanica
deterministica da Natureza tem dominado a ciéncia. Em 1814, quase um século depois de

Newton, Laplace escreveu [1]:

“Dada por um instante uma inteligéncia que pudesse compreender todas as for¢as
pela qual a natureza é animada e as respectivas situagoes dos entes que a compoe -
uma inteligéncia suficientemente vasta para submeter esses dados a andlises — seria
possivel conter na mesma formula os movimentos dos maiores corpos do universo e
os dos atomos leves; para ele, nada seria incerto e o futuro, tal como o passado,
estaria presente aos seus olhos”.
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Se esta abordagem ¢ frustrada pelas complexidades da realidade, entdo nos
substituimos a realidade com um modelo. Em uma de suas palestras em Baltimore, quase um

século depois de Laplace, Thomsom fez a observacgao [48]:

Parece-me que o teste de “Vamos ou ndo compreender um determinado assunto em
fisica?” ¢, “Serd que podemos fazer um modelo mecanico dela”?

Hoje, quase um século depois de Thomsom continuamos intrépidos no sonho de
Laplace. Agora a requerida “inteligéncia” ¢ fornecida por computadores digitais, as
“respectivas situagdes” ¢ um conjunto de posi¢des e velocidades iniciais, a “mesma formula”,
embora ndo literalmente verdadeira, poderia ser interpretada como o mesmo programa
algoritmico e o universo de Laplace deu lugar aos modelos. Na atualidade, modelos
matematicos deterministicos permeiam ndo sé as ciéncias fisicas e engenharias, mas também
a vida e as ciéncias sociais.

A DM ¢ uma técnica computacional de resolver as equagdes de movimento dos
atomos, considerados como particulas puntiformes interagindo com os demais constituintes
do sistema e, possivelmente, com campos externos. As posi¢cdes atdmicas obtidas
numericamente revelam a dindmica das particulas individuais como em uma representacao de
movimento.

A simulagdo molecular que desenvolvemos consiste de trés passos principais:

1. Elaboragao de um modelo;
2. Calculo das trajetorias das particulas;
3. Analise destas trajetorias para determinacdo de propriedades.

A seguir descreveremos cada passo detalhadamente.

4.1. Potencial Efetivo de Interacio

A elaboragdo do modelo de simulagdo consiste na escolha de um potencial efetivo de
interacdo. Como pretendemos descrever a matéria na escala microscopica ¢ de extrema
importancia que o potencial represente da melhor maneira possivel a interagdo entre as
particulas que constituem o sistema. Apesar da fisica do atomo ser governada, a principio,

pela Mecanica Quantica nota-se a importancia da técnica de DM que fornece um método mais
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simplificado. Geralmente a DM adota um ponto de vista classico, pois esta calcula as
trajetorias de atomos ou moléculas com massas pontuais interagindo através de forcas
dependentes de suas distancias relativas.

A energia potencial que descreve as interagdes entre N particulas pode ser descrita

geralmente por contribui¢cdes de um corpo, dois corpos, trés corpos, etc., como segue [50]:

U(l,...,N)= ZUl(i)+ DU, 7)+ DU k) ++ U (L., N). (10)

i<j i<j<k

Para que essa representagdo seja util para os habituais tipos de modelagem teoérica, ¢
necessario que as componentes Uy da eq. (10) convirjam rapidamente para zero com o
aumento de N. O potencial para uma particula, U;, descreve normalmente a a¢ao de forgas
externas, as quais o sistema esta sujeito. O potencial de trés corpos ¢ geralmente requerido em
sistemas cujas forgas de interacdo sdo direcionais, como no caso de moléculas ou cristais de
silicio (Si). Estas caracteristicas sdo marcantes em ligacdes covalentes.

Como estamos trabalhando com cristais i0nicos, 0 modelo de potencial tratado ¢
descrito pela soma dos pares de interagdo isolados, U,. Essa asser¢cdo ¢ chamada de

aditividade entre pares ou “pairwise”’[48]. Logo, nosso potencial sera dado por,

U:zUz(’"ij) (11)

i<j
com U;(ry) sendo uma fungdo potencial da energia do par e r; € a distancia entre as particulas
iej.
Dentre as muitas formas de potencial ja existentes na literatura [50,51], utilizamos
uma fun¢do conhecida como potencial de Vashishta-Rahman [52], j& utilizada para descrever

diversos tipos de sistemas [53,54,55,56,57,58]. A forma funcional deste potencial ¢ dada por,

(ror )= 1 22, , 1 (ajZiz +0‘zZ?)i A4, (o +o,) _w
U,\r,r; )= e T+ - e (12)
dre, 1, 4re, 2 7 r v

o qual foi concebido a partir das idéias de Pauling relacionadas a descri¢do de cristais i6nicos.
Portanto o potencial resultante sera a soma de todas as combinagdes possiveis, dois a dois,
entre os elementos i = Ca, Sr, O, ... ¢ j = Ca, Sr, O, ..., eq. (11). A seguir descreveremos

respectivamente cada termo deste potencial.
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e Potencial de Coulomb

O primeiro termo da eq. (12),
1 Z,Z,

dre, 1;

e’ (12.a)

UCoulomb =

descreve as interagdes de Coulomb decorrente da transferéncia de cargas entre diferentes
tipos de elementos como, por exemplo, estroncio (Sr) e titdnio (T1), estroncio e oxigénio
(0), etc. Os ions i e j sdo atraidos ou repelidos pela interagdo das cargas Ze € Ze. A carga
efetiva Ze ¢ definida em termos da densidade eletronica integrada no volume do ion.
Como a escolha deste volume ¢ de algum modo arbitraria, o conceito de carga idnica nao
¢ precisamente determinado, fazendo com que os valores das cargas sejam parametros

ajustaveis no modelo.
e Interacdo Carga-Dipolo Induzido
O segundo termo da eq. (12) esta relacionado a contribuicao atrativa devido a

polarizagdo sofrida por cada ion, a qual ¢ provocada pelo campo elétrico produzido por

outro ion, ou seja, € a contribuicdo da interagdo carga-dipolo induzido para o potencial,

U = < (12.b)

2 2

1 (ajZi +a1’Zj) e’

Carga—Dipolo - 47[8 2 ’ 4
0 i

sendo a a polarizabilidade eletronica. Este termo ¢ relativamente desprezivel a repulsdo ou
atracdo Coulombiana, e em geral tem sido desprezado em varios modelos de potencial de
interagdo. Entretanto, varios ions negativos como o oxigénio, por exemplo, presentes nos
sistemas que estamos estudando estdo entre aqueles que apresentam maior
polarizabilidade eletronica (a) e, portanto, altamente polarizaveis, o que justifica a

utilizagdo deste termo na descri¢do do potencial interatdmico.
e Repulsio Estereométrica

A repulsdo estereométrica ¢ um analogo do principio de exclusao de Pauli o qual
estabelece que, dois elétrons ndo podem ter o mesmo conjunto de niimeros quanticos,
orbitais e de spin. Como nosso modelo ¢ classico ndo ha sentido em tratar o spin do

elétron, mas podemos reproduzir o efeito descrito acima classicamente levando-se em
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conta que um ion nao pode se aproximar indefinidamente de outro. Portanto, este termo ¢
adicionado fenomenologicamente ao potencial para representar esta repulsao de origem
quantica entre os ions.

Born, baseando-se na estabilidade do cristal, sugeriu que este potencial repulsivo
deveria decair algebricamente com uma poténcia inversa de r;". Pauling incorporou esta
sugestdo supondo a forma b;/ r;" para este potencial, onde os pardmetros b; ¢ # seriam
determinados a partir de condi¢des de equilibrio. Ele também introduziu o conceito de
“raio 10nico” e que esta grandeza seria melhor representada pelas distancias interidnicas.
O que ¢ bastante razoavel j4 que as mesmas s3o determinadas pela natureza da
distribuicao eletronica nos ions e pela estrutura em que o cristal se encontra [59]. A forma

de potencial adotada por Pauling ¢ descrita pelo terceiro termo da eq. (12),

— Alj (O-i + G./ )’74'/ (12.0)

Estereométrica 5

T

sendo que o representa o raio 16nico do ion i ou j, 4; € a contribui¢do de energia de cada
“contato 10nico” e #;; € o expoente de Born.

Como afirmou Pauling esta ¢ uma forma conveniente porque as forcas repulsivas
aumentam de intensidade com o aumento dos tamanhos dos ions. Assim, o conceito de
Pauling de raios i0nicos constitui um modo de expressar o comprimento da ligagao
quimica. Este conceito € utilizado literalmente quando se define (o; + ;) como a menor

distancia entre ions vizinhos na estrutura cristalina.
o Interacoes de van der Waals

Por fim consideramos as interacdes de van der Waals introduzidas por London e

Margeneau [60] no estudo de gases nobres. Sua origem fisica estd relacionada ao fato de

que o quadrado do momento de dipolo elétrico, < p2>, dos atomos ¢ diferente de zero

mesmo que o seu valor esperado seja nulo.

Estas interagdes sdo comumente tratadas em termos da interacdo cldssica dipolo-
dipolo, com os momentos de dipolo sendo formados instantaneamente por flutuagdes nas
distribuigdes de cargas. Utilizando um modelo simplificado de dois osciladores (dipolos
representando os atomos) acoplados pela forca de Coulomb, ¢ possivel mostrar que a
interacdo de van der Waals, dada pelo quarto termo da eq. (12), ¢ atrativa e varia com a

sexta poténcia da distancia entre eles,
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UVanderWaalS = _]/‘_é (12.d)

i
sendo W; a intensidade da interagdo, a qual ¢ diretamente proporcional as
polarizabilidades.

Estando descritas todas as contribuicdes para o potencial de Vashishta-Rahman
devemos nos atentar para a forma de cada contribui¢do. Como o potencial de Coulomb ¢ de
longo alcance, cuidados extras devem ser considerados durante a simulagdo. Para este tipo de
potencial a técnica de soma de Ewald [61] ou expansdo de multipolos sdo imprescindiveis
para o devido computo das interagcdes entre particulas. Estes métodos sdo
computacionalmente custosos. Por esta razdo ¢ introduzida uma pequena modificagao
(exponenciais de decaimento) de modo a evitar a dependéncia de longo alcance destes
potenciais, mas sem perda de precisdo [62]. Se considerarmos um ion positivo (negativo)
rodeado de ions negativos (positivos) teremos o efeito de blindagem tornando o potencial de
longo alcance em um potencial de curto alcance. Logo a forma final do potencial efetivo de

interagdo sera dada por:

1 Z,Z, r,) D, ¢ r,y I, W
Uo7, )= == exp| =L |- exp - +t—C-—¢ 13)
dre, 1y A) 8neg, G Sy
sendo
D, =(a,2? +a,2?)
[

_ 77
Hij —Al.j(ai +Uj) v,

Os parametros A e € sdo as constantes de blindagem. Uma vez que 0s ¢’s € a’s sdo conhecidos
da literatura, as demais constantes sdo os parametros ajustaveis do modelo. Para sua
determinagdo consideramos dados experimentais acerca da estrutura cristalina, energia de
coesdo e compressibilidade disponiveis em tabelas padrao.

Para maior eficiéncia computacional a intera¢do ¢ truncada em um intervalo dado por
um raio de corte rc. Esta manobra cria uma descontinuidade préoximo a r¢, comprometendo a
conservagdo de energia e o movimento das particulas proximas a esta distdncia. Este
inconveniente ¢ eliminado pelo deslocamento do potencial de interacao, cuja implementagao ¢

dada por,
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Uz(r)—Uz(rc)—(r—rc)(dU—Z(r))r:r rer

UzDeslncadO (7") — dr (14)

j—c

0 r> 7

A Fig.4 abaixo ilustra o efeito do deslocamento na curva do potencial do par Ti-O para

o raio de corte de - = 8A, utilizado nas simulacdes.

1 5 ¥ T .3 T % T 3 T

—Ti-0
10 b i

Potencial Deslocado

U. . (eV)

10}

_-15 L 1 L 1 L 1 N 1

Figura 4: Potencial de interacdo Ti — O deslocado para supressdo da descontinuidade apresentada no
raio de corte r¢.

4.2. Equacoes de Movimento ¢ Ensembles Considerados

O segundo passo para simulagdo molecular constitui a propria simulacdo. A base
tedrica da DM incorpora muitos dos importantes resultados produzidos por grandes nomes da
mecanica analitica, tais como Euler, Hamilton, Lagrange, Newton [1].

Para descrever as equacdes de movimento de nosso sistema devemos lidar com o
conceito de forca. A forca ¢ uma idéia cientifica criada pelos fisicos para explicar as
interacodes, que sdo agdes reciprocas, entre corpos € a conseqiiente existéncia de movimento.
Sendo assim, para um sistema contendo N particulas supde-se que a for¢a sobre cada uma
delas possa ser decomposta em forgas externas, produzidas por fontes exteriores ao sistema, e
forcas internas, que devem-se a influéncia das demais particulas do mesmo. Logo, a trajetoria

classica da i-ésima particula ¢ obtida resolvendo-se a equagdo de movimento de Newton:

. N _
mr=SF+FY, i=12.,N 1s)
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sendo m; a massa da particula i.

O problema do formalismo Newtoniano ¢ a alta dependéncia do sistema de
coordenadas escolhido para resolver as equag¢des de movimento. Isso implicaria no uso de
varidveis redundantes para especificar a configuragdo do sistema em cada instante, o que ¢
inviavel computacionalmente. Dai a vantagem de utilizarmos o formalismo lagrangiano. Este
além de descrever as equagdes de movimento em termos de qualquer sistema de coordenadas,
também est4 baseado na energia potencial do sistema que consiste na descrigdo do modelo de
simulagdo molecular.

Dado entdo um conjunto de 3N coordenadas e velocidades generalizadas {qi,q'i}

independentes, as quais descrevem o estado de um sistema conservativo de modo que a
lagrangiana L = L({qi }, {q'l. },t) satisfaca as equagdes de Lagrange,
L L
4 8_ —6—=0 , i=1,2,..,3N (16)
dt\ g, aq;
as equacdes de movimento serdo dadas por

mi=-VU , i=12 ..,N. 17)

Portanto, as equacdes de Lagrange fornecem um meio mais econdmico de escrever as

equagdes de movimento, pois envolvem um nimero minimo de coordenadas, além de

eliminar qualquer referéncia as forcas de vinculo, pois o potencial U refere-se apenas as
forcas aplicadas ao sistema [10].

Podemos ainda, de maneira alternativa, reduzir estas equag¢des de movimento de

segunda ordem em equacdes de primeira ordem, substituindo as velocidades generalizadas

{¢,} na formulagio lagrangiana pelos momenta generalizados p, = 6L/dg,. Considerando a

Hamiltoniana do sistema definida por,

H=34p,~L, (18)

as equacgdes de movimento de primeira ordem associadas com cada coordenada serdo dadas

pelas egs. (1) de ¢, e p,, secdo 2.1. Se H ndo tem nenhuma dependéncia temporal explicita, a

energia do sistema ¢ uma quantidade conservativa.

As simulacdes que pretendemos desenvolver serdo descritas nos ensembles isobarico-
isoentalpico (N,P,#), durante o aquecimento, aplicagdo de pressdo e termalizagdo (busca por
equilibrio) do sistema, e no microcanonico (V,V,E) para o calculo das propriedades

termodinamicas. O formalismo de cada ensemble é descrito nas seg¢des seguintes.
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4.2.1. Ensemble Microcanonico

No ensemble microcanénico o macroestado do sistema ¢ definido pelo niimero de
particulas N que o constituem, o volume V e a energia E, sendo por esta razdo chamado de

(N,V,E). Este ¢é caracterizado por uma cole¢do de sistemas cuja funcdo densidade p ndo

depende explicitamente do tempo e, portanto, os valores médios < f (q, p)>, dados pela eq. (4),

r

sao independentes do tempo. Esta ¢ a condicdo para que o ensemble seja estacionario,
Op/ot = 0. Pela eq. (6.a) temos,
[p,H]=BZN[§—”8ﬂ—a—”aﬂj=o (19)
o\ 0q, Op; Op, 0,
e a condicdo microcanOnica que satisfaz a equagdo acima ¢ p(q,p) = cte. Esta corresponde a
uma distribuicao uniforme dos pontos representativos numa certa regido relevante do espaco
de fase, hipersuperficie com energia E, e fora dela p = (. Em outras palavras, isso significa
que todos os elementos do ensemble estdo uniformemente distribuidos entre os microestados
compativeis com um macroestado, em qualquer instante de tempo.
O ensemble (N, V,E) estabelece a idéia principal da DM em sua versdao mais elementar
ao manter o numero de particulas, o volume da célula de simulagdo e a energia constantes. A
equivaléncia entre ensembles (se¢do 2.4.) nos permite calcular as propriedades
termodinamicas de maneira mais simplificada no (V,V,E), mesmo que o sistema seja tratado
em outro ensemble até a condi¢do de equilibrio. Como j4 citado anteriormente este ensemble
ndo pode ser concebido experimentalmente sendo o isobarico-isotérmico (N,P,T) o que
representa as condigdes termodinadmicas mais usuais para o tratamento real de cristais.
A fungdo lagrangiana neste caso ¢ definida pela energia cinética (K) e potencial (U)
do sistema, ou seja,
L=K-U. (20)
Como nosso sistema estd livre de forcas dissipativas sua Hamiltoniana (H) ¢ uma
constante de movimento e serd igual a energia total do sistema, que logicamente, se conserva,
H=K+U=E, (21)
o0 que se verifica também para o momento linear do centro de massa e 0 momento angular do

sistema.
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4.2.2. Ensemble Isobarico-Isoentalpico

Nesta se¢do procuramos desenvolver de maneira simplificada as idéias que permitem
realizar simulagcdes em diferentes ensembles. Vamos nos deter ao caso da pressdo constante
que caracteriza o ensemble isobdrico-isoentalpico (N,P,#), definido pelo numero de
particulas N, pressdao P e entalpia # do sistema. A extensdo para outros ensembles ¢
semelhante.

A idéia basica para simulagdes de DM a pressdo constante, proposta por Andersen em
1980 [63], € 0 uso de uma lagrangiana estendida. Este método consiste em adicionar graus de
liberdade a lagrangiana do sistema e aplicar as equacdes de Hamilton e Lagrange a estas
novas variaveis dindmicas. Estes novos graus de liberdade estdo relacionados ao volume da
célula de simulacdo que pode, a partir de condi¢des periddicas de contorno, “pulsar”
isotropicamente em torno de seu valor de equilibrio sem mudar sua forma. Este processo nao
traz maiores conseqiiéncias para o estudo de liquidos, que sdo sistemas essencialmente
1sotropicos, mas pode comprometer significativamente a evolucao de sistemas sélidos que sao
anisotropicos. Sem deformagdes da célula de simulacdo ndo h4d como observar transicdes de
fase estruturais ja& que ndo ¢ possivel compensar as tensdes internas, que podem ser
anisotropicas, com a pressao hidrostatica isotrdpica aplicada. Sob estas condi¢des torna-se
uma necessidade permitir a deformagao da célula de DM para o estudo de sistemas sélidos.
Para este tratamento devemos utilizar o método de Parrinello-Rahman (PR) [64,65], que ¢ a
extensao da DM de Andersen.

Os eixos do paralelepipedo que definem a caixa de simulagdo sdo escritos como trés
vetores independentes {d,b,é } os quais obedecem a condig¢des periddicas de contorno. Sdo

introduzidas também coordenadas escaladas que se relacionam com as coordenadas reais do

sistema da seguinte maneira:

— _ X = y" z—=

r,=s;a+s;b+s;c (22)
sendo a,b,c os vetores primitivos da cela do cristal e s,.f as coordenadas escaladas. A

diferenca entre as coordenadas escaladas de Andersen e de PR ¢ que as segundas se ajustam
independentemente a cada uma das dire¢des dos vetores primitivos.

Uma maneira compacta de escrever a eq. (22) esta representada pela eq. (23.a), sendo

h a matriz de transformag¢ao definida em termos dos vetores {51,5 ,E}. Logo, a distancia entre
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os vetores de coordenadas 7; € 7; € o volume da caixa de simulagdo serdo dados pelas egs.

(23.b) e (23.c) respectivamente.

7 = hs, (23.2)
(’”i _’"j)z = (St _Sj)%hTh(St _Sj)E (s[ _SJ)TG(SI‘ _S./) (23.b)
Q=deth=a-bx¢. (23.¢)

O tensor métrico introduzido ¢ dado por G = A'h. Utilizando o formalismo da rede reciproca,

define-se a matriz o, que descreve o tamanho e a orientag¢do das faces da célula dindmica,
2 R
o= Q(bxc cxa,axb). (24)

A partir destas consideragdes a lagrangiana estendida para este caso especifico, sendo
cada vetor da caixa uma nova variavel dindmica, ¢ definida por [64],
Zm $65 -3 S Ul )+ MTr(h h)-P0 (25)
ij>i
sendo P, a pressdo hidrostitica externa aplicada ao sistema, M uma constante que tem
dimensdo de massa e 77 indica o trago do produto matricial.
As equagdes de movimento para as coordenadas escaladas e os vetores da célula de

simulacao sao agora escritas na forma,

——Z (s -5, )dl;(ri’,j)_G—lG';i (26)

J#i l lj

Mh=(z-P,)o. 27)

A matriz ¢ tem elementos o;; = dQ)/dh;; € o tensor de stress interno 7 ¢ definido por,
r.r, dU ( )

Qf = vav DN ”— (28)

i j>i y
fornecendo a pressao interna do sistema. A velocidade ¢ dada por v, = As,.

A interpretacdo da eq. (27) ¢ que a variacao temporal do volume ¢ determinada pelo
desequilibrio entre a pressdo aplicada externamente (P,y) € o valor instantaneo das tensdes
internas. Este desequilibrio ocorre nas faces ¢ da caixa de simulagdo e M determina uma
escala de tempo no qual as variagdes de 4 ocorrem, ou seja, M determina um tempo de
relaxagdo para que o equilibrio entre a pressdo externa e o stress interno ocorra tornando-se
um fator fundamental na dinamica de termalizacdo. A Fig.5 mostra a otimiza¢dao de M para as

simulagdes do titanato de calcio, N = 1280 particulas, durante a fusdo do sistema. Note que a
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pressdo do sistema flutua em torno de zero e os valores médios do volume total (o = 0,003) e
da entalpia por particula (az =9 x 10”) se mantém praticamente constantes.

O hamiltoniano correspondente a lagrangiana proposta na eq. (25) € dado pela entalpia
A = H, mais a energia cinética da caixa de DM, eq. (29.a). Desde que o sistema ndo esteja

sujeito a forcas externas dependentes do tempo esta ¢ uma constante de movimento.

H=H, +%MTr(h*h) (29.2)

H, = %Z my? +3 S U(r )+ PO (29.b)

i j>i
Como foram adicionados mais 9 graus de liberdade ao sistema teremos, pelo teorema
da eqiiiparti¢do, no equilibrio a temperatura T uma contribuicdo de (9/2)kzT para o termo
cinético da caixa de DM contra (3N/2)kzT para o termo cinético das particulas do sistema.

Sendo N da ordem de 10° a 10°, a constante de movimento é em boa aproximagdo a entalpia

dada pela eq. (29.b). Portanto, a lagrangiana proposta gera o ensemble isobarico-isoentalpico

(N.P, 7).
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Figura 5: Flutuacdo da pressao, volume e entalpia por particula durante a fusdo do CaTiOs. Os valores
de ay e ay fornecem a inclinagdo das retas que ajustam os valores médios do volume e da entalpia do

sistema, respectivamente, apés o equilibrio ser atingido. Neste caso temos M ~ 7.3 x 10° U.A.
(unidades arbitrarias) e At = 1,935 x 10"s.
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4.3. Algoritmo

A atualizag¢do das posi¢des e velocidades ¢ realizada pela integra¢do das equacdes de
movimento utilizando-se um algoritmo conveniente, cuja escolha esta relacionada a precisdo e
custo computacional exigidos para o sistema a ser simulado. Dentre os algoritmos utilizados
em DM temos o de Verlet [66], o Velocity Verlet [67,68], o predictor-corrector de Gear [49]
dentre outros.

O algoritmo de Verlet ¢ geralmente obtido pela expansdo em série de Taylor da

coordenada de uma particula em uma pequena variagdo do instante z, resultando em [47]

r(t+ At) = 27(t) - (e — AL)+ #(£)Ae® + O(Ar*) (30.2)
Hi+ A~ 2r(0) = (- )+ £ (;(’ Dar. (30.b)

O erro do algoritmo na estimativa das novas posi¢des da particula é da ordem de 4,
sendo 4t o passo de tempo no esquema de simulacao. Observa-se ainda que no algoritmo de
Verlet as velocidades ndo sdo utilizadas para o célculo de novas posi¢des. Quando requeridas,
para calcular a energia cinética, por exemplo, as mesmas podem ser obtidas a partir do

conhecimento da trajetoria da particula, logo,

F(t + At) = r(t - At) = 2i(e)at + O(ar?) (31.2)
#l)= [rle+ Z:(t -], olar?), (1.b)

cuja a acurécia é da ordem de 4¢°. Note que para calcular r(t + At) pelo algoritmo de Verlet
necessita-se conhecer r nos dois instantes anteriores 7(z) e r(z—At). Usualmente as
condi¢des iniciais fornecem a posi¢ao e a velocidade no instante inicial, de modo que nao ¢
possivel aplicar diretamente o algoritmo de Verlet. Alternativamente, existem outros
algoritmos do tipo Verlet como o Velocity-Verlet. Este algoritmo ¢ equivalente a Verlet na

determinacdo das trajetdrias, mas determina a velocidade r'(t), nos mesmos instantes em que
determina r(t), como parte do algoritmo, utilizando as seguintes operagdes,

Flr)ar

r(t+At)=r(t)+7(2)Ar + p—

(32.2)

#i+ A0 = i)+ 2L [F (e + An)+ F ()]

2m . (32.b)
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Note que a atualizacdo das velocidades deve ser feita apds a atualizagao das posicoes,
pois a forca utilizada nas velocidades ¢ a média dos valores no inicio € no fim do intervalo,

necessitando-se portanto, utilizar (¢ + At) para calcular F(t+ At) e a seguir, #(t + At).

Os algoritmos do tipo Verlet sdo importantes para simulagdes em DM nao so6 pela sua
simplicidade matematica e eficacia computacional mas também pelos critérios fisicos que sdao
possiveis observar no tratamento dos sistemas simulados.

Uma caracteristica muito interessante destes algoritmos ¢ sua reversibilidade temporal.
Como as equagdes de movimento de Newton sdo reversiveis no tempo ¢ indispensavel que o
algoritmo também o seja. Logo, as coordenadas do espaco de fase referentes ao passado e
futuro entram simetricamente no algoritmo. Outro fato extremamente relevante, e que também
¢ apresentado pelo algoritmo, estd relacionado as equacdes de movimento de Hamilton. Pelo
teorema de Liouville (se¢do 2.2) o volume de qualquer regido do espago de fase serad
invariante se as equagdes de movimento de Hamilton agir sobre todos os pontos deste
volume, o que ¢ compativel com a conservagdo da energia do sistema.

Uma demonstragdo sistematica da reversibilidade temporal e preservacdo do espaco de
fase para algoritmos tipo Verlet foi apresentada em um elegante trabalho de 1992 por
Tuckerman, Berne e Martina [69] através da formulagao de Liouville da mecanica cléssica.

Devemos nos atentar que a acuracia destes critérios nao € ideal, pois hé a limitagao dos
computadores que sdo maquinas com precisdo numérica finita. Para grandes intervalos de
tempo de simulagdo ha o acimulo de erros de arredondamento causados pela aritmética de

pontos flutuantes, podendo causar pequenos deslocamentos na energia.

4.4. Condicoes Iniciais

Entre as especificacdes de grande importancia em DM, como a escolha de um
algoritmo eficiente, estd a escolha das condi¢des iniciais do sistema, ou seja, qual serd a
configuracdo, volume, densidade, passo de tempo, numero de particulas que devemos impor
ao sistema para que sejam iniciadas as simulagdes.

As posigOes iniciais das particulas de um sistema devem ser compativeis com a
estrutura cristalina do material que pretende-se simular. Para obtencdo dos dados necessarios
existem varias técnicas de caracterizagdo estrutural dentre as quais podemos citar
refinamentos Rietveld obtidos a partir de difracdo de raios-X, experimentos de ressonancia,

espectros vibracionais, entre outros. Por exemplo, se quiséssemos realizar uma simula¢do com
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o SrTiOs a partir da estrutura cubica perovskita, as informacdes que temos disponiveis € o
parametro de rede do material, a = 3,905A, e seu grupo espacial de simetria, Pm3m [70].
Estes dados sdo suficientes para construirmos a rede requerida, pois as notagdes adotadas
pelos cristalografos, neste caso a de Hermann-Mauguin, ¢ extremamente rica em informagdes
sobre as operagdes de simetria do cristal. No caso da simetria Pm3m a letra P simboliza o
modo estrutural da rede que ¢ ciibica e m3m simboliza um eixo giro de grau 3 na intersec¢ao
de espelhos, simbolizados por m. Para maiores detalhes sobre operacdes de simetria e
elementos de cristalografia, veja a referéncia [71]. Estes dados sdo importantes por nos
fornecerem um conjunto de operagdes de translacdo para a localizacdo de cada espécie

atomica na rede do SrTiOs. A tabela 1 abaixo ilustra os dados fornecidos na literatura:

Tabela 1: Caracterizagdo das posigoes dos elementos do SrTiO; cubico, grupo espacial Pm3m [70].

N° de posicoes Notacao de
Elemento Quimico Coordenadas
equivalentes Wyckoff
Sr 1 a (09070)
Ti 1 b (1/2,1/2,1/2)
(1/2,1/2,0); (1/2,0,1/2);
0) 3 c
(0,1/2,1/2)

A novidade na tabela 1 ¢ a notagdo de Wyckoff dada pelas letras a, b, c, etc., as quais
descreve cada tipo posicional dos 4&tomos em um determinado grupo espacial. A partir destes
dados construimos a cela unitaria do material mostrada na Fig.6. Note que os oxigénios (O)
estdo dispostos nos centros das faces do cubo em cujas arestas estdo os elementos estroncio
(Sr). O titanio (T1) ocupard o centro deste cubo. As posi¢cdes equivalentes indicam que toda

rede cristalina sera obtida a partir da célula primitiva contendo cinco atomos, 1 Sr, 1 Tie 3 O.
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Cela Primitiva Rede Cristalina

Figura 6: Cela primitiva do SrTiOs, estrutura perovskita cubica Pm3m, formada por 1 atomo de Sr
(0,0,0) em azul, 1 de Ti (1\2, 1\2, 1\2) em preto e 3 de O {(1\2, 1\2, 0), (1\2, 0, 1\2) e (0, 1\2, 1\2)}em
vermelho e a rede periddica cristalina obtida pela repeticdo desta cela primitiva.

Dadas as posigdes iniciais das particulas devemos especificar agora suas velocidades
iniciais. Geralmente a escolha ¢ feita aleatoriamente para cada componente da velocidade de
cada particula através da distribuicdo de velocidades de Maxwell. Esta nos permite fazer o
sistema evoluir a partir de uma temperatura arbitraria escalonando as velocidades das
particulas, ja que v* oc T .

Continuando com o exemplo do SrTiO; cubico temos na Fig.7.a a distribui¢do de
velocidades dos trés elementos quimicos para um sistema constituido por 5000 particulas
sendo 1000 Sr, 1000 Ti e 3000 O. A diferenca na amplitude das Gaussianas ¢ devido as
massas de cada elemento quimico. Para um unico elemento a distribuicdo nas trés diregdes ¢&
semelhante. Na Fig.7.b mostramos o efeito de temperatura com o sistema a 300K, ajustado
pelo escalonamento das velocidades das particulas. A isotropia da distribuicdo no espago de

velocidades, Fig. 8, mostra que ndo ha direcao privilegiada para as velocidades.
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Figura 7: (a) Distribuicdo de velocidades para as particulas do SrTiO; cubico e em (b) efeito de
temperatura obtido pelo escalonamento das velocidades.
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Figura 8: Espaco de velocidades para as particulas do SrTiO; cubico.

Outra limitagdo das simulagcdes numéricas ¢ representada pelo tempo e tamanho
maximos do sistema. Os tempos acessiveis para as simulagdes vao desde uns poucos
picosegundos (10'%s) até centenas de nanosegundos (10”s). Logo, um processo de relaxago
da ordem de segundos ainda nao pode ser estudado através de simulagdes atomisticas.

A escolha do passo de tempo (4¢) deve ser minuciosa ja que o algoritmo a ser utilizado
¢ de integracdo temporal. Sendo este baseado em expansdes em série de Taylor truncadas,
seria interessante tomarmos um passo de tempo muito pequeno aproximando-se de uma
variavel continua, o que nos proporcionaria a reducdo de erros de truncamento. Mas deve-se
tomar cuidado, pois diminuindo o 4¢ aumentaremos o niimero de calculos. Isto pode acarretar
em um aumento consideravel de erros de arredondamento, sem contar que sera necessaria
uma quantidade de passos de tempo imensa para que alguma mudanga significativa no
sistema seja observada. Portanto a escolha de A¢ deve ser realizada visando minimizar a
combinag¢do desses erros. Uma maneira de satisfazer esta exigéncia ¢ através do conhecimento
prévio de alguma caracteristica do sistema tais como, a freqiiéncia de Einstein do cristal em
estudo, massa, comprimento e energia de ligagdo, entre outros. Geralmente A¢ varia em torno
de 10™"°s para garantir que a energia total ou a entalpia do sistema sejam conservadas em uma

parte em 10*, em milhares de passos de tempo.
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O tamanho do sistema ¢ outro fator importante, com o mesmo podendo conter de
milhares a milhdes de particulas, dependendo da infra-estrutura computacional e programas
em paralelo disponiveis. Neste ponto deve-se atentar a interpretacdo dos resultados, pois o
sistema em estudo pode apresentar dependéncia com o tamanho da célula de simulagdo em
suas propriedades. Logo, ¢ interessante simular varios tamanhos de célula e verificar as
possiveis dependéncias.

Os sistemas estudados neste trabalho possuem ntmero de particulas da ordem de 10*

(40-60A) e tempos de simulagdo em torno de 10 a 107"%s.

4.5. Condic¢oes de Contorno

Para determinar que tipo de condi¢cdes de contorno precisam ser utilizadas deve-se
atentar primeiramente as propriedades fisicas que se deseja observar, pois tais condigdes
poderdo influenciar de maneira significativa nos resultados obtidos.

No presente trabalho o interesse esta voltado as propriedades volumétricas (bulk) do
sistema, portanto, utilizaremos condi¢des de contorno periddicas (CCP). Estas atuardo no
sistema de maneira a menosprezar os efeitos de superficie de maneira matematicamente bem
definida.

Com estas condig¢des teremos um cristal continuo, produzido por réplicas de uma caixa
central cubica de aresta a, onde estd confinado todo o sistema (N particulas). Esta caixa
central se repete indefinidamente por translagdes nas trés direcdes ortogonais. Logo, se uma
particula deixa a caixa central por uma face na direcdo-x, por exemplo, outra particula
idéntica, imagem daquela, ¢ de mesma velocidade entra pela face oposta na mesma diregao.
As particulas imagens se comportam de maneira exatamente idéntica aquelas da caixa central,
fazendo com que o niimero de particulas do sistema se mantenha constante. Portanto, a
posicao das particulas no sistema passa a ser [72],

vo=re+m, i=12.,N 33)
sendo m = m,a, + m,a, +m,a,, cujas componentes m, sdo os vetores de translagdo da caixa

designados por numeros inteiros ou zero. Os a; sdo escalares que representam os lados da
caixa de simulagdo. A Fig.9 ilustra a idéia envolvida nas CCP em duas dimensdes. Quando se

deseja observar propriedades em que os efeitos de superficie sdao relevantes, como a fusdo de
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um material a temperatura real, por exemplo, outras condi¢des de contorno devem ser
especificadas.

Existem varios truques computacionais de grande utilidade para fornecer maior
eficiéncia ao programa de simulacdo. Mesmo ndo possuindo um significado fisico relevante
estes truques ndo influenciam, de maneira geral, na obtencao dos resultados. Dentre os mais
utilizados podemos citar a limitagdo das interagdes das particulas através de um raio de corte
(rc), a subdivisdo das células de simulagdo que fornecem um meio de organizar a informagao
sobre as posi¢des das particulas para evitar trabalho computacional desnecessario, o0 método
da lista de vizinhos que organiza as possiveis interagcdes no meio microscopico entre outros.
Maiores detalhes sobre estes procedimentos podem ser encontrados nas referéncias

[1,47,48,49].
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Figura 9: Sistema peridodico em duas dimensdes, mostrando o efeito das condi¢des periddicas de
contorno, com a caixa central em vermelho e suas réplicas em preto.
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4.6. Linguagem de Programacao

A linguagem de programacao utilizada para escrever todo o programa de simulagdo
utilizado neste trabalho foi o FORTRAN. Esta linguagem data de 1954, quando o primeiro
sistema de traducdo de formulas (“FORmula TRANslation™) foi desenvolvido na IBM por
uma equipe liderada por John Backus. Desde os primeiros dias houve um nimero de etapas
definitivas para o desenvolvimento do Fortran — FORTRAN II, FORTRAN IV, FORTRAN
66, FORTRAN 77 ¢ o FORTRAN 90. Este ultimo passo ¢, em muitos aspectos, 0 mais
importante de todos, pois assinala a plena emergéncia do Fortran como uma linguagem de
programacao moderna, com varias funcionalidades novas baseadas na experiéncia adquirida
com conceitos semelhantes em outras linguagens e outros de propria contribuicdo para o
desenvolvimento de novos conceitos de programacao.

O Fortran ¢ amplamente explorado no meio académico cientifico e nas engenharias,
pois a investigacao de experimentos controlados de particulas subatomicas que constituem a
matéria de nosso universo, a modelagem de sistemas que possam otimizar o processamento de
materiais cristalinos, a andlise estrutural de pontes e prédios, a modelagem de geradores
elétricos entre outros sdo usualmente realizados a partir de programas escritos em Fortran.
Uma boa base sobre o ferramental do Fortran 90 pode ser obtida pela leitura do livro escrito

por Ellis, Philips e Lahey [73].



38

Capitulo 5

MEDIDA DE OBSERVAVEIS

A simula¢do molecular se conclui analisando as trajetdrias do espago de fase obtidas
para determinagdo das propriedades termodinamicas, estruturais ou dindmicas do sistema.
Deve-se atentar que todas estas propriedades fisicas sdo observadas quando o sistema se
encontra em equilibrio. Logo, para garantir esta condi¢do, devemos deixar o mesmo evoluir
por alguns milhares de passos de tempo, naquela temperatura desejada, antes de se iniciar as
medidas, calculos.

E interessante observar a semelhanga no tratamento tedrico e experimental durante a
preparagao ¢ manipulacdo de um sistema. Teoricamente temos a liberdade de escolher o
ensemble mais conveniente para a realizagdo de cdlculos de grandezas que pretendemos
observar. Experimentalmente ndo temos esta liberdade, mas podemos controlar bem o meio,
laboratorio, para otimizar as condi¢cdes no ensemble isobarico-isotérmico (N,P,T) tais como,
climatizagdo e controle de vibragdes ¢ ruidos na sala de medi¢ao. Teoricamente nos
preocupamos com a calibracdo do potencial de interagdo para o sistema responder da maneira
mais real possivel. Experimentalmente a preocupagdo ¢ em calibrar bem o equipamento de
medida para que ndo haja interferéncia de outras propriedades no que se estd observando.
Teoricamente a Mecanica Estatistica, aliada a computacdo, nos fornece os meios para
descrever e prever propriedades macroscopicas da matéria a partir de seus constituintes
microscopicos, enquanto que experimentalmente os principios e métodos da Termodinamica
aliados a um raciocinio 16gico, nos permite correlacionar muitas das propriedades observaveis
da matéria, tais como coeficientes de expansdo, compressibilidades, calores especificos,
tensdes de vapor, calores de transformagdo entre outros. E realmente impressionante a
necessidade das duas frentes de pesquisa, que se completam, para a evolu¢do do

conhecimento cientifico e tecnolédgico.
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A seguir faremos uma modesta descri¢ao de alguns procedimentos tedricos utilizados
para obtengao de propriedades fisicas através do método da DM e também de alguns métodos

conhecidos de caracterizagdo experimental de materiais cristalinos.

5.1. Simulacio

e Temperatura e Pressao

A energia interna e a entalpia do sistema podem ser calculadas a partir das eqs. (21) e
(29.b) respectivamente, através de médias estatisticas temporais das grandezas envolvidas
sobre o espago de fase do sistema. A temperatura, diretamente relacionada com a energia
cinética, e a pressao podem ser calculadas a partir de dois teoremas muito importantes, da

eqiiiparti¢do de energia e do virial [9], obtidos a partir das equagdes,

(34)

oH )
<qi a_> = _<qipi> = kBT

i
sendo ¢; € p; as coordenadas e momenta generalizados de uma particula para cada grau de
liberdade i. Definindo uma funcdo instantanea que designaremos como uma ‘“‘temperatura

cinética” dada por,

T, (1) =2 S Nk Z b (35)

a temperatura do sistema serd dada pela média temporal (eq. 8) desta fun¢do, ou seja,

T=T.(t). (36)

Considerando a soma sobre todas as particulas na segunda expressdo da eq. (34)
obtemos,
_1 ad =
- Zr VU =3 D F-F™)==Nk,T (37)
i=1
estando representada a forga total, interna e externa, atuantes no sistema. As forcas externas

estdo relacionadas com a pressdo externa da seguinte maneira,

<Zr > PV = Nk,T. (38.2)
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Se definirmos o “virial interno” w"" nos restringimos as forgas internas do sistema, logo,

<Zr "“> (38.b)

nos permitindo chegar em uma expressao para a pressao total no mesmo:
1 .
pP= ;(NkBT ™). (39)

De maneira semelhante a temperatura definimos uma pressdo instantanea (P(z)) a

int

partir de T¢(2) e w"' (1), para monitoramento do sistema rumo ao equilibrio, com a pressao total

sendo a média sobre a trajetdria de P(z).
e Caracterizacao Estrutural

A caracterizagdo estrutural na simulacdo € muito importante para identificarmos
detalhes relacionados a estrutura do material, tanto do ponto de vista estatico quanto
dindmico. Estes sdo obtidos a partir das posicdes e velocidades das particulas calculadas a
cada instante com o uso de fung¢des de distribuicao.

Uma fungdo de correlagdo espacial usualmente utilizada ¢ a fungdo de distribuigcdo
radial (gij(r)) que mede a probabilidade de encontrarmos uma particula do tipo j a uma
distancia » de uma particula do tipo i localizada na origem. A fun¢do g(») pode ser definida
tomando a média de ensemble sobre os pares de interagdo [1], como

g, (r <ZZ5(r y )> (40.2)
i j#i
Esta defini¢do ¢ mais adequada para céalculos numéricos. A funcao distribui¢do de pares total

¢ dada por,
g(r)= ZC c,g,(r (40.b)

sendo c;j = Nj;/N a concentragdo de particulas da espécie i(j) no sistema. Se houver mais de
duas espécies, como € o caso presente, teremosiej =1, 2, 3, ....

Continuando com o exemplo do SrTiO; cliibico mostramos na Fig.10.a a fungdo g(r)
parcial para o par de particulas estroncio-estroncio (Sr-Sr) a temperatura ambiente
(T = 300K). Note que a probabilidade de encontrarmos outro estroncio a distdncia menor que
rn € nula. Entdo r,, nos fornece a menor distancia possivel entre duas particulas de estroncio.
Este fato esta de acordo com o principio de exclusdo de Pauli, ja citado anteriormente,

havendo uma regido proibida de penetracdo. Ja o valor de r, nos permite definir a separacao
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mais provavel entre estes elementos que neste caso ¢ o proprio parametro de rede do material
e é dado por r, = 3,915 A.

Segue da definicdo do g(r) que, se colocarmos uma particula i na origem e
calcularmos o numero médio de particulas j dentro de uma casca esférica de raio » e espessura

dr a quantidade obtida sera o numero de coordenagdo nc de uma determinada espécie, ou seja,
ny(r) = 47p, | g, (r)r dr 1)
0

sendo p; = N/V a densidade de particulas da espécie j na amostra. Para o caso Sr-Sr, mostrado
na Fig.10, temos a coordenacdo de uma estrutura ctbica simples, 6, 12, 8, etc., que ¢ a
configuracdo dos atomos de estroncio na simetria Pm3m, veja Fig.6 secdo 4.4. Note que os
numeros que aparecem no grafico sdo acumulados, ou seja, 6, 6+12, 18+8, etc.

Além destas informagdes podemos ainda observar se houve a fusdo ou recristalizagdo
do sistema a partir do g(r). A Fig.10.b mostra a diferenca entre os gss(7) para o SrTiO; nas
temperaturas de 300K (sélido), 2450K (liquido) e 250K (amorfo). No liquido existe uma
ordem local caracterizada pelo primeiro pico, enquanto que a distdncias maiores ¢ possivel
encontrar outro atomo de estroncio em qualquer posi¢dao, nao havendo coordenacdo, pois a
ordem cristalina deixa de existir. E interessante observar que para o amorfo, obtido pelo
resfriamento do liquido, o g(r) ¢ semelhante ao do liquido com alguns picos mais
pronunciados, mas ainda muito distante da configuracao inicial do material no estado sélido,
caracterizando a nao recristalizacao do mesmo.

O g(r) também pode ser util para estudarmos a dependéncia da amplitude de oscilagdo
das particulas em fun¢do da temperatura. Isto ¢ observado pelo alargamento dos picos da
distribuicdo, Fig.11. Este resultado ¢ importante para a correcdo de expressdes para aquisi¢ao
de dados de difragdo de raios-X, as quais sdo obtidas geralmente, por hipoteses que
negligenciam a agitagdo térmica dos atomos. O efeito da temperatura na difragdo de raios-X
de um cristal ¢ o de produzir espalhamento em todas as dire¢des, resultando no decréscimo
das reflexdes seletivas. O parametro de corregdo € o fator de Debye-Waller dado por [74],

2
D,, =exp —%(2”—&) . (42.a)

NG

Nesta expressdo d é o espacamento reticular entre os planos de reflexdo e Ax/~f3 € o

deslocamento atomico médio no plano de uma rede ideal. Podemos obter o valor de Ax

facilmente ajustando-se o primeiro pico do g(r) por uma Gaussiana. Este ajuste nos fornece a
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variancia da distribuicdo a qual designamos por ¢ na inser¢ao da Fig.11. Logo, podemos

extrair da simulacdo o coeficiente do fator de Debye-Waller de cada espécie a dado por,

22V 1« ¢ )
BDW(“):[TZJ n_Can—a(ij—a) ) (42.b)

ou seja, o Bpy da espécie a € ponderado pelo nimero de coordenagdo (primeiros vizinhos) de

cada espécie j referente a espécie @, sendo ny a soma total destes niimeros. No caso do
4 — C C C C
Bpw(Sr) teriamos os termos Axs;-s- = Osr-sr, Osr.Ti € Osr-0 € Ny =N, g +Ng 5 + 15 4.

Ainda na Fig.11 ¢ possivel observarmos uma das limitacdes do nosso potencial de
interagdo classico em OK, onde os picos do g(r) sdo linhas verticais bem definidas. Isto
acontece porque nao ha a presenga de um termo que corresponda a energia de ponto zero no
potencial, fazendo com que as particulas ndo apresentem nenhum tipo de vibragdo no zero
absoluto. Por outro lado estes picos sdo de grande utilidade como meio de indexagdo para
acompanhar a mudancga da estrutura do material em funcao da temperatura.

Outra maneira de identificarmos se o sistema esta no estado solido ou liquido ¢ através

do deslocamento quadratico médio das particulas de cada espécie a do sistema, dado por,

(), = <NL %[?, (e+1,)-7,(t )]2> : 43)

nos permitindo obter informagdes sobre a difusdo das particulas, Fig.12. O coeficiente de

autodifusdo para cada espécie ¢ obtido da eq. (43) por

2
D% =lim M

! t— 6t (44)
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Figura 10: (a) Fungdo g(») parcial para o par de particulas estroncio-estroncio (Sr-Sr) a temperatura
ambiente (T = 300K), sendo r,, a menor distancia possivel entre as duas particulas e r, sua separagdo
mais provavel. A linha pontilhada indica o nimero de coordenacdo do elemento Sr no sistema Pm3m.
(b) g(r) como um critério de fusdo e recristalizacdo para o SrTiO; nas temperaturas de 300K (s6lido),

2450K (liquido) e 250K (amorfo).
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Figura 11: Efeito de temperatura no g(r), caracterizado pelo alargamento dos picos com o
aquecimento do sistema. Em 0K, linhas verticais, ndo ha nenhum movimento de agitacdo térmica das

particulas.
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Figura 12: Deslocamento quadratico médio do Sr a diferentes temperaturas, quando o sistema esta no
estado so6lido, T =300 e 1000K, e no estado liquido T = 2400K.

e Densidade de Modos Vibracionais

Para analisar o comportamento dindmico de um sistema cristalino o célculo da
densidade de modos vibracionais ¢ de extrema importancia, pois além de poder fornecer
informagdes sobre transicdes de fase estrutural € possivel calcular grandezas fisicas, como o
calor especifico a volume constante, com maior precisao.

No estudo de propriedades dindmicas ¢ comum o uso de func¢des de correlacao
temporal que podem ser utilizadas para calcular coeficientes de transportes, condutividade
térmica, coeficientes de difusdo entre outros, além da quantidade que nos interessa que ¢ a
densidade de modos vibracionais. Estas fungdes medem como o valor de uma quantidade
dinamica A4(?) pode estar relacionada com outra B(?) por uma média de ensemble, ou seja,

Cpt'.2")=(a()- B(r") (45)
sendo ¢’ > t"". Se B = A* , conjugado de A4 para assegurar que C,4 seja uma quantidade real,
dizemos que C ¢ uma fung¢do de autocorrelacao.

Para este caso especifico nos interessa trabalhar com a fun¢do de autocorrelagdo de
velocidades que ¢ invariante sob a escolha das condi¢des iniciais, dependendo somente da

diferenca entre os instantes de tempo ¢’ e t”’. Logo,

(46)
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O coeficiente « indica a espécie da particula. A transformada de Fourier da equagdo acima

esta relacionada a densidade de modos vibracionais de modo que,

oN, IZ (t)cos(cot )t 47)
0

G, (@) =—

sendo w a freqiiéncia de vibra¢ao do modo.
A dependéncia do calor especifico da rede com a temperatura a volume constante pode

ser obtida através de G(w) utilizando a relacao de Debye [75],

ho

X ho
@ hw ek’

C, =3Nk, J.G(a){k Tj — ~dw (48)
0 B STy

sendo /4 a constante de Planck, k3 a constante de Boltzmann e 7" a temperatura absoluta.
o Constantes Elasticas

Todo corpo so6lido ¢ deformado sob a acdo de forcas externas. No ato da deformagao
ha o aparecimento de tensdes internas, for¢cas mecanicas, no mesmo. A elasticidade ¢ uma
propriedade fisica que pode ser descrita pela relagdo entre as deformacdes (¢) e tensdes (7) de
um sistema. Pela lei de Hooke a magnitude de uma tensao suficientemente pequena aplicada ¢
proporcional a deformacao do sélido, ou seja,

T.=cC.&, (i,j = 1,2,...,6) (49)

i i
sendo c;; as constantes elasticas do material, que podem ser representadas por uma matriz
simétrica 6x6, 36 termos independentes. A notacdo matricial e outros detalhes podem ser
verificados nas referéncias [76,77].

A presenca de simetria no cristal reduz o nimero de termos independentes de c;,
permitindo identificar o grupo de simetria que o material em estudo pertence. Para ilustrar

apresentamos abaixo as constantes elasticas presentes em materiais com simetria ctbica:



46

Representacio Matricial Sistema Cubico
Ch G2 G35 Cy Cs Gy ¢y ¢ ¢y 0 0 0
Cn €y Gy Gy Oy ¢y ¢, 0 0 0
Ci3 Gy G35 Cy ¢, 0 0 0
Cyy Cys Cy cuw O 0
Css  Cso cy O
Ces Cuy

Os unicos termos presentes nesta estrutura sao ¢y, ¢;2 € c44. Nos sistemas em estudo, SrTiOs e
CaTiOs, temos ainda a estrutura tetragonal e ortorrombica que também apresentam diferentes
constantes elasticas da simetria descrita acima.

Para o céalculo das constantes c; na simulagdo deformamos a caixa de DM em
determinadas direcdes e obtemos as tensdes do sistema relacionadas as mesmas. As
deformagdes sdo da ordem de ¢ = 5 x 10™ A, ou seja, bem menores que as dimensdes da caixa
(~ 50A), para provocar pequenas tensdes e satisfazer o critério de validade da eq. (49). Todo o
processo foi realizado com os sistemas em equilibrio.

Podemos também calcular o modulo volumétrico (B) dos materiais tomando a
derivada segunda do potencial em relagdao ao volume do sistema. Logo,

2
B=( o3 0T, (50)
o< or

1

o qual nos fornecera informacao sobre a compressibilidade dos cristais.

5.2. Experimentac¢ao

As técnicas de caracterizagdo de materiais cristalinos evoluiram muito desde a
descoberta dos raios-X em 1895, por W. R. Rontgen, e sua aplicagdao no estabelecimento das
bases da radiocristalografia em 1912 pelos fisicos britanicos W. H. Bragg e W. L. Bragg.
Estes inspirados pelos trabalhos de Laue e por um sentido pratico fantastico desenvolveram
uma série de experimentos comprovando que os cristais correspondiam a uma distribuicao
periodica da matéria. Os cristalografos, em especial August Bravais, afirmavam esta idéia
desde 1850.

Hoje contamos com uma série de equipamentos ¢ métodos que podem descrever

propriedades fisicas da matéria com bastante precisdo em varias escalas. Dentre as varias



47

técnicas de caracterizagdo uteis para o fornecimento de dados que podem ser utilizados tanto
na modelagem de um sistema como na comprovagdo de resultados obtidos por simulagdes
computacionais citaremos algumas apenas do ponto de vista qualitativo.

A técnica de caracterizagdo estrutural mais comumente utilizada ¢ a difracao de raios-
X. Esta é uma propriedade descontinua, ou seja, ocorre segundo dire¢des bem definidas,
identificadas por picos de difracdo, nos fornecendo informacgdes sobre os planos cristalinos do
material e conseqiientemente de sua estrutura. O analogo desta técnica na simulagdo ¢ o g(r),
que também nos permite construir a simetria do material por picos de coordenagdo, se¢ao
anterior. Outra grandeza que pode ser obtida pelo estudo de difragdo de raios-X e também
pelo g(r) € o fator de estrutura. Este fator ¢ obtido em virtude das diferentes eficiéncias com
que os diversos atomos de um arranjo estrutural dispersam os raios-X. As ondas por eles
difratadas possuem diferentes intensidades e fases em conseqiiéncia de suas posi¢cdes no
arranjo.

Para o estudo dinamico de um material cristalino ¢ necessario analisar como os fonons
do sistema reagem com sua vizinhanga. Os fonons sdo excitagdes elementares com energia
hw(é ), ou seja, ¢ a quantizagdo da energia de vibragdo de um cristal.

Para obter informacdes significativas sobre as vibragdes da rede € necessario provocar
uma excitacdo no material que deve ser controlada e sua resposta meticulosamente analisada.
Esta excitagdo pode ser feita por meio de particulas adequadas, tais como néutrons, elétrons,
atomos de hélio, fotons e até mesmo outros fonons, que sdo produzidos externamente na
forma de ondas ultra-sénicas ou hipersonicas.

Dentre as varias técnicas existentes a que mais nos interessa ¢ a de espectroscopia
Raman que ¢ dada pelo espalhamento de fétons com energias da ordem de 2-4eV por fonons

opticos [78]. Pela teoria classica o espalhamento Raman ocorre pela variagdo do momento de
dipolo elétrico induzido pelo campo elétrico da radiagdo incidente (p = o ). Esta é devido a

variacdo da polarizabilidade eletronica a. Apenas vibragdes de rede com certos tipos de
simetria ddo origem ao espalhamento Raman, sdo os chamados modos Raman ativos. Portanto
a comparagdo de um espectro Raman com a densidade de modos vibracionais obtidas pela
simulagdo ndo ¢ direta. A segunda pode nos fornecer um espectro mais completo de modos
vibracionais, acusticos e Opticos, do material. Claro que a comparag¢ao nos fornece um bom
guia para validade das simulagdes, pois um pico Raman provavelmente coincidird com um
pico da densidade de modos vibracionais. Na Fig.13 sdo mostrados o espectro Raman

experimental a 297K, a curva de dispersdo (£ vs g) ¢ o G(w) do SrTiO; cubico a 300K,
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utilizado como exemplo at¢é o momento. Note que os picos Raman sdo coincidentes com o0s

valores de energia em torno do centro da zona de Brillouin I ((é = O)). Isto ¢ devido ao
espalhamento de primeira ordem onde somente fonons dpticos com g =0 estdo envolvidos.

Observe também que a quantidade de picos na densidade de modos vibracionais ¢ bem maior
que no Raman, que apresenta bandas mais alargadas. No exemplo dado G(w) esta em bom
acordo com as curvas de dispersao.

A atividade Raman também ¢ 1til para identificagdo do grupo de simetria de cristais a
partir da representacao irredutivel dada pelos componentes do tensor polarizabilidade [79]. Os
fonons tém também um papel fundamental para o entendimento de fendmenos béasicos como
expansdo térmica, piezeletricidade, transi¢des de fase, condutividade térmica, resistividade
elétrica, supercondutividade, difusdo de atomos em soélidos, condutividade i6nica, fusdo entre
outros [80].

Para a obten¢do das constantes elasticas de um cristal os experimentais se deparam
com um sério inconveniente que € o de produzir monocristais de dimensdes razoaveis para se
realizar as medidas. A técnica geralmente utilizada ¢ a de interferometria ultra-sdnica que
consiste em gerar ondas sonoras em um determinado intervalo de freqiiéncia no cristal a partir
de um transdutor piezelétrico [81]. As velocidades de propagacao no cristal sdo determinadas
em diferentes direcdes dentro do material que deve ter dimensdes tipicamente da ordem de
uns poucos milimetros.

O estudo da elasticidade de so6lidos também ¢ importante para verificagdo de
transi¢des de fase, pois estas sdo acompanhadas por anomalias eldsticas. Monocristais de
SrTiO; sdo facilmente preparados permitindo a investigagdo de suas propriedades elasticas
com a temperatura como vimos na se¢do 3.1, Fig.3.a. Diferentemente para o CaTiOs este tipo
de caracterizagao ¢ dificultado pelo aparecimento de defeitos estruturais decorrentes do
aumento das dimensdes do monocristal e efeitos de temperatura. Neste caso as simulagdes sao

importantes para a previsdo do comportamento elastico do sistema.
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Figura 13: Espectro Raman experimental a 297K [82], curva de dispersdo (£ vs ¢q) [83] e G(w) do
SrTiO; cubico a 300K. O primeiro pico Raman, E = 0, ndo € observado no G(w), pois esta relacionado
ao espalhamento elastico de fotons e ¢ conhecido como espalhamento Rayleigh.
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Os resultados a seguir foram obtidos pela analise da dependéncia das propriedades dos

titanatos de estroncio (SrTiO;) e de calcio (CaTiO3) com a temperatura e pressao obedecendo

as consideragdes descritas anteriormente como ergodicidade, equivaléncia entre ensembles,

teoremas de conservacdo entre outros. O esquema computacional de aquecimento,

resfriamento, termalizagdo e aplicag@o de pressdo estdo descritos abaixo nas tabelas 2 e 3 para

o SrTiOs e o CaTiO; respectivamente. Esta descri¢ao ¢ dada para os potenciais interatdmicos

calibrados.

Tabela 2: Esquema de simulagdo desenvolvido para o estudo de temperatura e pressdo do SrTiO;.

SrTiO;
Estudo de Temperatura
Cadlculo de
Condigoes Iniciais Aquecimento Termalizacdo

Propriedades

N =10985 (Pm3m)
1% T/1000 At 20000 At — na mesma

N =10240 (I4/mcm) 5000 At — Boa

s Volume da caixa de fase (N,P, #).
At=2177x10""s . .
simulagdo variavel 200000 At — durante a

estatistica. Volume

M=1,5972 U.A. 3 fixo (N, V,E)
Pressdo = 0 GPa (NP, 7) fusdo (N,P, #).
Estudo de Pressao
Taxa — 1GPa/20000 At de 0 a 20 GPa. Propriedades:

TinciaL ~ 300K .
Volume variavel.

5000At. Volume fixo.
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Tabela 3: Esquema de simulagdo desenvolvido para o estudo de temperatura e pressdo do CaTiOs.

CaTiO;

Estudo de Temperatura

Calculo de
Condicoes Iniciais Aquecimento Termalizacdo
Propriedades
N =10240
Estrutura 1% T/1000 At 20000 At —na
5000 At — Boa

Ortorrdmbica Pbnm  Volume da caixa de mesma fase (N, P, #).

15 : ) estatistica. Volume fixo
At=1,9351x10""s simulacao varidvel 200000 At — durante

8 (N,V,E)
M=73061x 10" U.A. (N,P,#) a fusao (NV,P, #).
Pressao = 0 GPa
Estudo de Pressao
Taxa —2GPa/20000 At de 0 a 22 GPa. Propriedades: S000At.
Tinciar ~ 300K B
Volume variavel. Volume fixo.

6.1. Calibracao do Potencial de Interacao

A obtencdo e calibragdo de um potencial interatomico que forneca uma simulagdo
realistica se da pelo ajuste de dados experimentais e céalculos quanticos ab-initio. Para os
titanatos em questdo foram utilizados estudos prévios que caracterizam o potencial de
interacdo para os O0xidos formadores das perovskitas correspondentes como o CaO, SrO [84] e
Ti0O, [85], além de outras propriedades obtidas em tabelas padrao [86, 87, 88].

Para que um potencial esteja bem calibrado ¢ necessario verificar se 0 mesmo ¢
transferivel. Isto significa que deve haver equilibrio entre as grandezas iniciais do sistema tais
como energia de coesdo (0K), pardmetros estruturais e de compressibilidade para que seja
possivel reproduzir propriedades obtidas com a evolugdo do sistema, como expansao térmica,
temperatura de fusdo, entre outros. Claro que as exigé€ncias iniciais podem ser satisfeitas sem
obtermos a transferibilidade desejada, o que torna a calibragdo do potencial uma verdadeira
arte. Para tornar visivel a beleza do processo mostramos na Fig.14 as curvas de energia por
temperatura, obtidas para algumas tentativas de calibragdo do SrTiO; cubico. Nestes
exemplos a Unica diferenca entre os modelos estd relacionada aos termos atrativos de van der
Waals Wsr.0 € Wri0, veja secdo 4.1. No modelo mostrado em 14.a os dois termos atrativos

foram considerados. Note que a transicdo solido — liquido, reforcada pelo gs,.s(r), € uma
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transi¢do de segunda ordem na energia. Em 14.b, onde foi utilizado somente o termo Wr.o,
temos uma descontinuidade na energia, mas o processo € exotérmico. Ambos mostram que o
sistema ndo apresenta comportamento fisico real, pois devemos ter uma transi¢ao so6lido —
liquido de primeira ordem caracterizada por um processo endotérmico. Nos dois casos a
energia de coesdo ¢ 0 mdédulo volumétrico estavam em bom acordo com a literatura.

Os parametros que descrevem a otimizagao da calibracdo do potencial para o SrTiO3
cubico (Pm3m) estao descritos na tabela 4, sendo Ws;.0 0 Unico termo atrativo de van der
Waals considerado. Na Fig.15.a mostramos a curva de energia por temperatura que descreve a
fusdo do material de maneira correta.

Note na tabela 4 que desprezamos as polarizabilidades dos ions estroncio e titanio.
Esta consideragdo pode parecer um tanto deselegante, pois o tamanho do ion Sr** é bem maior
que o do fon Ti*" e como a dimensio da polarizabilidade é o volume, deveriamos negligenciar
somente a polarizabilidade eletronica (ct) do fon Ti*". Mas a questdo principal é que devemos
balancear todos os termos do potencial e esta consideragdo foi feita para que o termo atrativo
dipolo-dipolo induzido, que também depende de a, seja equilibrado. Ainda na tabela 4
observe que os valores das cargas dos ions Sr, Ti ¢ O sdo reduzidos de +2, +4 e -2 para
+1,009, +2,018 e -1,009 respectivamente, devido a transferéncia de cargas conferindo uma
certa covaléncia as ligagoes.

Todas as contribui¢des de dois corpos para o potencial de interacdo, dado pela eq.
(13), do SrTiOs estdo mostradas na Fig.15.b. Para a calibracdo do CaTiO; utilizamos um
procedimento analogo, pois a Unica diferenca foi a mudanca do fon Sr*" pelo fon Ca*". Nesta
calibragdo foi necessario introduzir a polarizabilidade eletronica do ion célcio, pois o raio
deste ¢ ainda maior que o do ion estroncio. Os parametros do potencial estdo descritos na
tabela 5.

Nas proximas segdes apresentaremos os resultados obtidos para o SrTiO; cubico
(Pm3m) e as consideragdes feitas para obtengdo da fase tetragonal I4/mcm. Sdo também

apresentados os resultados para o CaTiOj; ortorrdmbico (Pbnm).



Tabela 4: Parametros utilizados para a calibragdo do potencial do SrTiO; cibico (Pm3m).

Elemento Raio Ionico Polarizabilidade
Quimico Carga Z (e) o(A) Eletronica (A%)
Sr + 1,009 1,00 0,0
Ti +2,018 0,60 0,0
O —1,009 1,21 1,2
Potencial de  Esteriométrico Van der Waals Expoentes de
Pares Ajj (erg) Wi (erg.A% Born 1;
Sr — Sr 2,8953x 1077 0 11
Sr—Ti 2,8953x 107" 0 9
Sr—0 2,8953x 10" 1,4323x 10" 9
Ti— Ti 2,8953x 10" 0 11
Ti-O 2,8953x 1072 0 9
0-0 1,4477 x 107 0 7
Raios de Corte (A) N (Particulas)
rc= 38,0 A=35,5 =325 10985
Experimental — Pm3m (298K)
Propriedades DM (0K)
[37,89,90,91]
a(A) 3,9051 3,905
Densidade
(gom?) 5,1170 5,1167
Eo (eV) —-31,699 -31,7
By (GPa) 182,7 173 - 183
ci (GPa) 336,8 348,17
c12 (GPa) 105,8 100,64
Trusao (K) 2250 — 2400 ~2270
Distancia Interatomica (A)
Ti—-0O 1,952 1,953 — 1,965
Sr—0O 2,760 2,761 —2,779
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Tabela 5: Parametros utilizados para a calibragao do potencial do CaTiO; ortorrémbico (Pbnm).

Elemento Polarizabilidade
Ouimico CargaZ (e¢) Raio Ionico o(A) Eletronica (A"
Ca +0,9697 1,10 1,1
Ti +1,9394 0,65 0,0
0] —0,9697 1,21 1,2
Potencial Esteriométrico  Van der Waals Expoentes de
de Pares Ajj (erg) W;; (erg.A% Born 1;
Ca—Ca  22547x 107" 0 11
Ca-Ti  2,2547x10™" 0 9
Ca-0O  22547x10"%  3,8872x 107" 9
Ti-Ti  2,2547x 10" 0 11
Ti-O  2,2547x 10" 0 9
0-0  22547x 107" 0 7
Raios de Corte (A) N (Particulas)
rc=38,0 L=5)5 =325 10240

Experimental — Pbnm (296K)
[13,39,90,92]

Propriedades DM (0K)

a(A) 5,3778 5,3789
b (A) 5,4367 5,4361
c(A) 7,6384 7,6388
Densidade
3 4,043 3,978 — 4,04

(g.cm™)

Eo (eV) —31,652 -31,72
By (GPa) 177,4 175 -212
c11 (GPa) 352,6 -
ci2 (GPa) 124,9 _

Trusso (K) 2500 — 2570 ~ 2250
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Figura 14: Curvas de energia por temperatura € gs.s(r) do SrTiO; cubico em duas tentativas de
calibracao considerando os termos atrativos de Van der Waals em (a) Ws.0 € Wrio € em (b) somente
Wri.o. Em ambos o potencial ndo reproduz um sistema fisico real.
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Figura 15: Transi¢do de fase sdlido-liquido obtido a partir do potencial devidamente calibrado do
SrTiO; e as contribuigdes do potencial de dois corpos, eq. (13), referentes a este sistema,
respectivamente. O potencial de interagdo total é dado pela soma de todas as contribuigdes, eq. (11).
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6.2. SrTiO; Cubico (Pm3m)

O motivo pelo qual comegamos a simulagdo do SrTiO; na fase ciibica Pm3m foi que
ndo tinhamos informagdo suficiente para calibragdo do potencial a partir da fase tetragonal
[4/mcm.

ApOs a construgdo da rede cristalina do sistema foi feita uma termalizagao de 20000At
para conferir se o mesmo ficaria na simetria inicial. Note pela Fig.16 que hd uma pequena
expansdo dos parimetros de rede da cela unitaria de 3,9051 para 3,906A com o volume
mantendo-se constante (. = 5 x 107) apds a expansdo. A temperatura em que o sistema se
estabilizou foi de aproximadamente 17K. Apesar desta expansdo o sistema se mantém na
estrutura cubica até a temperatura de fusdo. A Fig.17 mostra o g(r) parcial e o nimero de
coordenagao para os pares de mesma espécie a 300K. O estroncio ocupa os vértices do cubo
que forma a cela unitaria, o titdnio o centro e o oxigénio suas faces. A posicdo do primeiro
pico no gs;.s:(r) nos fornece o valor do préprio pardmetro de rede do material. Pelo nimero de
coordenacdo do Sr e Ti observa-se que ambos estdo dispostos, independentemente, em um
arranjo cubico simples com seus primeiros vizinhos dados por 6, 8, 12, etc., veja a ilustragdo
ao lado do g(r) da Fig.17. O oxigénio forma uma estrutura de octaedros cujos primeiros
vizinhos sdo 8, 6, etc., veja Fig.2 secdo 3. As distancias interatdmicas, correspondentes ao
comprimento das ligagdes entre as espécies do sistema, reveladas pelo gjj(r) nas Figs.17 e 18
sdo dadas por ds.s; = 3,915A, ds..1i = 3,391A, ds..o = 2,762A, driti = 3,916A, drio = 1,954A
e doo = 2,769A a 300K. Os valores experimentais correspondentes a esta temperatura
obtidos por difracdo de raios-X sdo respectivamente dados por ds.sy = 3,905A,
dse.mi = 3,403A, dsr.0 = 2,779A, dri.o = 1,965A [70].

Para garantir que nao houve distor¢des na rede que comprometessem a simetria
estrutural do material a Fig.19 mostra a distribuicdo dos angulos formados pelas ligagdes
entre os elementos Ti-Ti-O, Sr-Ti-O e Sr-Ti-Sr a 300K. Estas combinagdes sao suficientes,
pois envolvem a descrigdo da estrutura em varias dire¢des. Os resultados sdo comparados na
tabela 6 com os angulos obtidos pela construcdo de uma rede perfeita na simetria Pm3m,
apresentando boa concordancia. A Fig.20 confirma que apesar da pequena expansdo inicial
da rede o grotal(r) obtido experimentalmente e por DM estdo em 6timo acordo para o SrTiO;

cubico a 300K.
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Figura 16: Termalizag¢do da rede cristalina do SrTiO; ctibico (Pm3m) a OK mostrando uma pequena
expansdo dos parametros de rede do material que se mantém essencialmente na estrutura cubica

inicial.
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Figura 17: Funcdo distribui¢do de pares parcial para as particulas de mesma espécie a 300K. A
ilustracdo a direita serve para mostrar a disposi¢do de primeiros (6), segundos (12) e terceiros (8)
vizinhos de uma espécie em um arranjo cubico simples que € caso do Ti e Sr, confirmando os valores
do numero de coordenagado obtido (acumulado) por DM.
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Figura 18: Funcao distribuicao de pares parcial para os demais pares de particulas a 300K. Note que o

pico de menor distancia é dado para Ti-O, que ¢ mais correlacionado ¢ seu nimero de coordenacdo
revela que ha seis oxigénios mais proximos, caracterizando o octaedro TiOg na estrutura.
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Figura 19: Distribui¢do angular entre os elementos formadores do SrTiO3 na estrutura cubica Pm3m
a 300K.
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Tabela 6: Comparacdo dos angulos formados pelas ligagcdes entre os elementos do SrTiO; na estrutura
Pm3m obtidos por DM a 300K com os mesmos obtidos pela construcdo de uma rede perfeita de

mesma estrutura.

Angulos formados pelas

Rede Perfeita (Pm3m) (°) DM (~ 300K) (°)
Ligacoes
Ti-Ti-O 0-90-180 0-90(5) - 180
Sr-Ti-O 54,7-125,3 55(5) - 125(7)
Sr-Ti-Sr 70,5 —-109,5 - 180 70(4) — 109(5) — 180
6 v I & 1 ' ] ¥ T ¥
5 — RS EXp i

i SR el el

gTotaI(r)

r(A)

Figura 20: Funcdo distribuicdo de pares total obtida por DM em comparagdo com dados
experimentais [70] para o SrTiO3 na estrutura ctibica Pm3m a 300K.

A expansdo térmica do material, que corresponde a um aumento do espagamento
interatdmico médio, estd em bom acordo com os dados experimentais. Na Fig.21 mostramos
a evolugdo dos parametros de rede, obtidos experimentalmente [93] e por DM, com a
temperatura no intervalo de 110 a 300K. Pela inclinacdo da curva € possivel calcular o
coeficiente de expansdo linear # do material nos fornecendo fBpy = 9.48 x 10° K' e
Pegp = 9,46 x 10° K'. Devido a esta expansio, ja citada anteriormente, o pardmetro de rede

atingiu o valor de @ = 3,915A a 300K, pois a rede cristalina foi construida com a = 3,9051A a
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OK. Este ultimo ¢ proximo do valor obtido experimentalmente a temperatura ambiente. Na
Fig.21 a curva de DM esta deslocada para melhorar a comparagdo entre as inclinagdes das
retas.

Outro efeito interessante que também podemos verificar ¢ o das vibragdes térmicas de
uma particula em torno de sua posicao de equilibrio. Estas podem ser consideradas como o
resultado da superposicdo de ondas propagando-se no cristal. A amplitude destas vibragdes
aumentam com a temperatura e podem ser medidas pelo g(r) de cada espécie, veja se¢do 5.1.

Como ndo temos informagdes precisas sobre qual plano reticular a particula esta
vibrando, calculamos apenas o coeficiente do fator de Debye-Waller Bpy(a) de cada espécie
a, em vez do proprio fator Dy. Os resultados sdo comparados na tabela 7 com outros obtidos
por W.G. Stirling [83] em diferentes modelos de forcas interatdmicas, mostrando boa
concordancia entre os coeficientes do Sr e Ti. Observe que ha uma distingdo entre oxigénios
(1 e 2) na descrigdo de Stirling apresentando uma diferenca razoavel nos valores de Bpy(O).
O mesmo justifica tal diferenca como sendo devido ao movimento dos oxigénios em
determinados planos, O; referente ao plano Ti — O e O, ao plano Sr — O. Este seria o indicio
de que as forgas entre Ti — O sdo consideravelmente maiores que aquelas entre Sr — O, o que
pela Fig.15 mostra que esta de acordo com nosso modelo. Mas esta justificativa parece nao
ser razoavel, pois se observarmos na Fig.22 ndo ha como discernir um oxigénio no plano
Sr — O e outro no plano Ti — O. Na simetria cibica Pm3m qualquer oxigénio pode estar em
ambos os planos com os mesmos numeros de coordenagdo em relagdo as outras espécies,
dependendo apenas da maneira que se observa a estrutura. O fato das forgas entre Ti — O
serem maiores irdo conferir maior rigidez ao octaedro TiOg conferindo menor vibracdo tanto
ao Ti quanto ao O, mas ndo havendo uma relacdo direta entre os determinados planos em que
o O se encontra.

Pelo nosso g(r) obtemos a amplitude de vibragdo de cada espécie devido a todas as
outras particulas e como o peso (coordenagdo) para cada oxigénio ¢ o mesmo, os valores de
Bpw para O; e O sdo também os mesmos. E interessante comparar os resultados com aqueles
obtidos por Evans para o titanato de bario (BaTiOs) tetragonal, através de modelos baseados
em medidas de difragdo de raios-X [94], e por Harada, utilizando técnicas de difracao de
néutrons [95]. A comparacao direta entre o SrTiOs cubico e o BaTiO; tetragonal ¢ devido a
Stirling. Dentre os sete modelos de Evans comparamos apenas com o primeiro, pois este ¢
baseado em trés pardmetros estruturais, estrutura cubica ndo distorcida, e um fator de
temperatura global. Os demais modelos sdo mais complicados envolvendo varios parametros

de temperatura para melhor reproduzir a estrutura tetragonal do titanato de bario. Note que os
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valores de Bpy para O; e O, tanto por Evans como por Harada sdo aproximadamente os
mesmos.

A Fig.23 mostra a dependéncia dos coeficientes Bpy() calculados por DM com a
temperatura. O comportamento para os trés fatores ¢ quase linear partindo de zero, pois no
potencial que descreve nosso modelo ndo ha energia de ponto zero. Experimentalmente as
intensidades das reflexdes de Bragg devem ser reduzidas mesmo a T = 0K devido a esta

energia.
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Figura 21: Expansdo térmica do SrTiO; mostrando excelente concordancia com a curva obtida
experimentalmente [93]. A curva de DM foi deslocada para melhorar a comparagdo com os
pardmetros experimentais.

Figura 22: Ilustragdo dos planos Sr-O e Ti-O, respectivamente, mostrando que um oxigénio pode
estar em ambos os planos dependendo apenas da maneira em que a estrutura é observada. Os
estroncios ocupam os vértices da cela unitaria, os oxigénios as faces e o titdnio (menor) o centro do
cubo.
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Tabela 7: Fator Bpy(a) [A?] de cada espécie do SrTiO; calculados por DM e comparados com valores
teoricos obtidos por Stirling, um dos modelos de Evans baseado em dados obtidos por difracdo de
raios-X ¢ o modelo de Harada o qual utilizou técnicas de difragdao de néutrons.

Modelo SrTiO;

Bpw(Sr) Bpw(Ti) Bpw(0y) Bpw(0)
(~ 300K)
DM 0,521 0,263 0,311 0,311
Stirling 4 [83] 0,492 0,251 0,278 0,807
Stirling 5 0,511 0,303 0,258 0,790
Stirling 6 0,526 0,352 0,275 0,783
BaTiO; —Exp. )
Bpw(Ba) Bpw(Ti) Bpw(0y) Bpw(0)
(~ 300K)
Evans 1 [94] 0,27 0,42 0,43 0,49
Harada [95] 0,47 0,29 0,55 0,49
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Figura 23: Fatores Bpy( @) calculados para o SrTiO; em fung@o da temperatura.

O efeito de temperatura também ¢ observado nas propriedades eldsticas do material.
Como nao hé nenhuma transi¢do de fase estrutural a unica conseqiiéncia ¢ a diminui¢cdo da
magnitude do modulo volumétrico B e das constantes eldsticas que caracterizam a estrutura

cubica Pm3m descritas pela matriz abaixo.
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342(7)  96(8)  91(10)  0I(1) 0,02(3) 0105 ) (¢, cn cu 0 0
340(5)  90(10)  0,03(4) 0,01(4)  0,1(0,5) ¢ 0 0
256(100) 0,02(5) 0,04(10)  0,1(0,2) ¢, 0 0

90(30)  0,2(15)  0,1(0,8) ¢ 0 0

91(20)  0,001(0,1) ¢y O

106(4) Cas

Esta matriz foi obtida a temperatura de aproximadamente 20K para todas as
constantes elasticas c;. Note que mesmo a esta temperatura o erro associado (entre
parénteses) ¢ muito grande devido as flutuagdes nas tensdes produzidas pelas deformagdes
impostas, veja Fig.24.a. Comparando as duas matrizes nota-se que as Unicas constantes
presentes sdo, em grande aproximagao principalmente em c33, dadas por c;;, ¢;2 € c4g. Como o
erro associado a cgs € menor que em cyy € sendo cyy = Cg6 NESta estrutura, obtemos c4y através
do calculo de cg6 para as outras temperaturas. Por estes resultados fica evidente que o método
utilizado para calcular as constantes eldsticas em funcao da temperatura nao ¢ muito eficiente.
As Figs.24.b e 25 mostram a variacdo das constantes elasticas e do mddulo volumétrico do
SrTiO3, respectivamente, com a temperatura. Note que a medida que a temperatura aumenta
os erros associados as constantes elasticas também aumentam devido a maior instabilidade
dindmica das particulas na caixa de simulagdo. Nao foi possivel observar a evolugdo de tais
constantes até a temperatura de fusdo, mas estas tenderdo a zero abruptamente nesta
temperatura como conseqiiéncia da perda de cristalinidade do material, fusdo mecanica [96].
A descontinuidade em B ¢ devido a fusdo do cristal apos o seu superaquecimento. Note que
neste intervalo de temperatura o erro de B ¢ maior pelo fato do sistema apresentar uma forte
heterogeneidade dinamica caracterizando um estado de equilibrio metaestavel. O valor de B
no liquido decresce mais rapidamente que para o sélido, como esperado, pois o sistema

expande cada vez mais aumentando sua compressibilidade.
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Figura 24: (a) Flutuacdo no calculo das constantes elasticas do SrTiO; decorrente da variagdo da
magnitude da tensdo obtida pelo movimento das particulas na caixa de simulag@o. No exemplo temos
o calculo de ¢ = ¢4y a 300K. (b) Variagdo das constantes elasticas, estrutura ctibica Pm3m, com a
temperatura.
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Figura 25: Variacdo do moédulo volumétrico B com a temperatura. A descontinuidade ¢ devido a
fusdo do cristal.

A fusdo mecanica, citada anteriormente, ¢ identificada por uma mudanga abrupta no
volume atomico que ocorre em torno de 3300K, como mostra a Fig.26.a. O cristal foi
superaquecido em quase 50% de sua temperatura de fusdo real (~ 2300K). Esse processo nas
simulagdes computacionais ¢ normal pelo fato de desprezarmos as superficies do material
com o uso de condi¢des periddicas de contorno, tratando apenas o seu “bulk”. Apds a fusdo o

sistema foi termalizado por 10°At até atingir o equilibrio, volume e energia constantes, em
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torno de 2400K (Fig.26.b), valor bem proximo da temperatura de fusdo real. Pela Fig.27.a

observa-se que o deslocamento quadratico médio do Sr ¢ maior que o do O e Ti e se mantém

com uma autodifusdo maior apds a fusdo, Fig.27.b. Este comportamento era esperado pelo

fato das forcas de interagdo entre Ti e O serem maiores.

Pela Fig.28 nota-se que apos a fusdo a intensidade do primeiro pico do grio(r) torna-

se maior, ao contrario dos outros g;(r). Isto sugere que ha uma forte correlagio espacial entre

as espécies Ti e O. Os primeiros picos do g(r) do sistema fundido caracterizam a ordem

cristalina de curto alcance do liquido. Estes sdo seguidos por picos menos intensos € mais

alargados tendendo a unidade a curtas distdncias (~ 10A) como conseqiiéncia da perda total

da cristalinidade do sistema.
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Figura 26: (a) Termalizagdo do sistema apos a fusdo mecénica do “bulk” caracterizada pela mudanga
abrupta no volume atdmico e em (b) mostra a temperatura em que o sistema se estabiliza apds a

termalizagao.
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Figura 27: Descolamento quadratico médio e autodifusdo de cada espécie do sistema SrTiO;,
respectivamente.
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Figura 28: Funcdo distribuicdo de pares parcial para todos os pares do cristal SrTiO; antes e apds a
fusdo do sistema.

A Fig.29 mostra o diagrama de fases solido-liquido do titanato de estroncio. A parte
destacada exibe a regido da temperatura de fusdo real do material, Tg, ¢ a temperatura em que
o sistema se estabiliza apos a fusdo do “bulk™, cujo superaquecimento maximo ¢ dado por
Twm. Nesta parte vale a pena chamar a atengao para o critério de fusdao de Lindemann [80]. Jin
et al. [96] mostraram em um fantastico trabalho que a fusdo de um “bulk” ¢ iniciada por
instabilidades locais da rede cristalina e ¢ governada por ambos os critérios de Lindemann e
Born. Eles utilizaram o método da DM para um sistema composto de aproximadamente 7000
particulas de silicio em um arranjo estrutural cibico de face centrada interagindo sob o
potencial de Lennard-Jones.

Lindemann propde que a fusdo ¢ causada por uma instabilidade vibracional na rede
cristalina quando o deslocamento ¢ dos atomos, devido as flutuagdes térmicas, atinge um

valor critico da distancia interatomica d, ou seja,

o)
o, = | (51)
Esta fracdo ¢ considerada originalmente aos a&tomos do interior do cristal. Ja Born propde que
uma ‘catastrofe’ na rigidez do material ocorre, causada pela extingdo de seu modulo de
cisalhamento determinando a temperatura de fusdo do “bulk” do cristal. O critério de Born
esta relacionado a fusdo mecanica ja citada anteriormente. Para a temperatura de fusdo real
Tg de um material que contém superficie o fator de Lindemann assume valores em torno de

oL = 0,12 — 0,14, enquanto que a temperatura Ty, requerida pela fusdo mecanica, oL = 0,22.
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Claro que estes valores sao dados para sistemas isotropicos de mesma espécie, mas vejamos
as implicagdes para sistemas mais complexos como o SrTiOs.

Para obtencdo do deslocamento atomico das particulas foi feito o célculo da funcao
g(r) total proximo as temperaturas Tg € Ty Com 0 grori(r) podemos imaginar que o sistema ¢
caracterizado por uma particula média de SrTiO; com agitagdo térmica dada pela variancia
do primeiro pico da funcdo e a distancia interatdmica mais provavel pelo seu valor maximo.
A Fig.30 mostra 0os growmi(r) para as temperaturas de 2250K, proximo a Tg, e para Ty =
3300K. O valor obtido no primeiro caso foi surpreendentemente equivalente ao critério de
Lindemann para materiais com superficie, ou seja, 6 = 0,12 + 0,01 (2250K), sendo ¢ = 0,215
e d = 1,73. Esta seria uma justificativa interessante do porque o sistema se estabiliza préoximo
a temperatura de fusdo real do material apos a fusdo do “bulk”. Para Ty = 3300K
encontramos o valor de o; = 0,14 &+ 0,01, que é bem menor que o valor requerido (& = 0,22).
Isto ocorre pela forte correlagdo entre os ions Ti e O que apresentam menor agitagdo térmica
que o Sr. Mas ¢ curioso notar o valor deste fator apenas para o estroncio, utilizando ¢ claro as
ponderagdes necessarias obtemos dr.s; = 0,211 + 0,001, um resultado surpreendente. Com
isso podemos inferir que a fusdo do cristal ¢ desencadeada pela desestabilidade dos ions Sr na
rede, marcada pelo seu maior deslocamento quadratico médio e também pela alta correlagio
local entre Ti e O apds a fusdo. Pelas imagens obtidas do sistema fundido a T = 2450K nota-
se pela Fig.31 que nossa hipotese esta correta. Na primeira imagem temos uma regiao mais
ordenada mostrando a conservacao da estrutura dos octaedros TiOs. Na segunda imagem, que
¢ menos ordenada, ndo ¢é possivel observar cadeias ligadas de octaedros, mas ainda ¢ nitida a

preservacao de octaedros individuais.
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Figura 29: Diagrama de fases do SrTiO;. A temperatura Tg (~ 2300K) indica a temperatura real de
fusdo do material enquanto que Ty (~ 3300K) ¢é a temperatura maxima de superaquecimento do cristal.
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Figura 30: Fungdo distribui¢do de pares total para o SrTiO; nas temperaturas T ~ Tg = 2250K e
T =Ty =3300K.

Figura 31: Imagens do sistema a T = 2450K mostrando que apds a fusdo ainda ha uma forte
correlagdo entre os ions Ti e O, sendo a instabilidade do Sr responsavel pelo desencadeamento da
fusdo do cristal. Na primeira imagem temos uma regido mais ordenada sendo nitida a disposi¢do dos
octaedros TiOg, mas mesmo na segunda imagem que mostra uma regido mais desordenada ainda é
possivel observar alguns octaedros.

No digrama de fases da Fig.29 mostramos também a parte em que o liquido do
material é resfriado até sua solidificacdo em torno de 1000K, D;‘ =0, Fig.32.a. A taxa de
resfriamento foi a mesma utilizada no aquecimento ndo sendo possivel obter a recristalizacao

do material. Note que 0 groti(r), Fig.32.b, do material resfriado a 315K ¢é aproximadamente

igual ao do liquido a 2450K, com os primeiros picos mais pronunciados tendendo a unidade ja
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a curtas distancias, diferentemente do cristal a 300K. Pela Fig.33, onde mostramos uma

imagem de todo o sistema, nota-se uma distribui¢ao isotrdpica das particulas como em um

liquido. Nao foi possivel reconhecer nenhuma regido cristalina.
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Figura 32: (a) Autodifusdo de cada espécie do SrTiO; durante seu resfriamento, tendendo a zero
quando o material ¢é solidificado. (b) Fungio distribui¢do de pares total do material na fase cristalina,

liquida e amorfa.

Figura 33: Imagem do sistema na fase amorfa a 315K[97]. Nao ¢ possivel identificar qualquer ordem

cristalina no material.
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Para o estudo da dinamica de rede do sistema utilizamos uma das quantidades mais
importantes para este fim, que ¢ a densidade de modos vibracionais G(w), se¢ao 5.1. Para
obtermos uma aproximagao do G(w) do SrTiOs a partir de dados experimentais utilizamos o
artificio mostrado na Fig.34. Esta mostra a curva de dispersdo de fonons do material a 297K
[83] para algumas diregdes do tetracdro 'XMR, parte irredutivel da zona de Brillouin, sobre
um plano quadriculado. A energia (eixo-y) foi dividida em espacamentos iguais nos
fornecendo uma unidade energética de 0,3125THz. Como o G(w) ¢ definido como o niimero
de modos com freqiiéncias entre w e @ + dw, fizemos a contagem dos modos a partir da
curva de dispersdo. Apoés a varredura na dire¢ao-x, vetor de onda, cada ponto correspondente
a curva de dispersdo contido em um espagamento de energia foi projetado do lado direito do
grafico na Fig.34. Este método facilita a comparagdo entre o G(w) obtido por DM e a
dispersao dos fonons do material, ja que ndo temos nenhum modelo para comparagao.

A Fig.35 mostra o resultado do procedimento descrito acima, grafico de barras, em
comparacdo com o G(w) obtido por DM a 300K. A precisdo entre a posi¢ao dos picos €
excelente. A Fig.36 mostra o efeito térmico no G(w) para varias temperaturas. Note que ha
um alargamento nos picos e um deslocamento dos mesmos para menores energias devido ao
aumento das anarmonicidades no cristal pelo seu aquecimento.

Através do G(w) podemos calcular o calor especifico a volume constante (Cy) do
material. Experimentalmente tal propriedade ¢ geralmente obtida por meio de sistemas
sujeitos a uma pressao externa constante, que pode ser atmosférica ou pressdes maiores ou
menores que esta, fornecendo o calor especifico a pressao constante (Cp). A comparagao
entre estas duas grandezas pode ser feita diretamente porque a baixas temperaturas Cp e Cy
sdo praticamente iguais. Este comportamento ¢ caracteristico da maioria dos solidos, embora
a temperatura na qual ocorre o decréscimo brusco destas quantidades até o zero absoluto (0K)
pode variar amplamente de uma substancia para outra. Para altas temperaturas Cp > Cy. A
Fig.37 mostra o Cp obtido experimentalmente para o SrTiO; [98] em comparagdo com o Cy
obtido por dindmica molecular. Note que a curva de Cy estd um pouco deslocada a baixas
temperaturas, devido provavelmente a ndo existéncia da fase tetragonal no sistema simulado,
pois este foi concebido a partir da simetria cubica apenas. O fator de Debye (Cp/T"), utilizado
para estimar a contribuicdo dos fonons em Cp, também mostra-se discrepante a baixas
temperaturas convergindo ao valor obtido por DM a temperaturas maiores.

O potencial interatomico de Vashishta-Rahman mostrou-se muito eficiente para a
descricao do SrTiOs cubico. Pelos excelentes resultados apresentados, na proxima se¢ao

mostraremos uma tentativa de obtencao da fase tetragonal do material a partir da calibragao
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do potencial para a simetria ctbica e as implicagdes em suas propriedades decorrentes desta

mudanca.
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Figura 34: Obtencdo do G(w) do SrTiO; a partir da curva de dispersdo de fonons do material a 297K
[83].
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Figura 35: Comparacdo entre o G(w) do SrTiO; obtido pelo método descrito na figura anterior a
297K com o G(w) obtido por DM a 300K.
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Figura 36: Efeito de temperatura no G(w) do SrTiO;. O alargamento e deslocamento dos picos
devem-se ao aumento das anarmonicidades no cristal.

0,7 : . ; 1,2 e —— —
] ‘,; 1.0 Jg —o—C,_ - Exp
. e P& —e—C_-DM
‘o 08 :L : ! 7
4 - ||= 2
DS o6l J |
il -
X
] ﬂt 04 . .
o
| O g2l |
0,0 4. 1 i L 1 s L 0,0 e P IR | L T —— i
0,0 0.2 0.4 0,6 0,8 1,0 05 00 05 10 15 20 25 30 35 40
T (x 10° K) T (x100 K)

Figura 37: Dependéncia do calor especifico a volume (DM) e pressdo constante (Exp. [98]) e do
termo de Debye (Cp/T*) com a temperatura para o SrTiOs, respectivamente.
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6.3. SrTiO; Tetragonal (I4/mcm)

Para a construcdo da rede do material na fase tetragonal utilizamos parametros
refinados obtidos por Kiat e Roisnel [99], mostrados na tabela 8.

A estrutura cristalina do titanato de estroncio a baixas temperaturas, como ja citado na
secdo 3.1, foi deduzida por Unoki e Sakudo [26] através de dados obtidos por ESR. A

Fig.38.a mostra que o octaedro de oxigénio ¢ rotacionado por um pequeno angulo ¢ na

direcdo [001]. Sua configuragdo apresenta uma cela unitaria de V2ax~2ax2c e grupo
espacial I4/mcm, sendo a e ¢ correspondentes aos lados de um paralelepipedo tetragonal
unitario. Outra informagdo importante, fornecida por Lytle [93] através de difratometria de
raios-X, € que a tetragonalidade da estrutura ¢ dada por ¢/a = 1,00056. Ao construir a rede
com os parametros apresentados na tabela 8 vemos que realmente os atomos do sistema
apresentam uma disposi¢do semelhante a dada pelo modelo de Unoki, Fig.38.b. O angulo
obtido foi de ¢ = 2,02° (0K), equivalendo a uma distor¢do minima da estrutura.
Experimentalmente ¢ varia de 2,01°(5), a temperatura de 1,5K, a 1,81°(5) a 50K. A cela
unitaria desta configuracao ¢ apresentada na Fig.38.c. Note que neste caso ha uma distingao

entre os oxigénios no plano do Sr (O;) e no plano do Ti (O,).

Tabela 8: Pardmetros utilizados para constru¢ao do SrTiO; na estrutura 14/mcm refinados por Kiat e
Roisnel [99].

Parametros de rede V2a V2 a 2¢
SrTi0; (I4/mem) 5,5148 5,5148 7,8068
Posic¢oes relativas X y z
Sr 0,0 0,5 0,25
Ti 0,0 0,0 0,0
O, 0,0 0,0 0,25

0, 0,2412 (2) 0,7412 0,0
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() (b) (©)

Figura 38: (a) Posigdes dos oxigénios (pontos abertos) no plano tetragonal ab deduzido por Unoki e
Sakudo [26]. Os titanios sdo os pontos pretos e os estroncios os pontos cinzas; (b) Configuracdo inicial
dos atomos obtidos pelos parametros apresentados na tabela 7, mostrando a mesma disposi¢do dos
oxigénios descritos em (a); (c) Cela unitaria do SrTiO; tetragonal (I4/mcm). As particulas mais claras
no plano dos Sr (azul) sdo os Oy e as vermelhas no plano do Ti (menores) sdo os O,.

Com a configuragdo inicial do sistema definida, a rede foi termalizada por 20000At
com a mesma calibragdo do potencial descrito na secdo anterior. A estrutura tetragonal ndo se
manteve, mudando para ctbica ja aos 2K. Isso pode ser facilmente entendido pela Fig.39
onde mostra a energia das estruturas cristalinas do material. O fato ocorre porque as duas
estruturas, dadas pelas duas curvas superiores do grafico, sdo aproximadamente degeneradas
na energia (por particula), Eopmsm = - 6,328eV € Epu/mem = - 6,324€V, apesar de seus volumes
atomicos (V,=V/N) diferirem de 7% devido a mudanga nos parametros estruturais. Ao evoluir,
o sistema se estabiliza na estrutura cubica com o fator de tetragonalidade dado por
c/a =3,9055/3,9052 = 1,00008. Os valores de a e ¢ sdo proéximos do valor obtido para Pm3m,
apm3m = 3,906A, na secdo anterior apds a termalizacdo da rede. Apenas com a mudanca
estrutural ndo conseguimos reproduzir a energia de rede da fase tetragonal.

Como a manobra utilizada foi inviavel teriamos que recalibrar o potencial
modificando seus parametros para conseguir maior estabilidade do sistema. Mas isto
descaracterizaria o cristal na estrutura cubica, devido a insuficiéncia de informacgao
relacionada a fase tetragonal, podendo nos levar a varias tentativas incertas. Uma maneira de
verificar se vale a pena trabalharmos em um novo potencial ¢ observar se o0 método utilizado

pode fornecer informacdes sobre o comportamento do sistema durante a transi¢do de fase



75

tetragonal-cubica. Um meio rapido de conseguir a estabilidade tetragonal ¢ modificar o valor
da polarizabilidade do fon Sr*" de 0,0 para 1,1A°, sem alterar os outros termos do potencial.
Enfatizamos mais uma vez que estaremos descaracterizando o potencial calibrado, pois
perderemos a transferibilidade do mesmo, mas agora estamos interessados apenas no
comportamento do sistema.

Ainda na Fig.39, mostramos a energia da estrutura tetragonal para as” = 1,1A° em
comparacdo com as outras ja discutidas acima. A energia de coesdo por particula foi
aumentada para Egu/mem = -6,65¢V tornando a estrutura bem mais rigida. O ajuste mostrado
na Fig.39 deve-se a equagdo de Murnaghan dada por,

)

B V.Y B

E()=E,+ 20 ;(_j - (52)
B, | B,—1\ ¥ B, -1

que pode ser util para obtengdo da energia de rede (£y), o volume atomico (7)) devido a esta
energia, o modulo volumétrico (B) e sua derivada primeira B, que assume valores entre 3,5 e

5 para varias substancias, todos a pressdo zero. A tabela 9 mostra a comparagdo entre os
valores obtidos para as trés estruturas por DM, pela eq. (52) e experimentalmente. H4 uma
concordancia razodvel entre os parametros com uma discrepdncia maior no modulo
volumétrico para a estrutura cubica que, pela eq. (52) esta relacionado a abertura da curva de
energia. Como a DM calcula B pela derivada segunda do potencial de interagao em relacao ao

volume do sistema, atribuimos maior confiabilidade a este método de medida.

‘5‘8 T T T T
-6‘0 B i
S 62} ]
D,
<
LIJO -6,4 -
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Figura 39: Energia potencial total por particula para as estruturas ciibica Pm3m e tetragonal 14/mcm
com o mesmo potencial de interagdo, e para a tetragonal com a modificagdo da polarizabilidade do ion
estroncio (o, = 1,1A%). O ajuste ¢ devido a equagdo de Murnaghan (eq.52).
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Tabela 9: Comparagio entre a energia de rede (£j), volume atomico (V,=V/N), o moédulo volumétrico
(B) e a constante B(') obtidos por DM, equacdo de Murnaghan (52) e alguns dados experimentais.

Estrutura Propriedades DM Murnaghan Experimental
Ey(eV) -31,652 -31,64 -31,7
Vo (A% 12,776 12,715 12,14
Cubica — Pm3m
By (GPa) 182,7 137 173 - 183
B, - 4,13 43-5,7
Ey(eV) -31,62 -31,62 -
Tetragonal Vo (A% 11,916 11,826 11,87
[4/mcm
By (GPa) 160 150 —
Upm3m = Ul4/mem .
B, - 3,913 -
Ey(eV) -33,266 -33,25 —
T 1
ctragona Vo (A) 11,215 11,21 11,87
[4/mcm
By (GPa) 145 164 —
as” = 1,1A° |
B, — 4,608 —

Apos a termalizagdo da rede nesta nova configuragcdo de energia a cela de simulagdo
sofreu uma compressao, Fig.40.a, mantendo-se na estrutura tetragonal a 25K com o fator de
tetragonalidade dado por ¢/a = 1,00055 (Exp. 1,00056) como desejado, veja Fig.40.b.

O titanato de estroncio real apresenta simetria I4/mcm por um intervalo de
temperatura de aproximadamente 45K (65-110K [93]). Nosso sistema responde de maneira
semelhante sofrendo a transi¢do para estrutura cubica proximo a 45K, como pode ser
verificado pela expansdo térmica dos parametros de rede mostrados na Fig.41.a. A Fig.41.b
mostra a evolugdo dos pardmetros de rede obtidos experimentalmente com a temperatura.

Note o comportamento semelhante do pardmetro ¢ obtido por DM.
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Figura 40: (a) Termalizagdo da rede do SrTiO; na estrutura tetragonal e (b) Mudanca do fator de
tetragonalidade com a temperatura. Note que este tende a 1 na transi¢éo para a fase cubica.
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Figura 41: (a) Variagdo dos pardmetros de rede do SrTiOj; tetragonal (a,b,c) com a temperatura. (b)
Comportamento experimental mostrando a semelhanca do comportamento do parametro ¢ obtido por
DM.

Além da mudanca nos parametros de rede do cristal a transi¢do de fase pdde ser
observada pelo aumento de simetria da estrutura.

A medida que o material é aquecido a intensidade do g(r) e os picos na distribuigdo de
angulos tendem a diminuir devido a maior agitagdo térmica das particulas. Isto ocorre porque
as mesmas passam a ocupar um “orbital” em torno de sua posi¢do de equilibrio e ndo uma
posicdo fixa, bem definida. Contrariamente observa-se na Fig.42.a maior intensidade do
gsr-o(r) com o acréscimo da temperatura. Isto ocorre em virtude do aumento da simetria
cristalina favorecido pela transi¢do de fase tetragonal-cubica decorrente da rotagdo dos
octaedros de oxigénio no eixo [001] a medida que o sistema ¢ aquecido. Esta mudanca pode

ser facilmente percebida pela Fig.42.b. Na fase tetragonal pode-se ajustar o primeiro pico por
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duas Gaussianas, correspondentes as posi¢oes dos oxigénios O; e O,. Na fase clbica estes
picos se superpdem fazendo com que a intensidade do pico resultante aumente. Os
parametros correspondentes aos ajustes das Gaussianas sdo mostrados na tabela 10. A
Fig.43.a mostra a intensidade do primeiro pico do gs;.o(r) em fungdo da temperatura. A
temperatura correspondente a0 maximo desta curva estd em torno de 45K, confirmando a
transicao observada pela mudanca dos parametros de rede na Fig.4l.a. O efeito de
temperatura ¢ notado para os g;(r) de mesma espécie, veja a Fig. 43.b.

Da mesma maneira a Fig.44 revela o aumento na intensidade da distribuicdo dos
angulos formados pelas ligagdes Sr-Ti-O e Ti-Ti-O, os quais identificam a rotagdo do
octaedro TiOg. O efeito de temperatura ¢ observado nos angulos formados por O-Ti-O, os

quais sdo os mesmos em ambas as estruturas, ja que o octaedro gira como um todo.
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Figura 42: (a) Observacdo do aumento de simetria da estrutura pelo aumento da intensidade do
gsr-o(r) com a temperatura e em (b) temos a justificativa deste fenomeno pelo ajuste do primeiro pico
através de gaussianas a 25 ¢ 40K.

Tabela 10: Ajustes do primeiro pico do gs.o(r) por Gaussianas nas temperaturas de 25 e 40K.

Gaussiana Posicio Média (A) Intensidade (U.A.)  Variincia — ¢ ()
Gask 1 2,667 13,81 0,0661
Gask 2 2,739 12,55 0,0812

Guok 2,71 24,16 0,0809
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Figura 43: Intensidade do primeiro pico do gs.o(r) em fungdo da temperatura apresentando um

maximo em torno de 45K, transi¢do 14/mcm — Pm3m. (b) Efeito de temperatura nos g;(r) de mesma
espécie.
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Figura 44: Aumento da simetria cristalina também observado pela maior magnitude da distribuigdo
dos angulos que formam as ligagdes Sr-Ti-O e Ti-Ti-O. O efeito de temperatura ¢ observado nos
angulos da ligagdo O-Ti-O que compdem o octaedro TiOg.
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As constantes elasticas calculadas para a estrutura tetragonal sdo apresentadas na
matriz abaixo. Observe que o erro associado ¢ menor que aquele obtido para o cristal ctbico,
conseqiiéncia da menor oscilagdo da caixa de simulacdo ja que o sistema estd mais coeso.
Pela matriz correspondente a simetria tetragonal I14/mcm, vemos que as constantes obtidas
representam de maneira elegante a estrutura, em relacdo ¢ claro, as igualdades cy; = c¢y3,

C55 = C44, €tC. € N30 as magnitudes das constantes c;;.

216(4) 97(4)  63(6) 028(5) 0,4(4) 0,6(4) ¢ Ch Cp 0 0
217(5) 63(6) 0.2(6) 01(4) 0,05(7) ¢ 0 0
248(5)  0,2(5) 02(5) 1(8) Css 0 0

55(2)  3(9)  12(20) ¢y 0 0

57(2)  14(20) ¢y O

106(2) Coq

O comportamento das constantes elasticas c;; € c44 em fun¢do da temperatura também
¢ fantastico. Na Fig.45 ¢ feita uma comparacdo entre tais constantes obtidas por DM e
experimentalmente por Schranz et al. (c;;) [32] e por Bell e Rupprecht (c4) [19]. No grafico
de ¢;; ainda mostramos ¢33, que tende a se igualar a primeira devido a transi¢do para a fase
cubica.

Além do comportamento observado nas constantes eldsticas a Fig.46 mostra que de
fato ocorre um “amolecimento” da rede na transi¢do ctbica — tetragonal. Logo, a distor¢ao do
octaedro de oxigénio promove uma diminui¢do do modulo volumétrico, fazendo com que o
sistema torne-se mais compressivel. Lytle [93] através de difratometria de raios-X mostra que
em torno de 110K ha a formagdo de grandes dominios completamente tetragonais os quais
sdo razoavelmente livres de stress, o que explica a diminui¢do de ¢;; € ¢y em torno dessa

temperatura.
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Figura 45: Comparacdo entre o comportamento das constantes elasticas c;; € ¢4y, respectivamente, em
fung@o da temperatura obtidas por DM com as mesmas obtidas experimentalmente [32,19].

Nao ¢ possivel observar novos picos na densidade de modos vibracionais devido a
transicao de fase, pois as pequenas mudangas nas posi¢des dos oxigénios com a temperatura
produzem o amolecimento dos modos transversais Opticos de menor energia entre 0,5 e
3THz. Detalhes nesta regido ndo podem ser observados pelo nosso método, pois esta ¢ a que
possui maior erro no calculo do G(w) devido ao tempo méaximo de simulag¢do ser muito curto.
Observe na Fig.47, onde mostra o G(w) do SrTiO; para algumas temperaturas, que ndo ha
diferengas nos picos de energia que possam identificar a transicdo de fase. Na Fig.48
mostramos que os G(w) para a estrutura cubica, obtida apos a transicdo, € para a cubica
obtida na secdo anterior sdo essencialmente os mesmos, com alguns picos da primeira
deslocados para direita, maior energia, conseqliéncia da maior rigidez da rede. A Fig.49
mostra a dependéncia da energia dos modos vibracionais com a temperatura obtidos por DM

com aqueles obtidos por Nilsen e Skinner [82] através de espectroscopia Raman.
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Figura 46: Dependéncia do mddulo volumétrico B com a temperatura para o SrTiO; tetragonal.

40K

Intensidade (U.A.)

.Ll i‘-jh‘\ L.M;_A " . .é el _.E\E).._.T

0o 5 10 | 15 20 25
Energia (THz)

Figura 47: Dependéncia do G(w) obtido por DM para o SrTiO; tetragonal com a temperatura.
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Figura 48: Comparagdo entre o G(w) do SrTiO; cubico obtido apds a transi¢do com aquele descrito
na secao anterior, ambos a 300K.
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Figura 49: Dependéncia da energia dos modos de vibragdo com a temperatura do SrTiO; tetragonal
obtida por DM e por espectroscopia Raman [82].

A Fig.50 mostra o calor especifico a volume e pressao constantes e o termo de Debye
do SrTiO; para as duas consideragdes, cubica e tetragonal. Este resultado confirma nossa
hipdtese anterior de que o deslocamento da curva de Cy (cubico) a baixas temperaturas era
devido a ndo existéncia da fase tetragonal no sistema, apresentando agora maior concordancia
tanto em Cy quanto em CV/T3.

O estudo de pressao foi realizado tomando o sistema ja na fase cubica a 300K, com
uma taxa de aplicacdo de pressao de 2GPa/20000At. A Fig.51 apresenta os resultados obtidos
em comparacao com dados experimentais a 298K os quais mostram que ocorre uma transi¢ao

cubica — tetragonal em torno de 6,5GPa [33,100]. Nosso sistema ndo sofre esta transicdo o
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que ja era esperado, pois pela curva de energia, Fig.39, a tinica maneira de ocorrer transi¢ao ¢
através da expansdo do sistema. Sendo P =—-0E/0V podemos estimar a energia de rede que
o sistema tetragonal deveria possuir em relacdo a estrutura cubica obtida na se¢do anterior.
Esta energia seria da ordem de -31,5¢V. A Fig.51.b mostra a disposicdo das curvas das duas
estruturas. Esta seria uma maneira de estimar a energia de coesdo do cristal e comecar a
simulagdo partindo da estrutura tetragonal. Mas a questdo ¢, seria possivel conseguir
estabilidade da estrutura tetragonal e observar a transi¢do para simetria cubica com a
temperatura nesta configuracdo? SO experimentando para saber, mas isto ndo serd mostrado
neste trabalho.

os resultados

Na proxima se¢do apresentaremos obtidos para o CaTiO; ortorrombico

(Pbnm).
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Figura 50: Dependéncia do calor especifico do SrTiO; clbico, se¢do anterior, e tetragonal a volume
(DM) e pressio [98] constantes e do termo de Debye (Cp/T°) com a temperatura.
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Figura 51: (a) Variacdo do volume relativo com a pressdo do SrTiO; cubico a 300K obtido por DM
apés a transicdo de fase em comparacdo com dados experimentais obtidos a 298K [100]. (b)
Estimativa da curva de energia para a estrutura tetragonal através da pressio (~ 6,5GPa) em que ocorre
uma transi¢do cubica-tetragonal do material.
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6.4. CaTiO; Ortorrombico (Pbnm)

O potencial de interagdo do titanato de célcio foi calibrado para a simetria
ortorrombica Pbnm (tabela 5), que ¢ a estrutura do material a temperatura ambiente. Sua rede
cristalina foi construida a partir de refinamentos estruturais obtidos por Ali e Yashima [39]
através de dados de difragdo de néutrons ¢ de raios-X. Este material contém duas transicoes
de fase bem definidas, uma de ortorrdmbica (Pbnm) para tetragonal (I4/mcm) em torno de
1498(25)K e outra de tetragonal para cibica (Pm3m) em aproximadamente 1634(13)K. A

Fig.52 mostra as celas unitarias destas 3 estruturas respectivamente.
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Figura 52: Celas unitarias das diferentes fases do CaTiOs, ortorrombica (Pbnm), tetragonal (I4/mcm)
e cubica (Pm3m) respectivamente. As particulas menores sdo os Ti, as verdes os Ca e as demais O.

As energias das estruturas cristalinas (por particula) mencionadas acima sdo
mostradas na Fig.53. Na tabela 11 temos alguns dados experimentais em comparagdo com 0s
obtidos por DM e pelo ajuste da equagdo de energia de Murnaghan (52), os quais estdo em
bom acordo. Ainda na Fig.53 vemos que a estrutura ortorrombica de fato ¢ a mais estavel
sendo acompanhada pelas simetrias tetragonal e clibica na ordem de energia em que sdo
encontradas na natureza. Os volumes atomicos (Vy=F/N) dos minimos de energia das
estruturas também estdo em oOtimo acordo com os valores experimentais correspondentes.
Pelas curvas de energia nota-se que transi¢cdes de fase por aplicagdo de pressdo serdo mais
dificeis de ocorrer, pois o aumento de simetria do sistema é acompanhado pela expansdo de
seu volume em até 9%. Conseqiientemente as transi¢des de fase serdo observadas sob o efeito

de temperatura.
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Figura 53: Energia potencial total por particula das trés estruturas do CaTiO; obtidas por DM. O
ajuste refere-se a equagdo de Murnaghan (53).

Tabela 11: Comparacdo entre a energia estrutural (£,), volume atémico (V)), modulo volumétrico (B)

e sua derivada primeira a pressdo zero B(; obtidos por DM, equacao de Murnagahn (52) e alguns

dados experimentais das estruturas Pbnm, 14/mcm e Pm3m do CaTiOs.

Estrutura Propriedades DM Murnaghan Experimental
Ey(eV) -31,652 -31,7 -31,72
Ortorrdmbico Vo (A% 11,17 11,17 11,2-11,6
Pbnm By (GPa) 177,4 184 175 -212
B, - 5,7 51-5.6
Ey(eV) -31,24 -31,25 -
Tetragonal Vo (A7) 11,4 11,5 11,7
14/mcm By (GPa) — 161 —
B, - 4,0 _
Ey(eV) -31,13 -31,14 -
Vo (A% 12,3 12,4 11,8
Cubico Pm3m By (GPa) - 148 -
B, - 3.8 _
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Apos a termalizagdo da configuracdo inicial os pardmetros de rede do cristal A (\/Ea)

e C (2¢) sdo contraidos enquanto que B (\/Eb) ¢ expandido, Fig.54, acarretando em uma
contracio do sistema. O volume atémico diminuiu de 11,17A° para 11,05A% fazendo com que
sua densidade aumente de p = 4,043g/cm’ para p = 4,086g/cm”. Isto provocou uma alteragio
nas posi¢des das particulas como pode ser verificado pelos gji(r) de mesma espécie mostrados
na Fig.55. Observe que a maior altera¢ao se da nas posicdes dos elementos Ca. Esta mudanga
ndo trard sérias conseqiiéncias para a verificagdo do comportamento do sistema, pois o
mesmo se mantém ortorrdombico. Com o aumento da temperatura as diferencgas entre as
posicdes das particulas serdo imperceptiveis, ja que nesta distor¢do (Pbnm) existem vérias
particulas com distancias aproximadamente iguais a uma outra de referéncia. Isto ¢ notado
pelo ultimo grafico da Fig.55, onde mostra o gcaca(r) 0 qual indica as posigdes iniciais das
particulas a OK e o mesmo a 300K. Observe que os picos a 300K, que sdo mais alargados
devido a pouca diferenca entre as distancias das particulas, abrange todos os picos a OK.
Como conseqiliéncia das mudangas posicionais houve também alteragdes direcionais
entre os constituintes do cristal. Para uma rede ideal (Pbnm) a OK os angulos caracteristicos
formados entre as ligagdes dos elementos Ca-Ca-Ca sdo de 85,5 a 89,4°, 91,5 a 94,6°, 168,3°
e 179,1°. Apos a termalizagdo da rede esses angulos passaram a ser de 77 a 87°, 95 a 102°,

152° e 173°, veja a Fig.56.
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Figura 54: Alteracdo nos parametros de rede do material apds a termalizagdo inicial do sistema. Os

parametros da cela unitaria sdo dados por A = \/Ea ,B= ﬁb e C =2c, sendo a,b € ¢ os lados de um
paralelepipedo ortorrdmbico unitario.
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partir da termalizagdo da rede do cristal.
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O CaTiOs; foi aquecido até sua fusao apresentando as duas transi¢oes de fases citadas
anteriormente. A evolucdo dos parametros de rede com a temperatura ¢ apresentada na Fig.57
para todo intervalo em que o sistema foi aquecido na fase sélida e em detalhe na regido onde
ocorre as transi¢des de fase. A direita dos dados obtidos por DM ¢é mostrado o
comportamento destes pardmetros experimentalmente. Note que os pardmetros a € ¢ crescem
mais rapidamente que os dados experimentais devido a contracdo na termalizacdo inicial da
rede. Semelhantemente o parametro b cresce mais lentamente, pois este sofre uma expansdo
inicialmente. E interessante notar no detalhe que a transicio ortorrémbica — tetragonal é de
primeira ordem enquanto que a de tetragonal para ctbica ¢ de segunda ou maior ordem da
mesma maneira que ocorre experimentalmente. As temperaturas de transicdo por DM sado
bem maiores que as experimentais com a primeira ocorrendo em torno de 2150K
(Exp. 1498K) e a segunda em 2280K (Exp. 1634K). Porém o intervalo de temperatura em
que o material apresenta simetria tetragonal ¢ de 130K (DM) contra aproximadamente 136K
(Exp.), apresentando uma 6tima concordancia em termos de comportamento. O fator de
tetragonalidade (c/a) no intervalo de transicdo ¢ mostrado na Fig.58.a assim como a razao
b/c. O fator ¢/a diminui bruscamente na transi¢do ortorrombica — tetragonal, por ser esta uma
transicdo de primeira ordem, tendendo suavemente a 1 na transi¢do tetragonal — cubica
(segunda ou maior ordem). Como os parametros b e ¢ sdo iguais na fase tetragonal, a razao
b/c tende a 1 na primeira transi¢do. O valor maximo de c¢/a obtido por DM foi de 1,00068 que
também esta em bom acordo com o fator de tetragonalidade experimental que ¢ de 1,00088.
Semelhantemente ao SrTiOs a Fig.58.b mostra a alteracdo na intensidade do gc..o(r) que se
estabiliza nas transi¢des de fase devido ao aumento de simetria do sistema.

O diagrama de fases solido-liquido do material ¢ exibido na Fig.59. Apds a fusdo do
“bulk” o sistema se estabiliza em torno de 2570K, aproximadamente 300K acima de sua
temperatura de fusdo experimental (2250K). Este resultado estd em excelente acordo, pois
como nosso sistema ¢ 100% puro, ou seja, livre de impurezas que podem desencadear a
fusdo, ¢ natural que esta temperatura seja maior que a obtida experimentalmente. A regido da
curva de aquecimento circulada, mostrada em detalhe no grafico a direita, indica uma
pequena alteragdo na inclinagdo da curva como conseqiiéncia da mudanga de fase estrutural

de primeira ordem em torno de 2150K.
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Figura 57: Mudangas de fase do CaTiO; obtidas por DM molecular a esquerda em comparagdo com o
comportamento real do material a direita.
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Figura 59: (a) Diagrama de fases solido-liquido do CaTiOs;, sendo Tg a temperatura de fusdo
experimental e (b) mudanca da inclinacdo na curva de aquecimento devido a transicdo de fase
ortorrombica — tetragonal em torno de 2150K.

Uma curiosidade mostrada na Fig.60 ¢ que a temperatura de fusdo do sistema depende

do nimero de particulas na forma de um logaritmo natural, ou seja, 7). o ln(N ) Para outras

propriedades, como o G(w) por exemplo, as mudancas em relacdo ao tamanho do sistema
ocorrem apenas na intensidade dos picos que identificam os modos vibracionais. Para o
titanato de calcio contendo 54880 particulas o custo computacional ¢ 6 vezes maior em
relacdo a este que estamos descrevendo, o qual contém 10240 particulas. Com este resultado
vemos que a verificagdao da influéncia do tamanho do sistema em suas propriedades ¢ muito
importante para agilizar o processo de obtencao dos resultados.

De maneira semelhante ao SrTiOs a autodifusdo do Ca (ion 2+) ¢ maior que a do Ti e
O, Fig.61.a. Porém a autodifusdo destes ultimos cresce mais rapidamente no CaTiO; do que
no SrTiO;, devido provavelmente as diferencas estruturais. Diferentemente do SrTiO; foi
possivel obter a recristalizacdo do CaTiOs a partir do resfriamento do liquido formando o
policristal do material em torno de 1400K. A Fig.61.b mostra o growi(r) do monocristal a
300K, do liquido a 2570K e do policristal a 300K. Note a excelente concordancia entre as
posigdes dos picos do growi(r) do policristal € do monocristal & mesma temperatura na fase
ortorrombica. Na Fig.62 apresentamos algumas imagens do sistema em diferentes angulos de
observacdo, sendo possivel notar visualmente a recristalizacdo do material pela presenca de

planos cristalinos bem definidos.
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Figura 60: Temperatura de fusdo do CaTiO; em fung¢do do numero de particulas (N) do sistema.
Observa-se que T cresce na forma de um logaritmo natural de N [In(N)].
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Figura 62: Imagens do sistema resfriado a 300K [97]. Os planos cristalinos bem definidos mostram
que o material ¢ recristalizado durante o resfriamento formando um policristal.
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A matriz elastica deste sistema foi obtida a temperatura de 15K. Comparando com o
esquema dos coeficientes das constantes eldsticas independentes e diferentes de zero do

sistema ortorrombico, observa-se que de fato o cristal se mantém nesta estrutura.

326(10) 153(9) 115(7) 0,01(1) 0,032) 0,0032)) (¢, ¢, Cis 0 0
344(10) 132(6)  0,(1)  0,003(2) 0,02(3) ¢ Co 0 0

341(4) 0,01(0,5 0,01(2)  0,04(2) Css 0 0

1195)  03(3)  0203) ¢y 0 0

75(4)  0,2(5) ¢ 0

111(4) Cos

Apesar dos erros associados aos célculos de c; a baixas temperaturas serem pequenos
ndo foi possivel obter tais propriedades nas temperaturas de transi¢do, que sdo acima de
2000K. A Fig.63 exibe o comportamento das constantes elasticas até 1000K mostrando que o
sistema se mantém na estrutura ortorrdmbica. J& no ultimo grafico da Fig.63 ¢ possivel
observar anomalias no comportamento do modulo volumétrico do material decorrente das
transicoes de fase estruturais. Com o aumento da simetria cristalina o valor de B diminui mais
lentamente com a temperatura, mostrando a elegancia da terceira lei de Newton em sua forma
forte. Vamos tentar visualizar o processo imaginando uma situagdo simples somente com as
particulas de Ca do sistema. Na estrutura ortorrdmbica tais particulas estdo dispostas nos
vértices de um romboedro. Se aplicadssemos uma forga perpendicularmente as faces deste
romboedro (pressdo) poderiamos comprimir o sistema com maior facilidade. Isto ocorre
porque estas faces ndo sdo especulares nesta estrutura fazendo com que a forga resultante
entre as particulas correspondentes nao seja dirigida ao longo da linha que as une. Na
estrutura tetragonal as particulas de Ca ja estardo dispostas em uma estrutura formada por um
paralelepipedo, seis faces especulares duas a duas, veja Fig.52.b. Agora a forga resultante
estard dirigida ao longo da linha que une as particulas. Em ambos os casos as forgas de
interacao entre particulas obedecem a terceira lei em sua forma forte. Porém no primeiro caso
as forgas extras, dadas pela pressao aplicada, ndo sdo compensadas devido ao nao
alinhamento das particulas pela distor¢ao da rede. J4 no segundo caso temos a compensagao
das forcas de interacdo com a forga aplicada fazendo com haja maior resisténcia a pressao

tornando o sistema menos compressivel.
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Figura 63: Comportamento das constantes eldsticas com a temperatura mostrando que o sistema se
mantém na estrutura ortorrombica. No ultimo grafico temos a variacdo do moddulo volumétrico na
regido em que ocorre as transi¢des de fase.

Ao estudar o comportamento do sistema sob pressdo vemos que a concordancia com
os dados experimentais ¢ magnifica. Na Fig.64.a ¢ mostrada a variagdo do volume relativo do
sistema em funcdo da pressdo aplicada em comparagdo com os resultados experimentais
obtidos por Ross e Angel [45]. Esta confirma que o sistema ndo sofre nenhuma transi¢cao de
fase, como ja haviamos previsto pelas energias das estruturas cristalinas na Fig.53. Os dados
foram ajustados com a equagdo de estado de Murnaghan dada por [100],

B ()" _
P——,(Vj I (53)

sendo By o moédulo volumétrico a pressdo zero, B, sua derivada primeira ¢ ¥y o volume

atomico do sistema. Os dados ajustados sdo comparados com os mesmos obtidos
experimentalmente ¢ por DM na tabela 12, mostrando excelente concordancia. Na Fig.64.b

mostramos também a variacdo do modulo volumétrico B com a pressdo aplicada ao sistema
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[90]. Como o monocristal obtido por dindmica molecular sofreu uma contragao durante a
termalizagdo da rede e também por apresentar uma estrutura perfeita os valores de B sao
maiores que os obtidos experimentalmente, justificando o deslocamento da curva. Ja o
policristal apresenta magnitudes proximas aos valores experimentais. As inclina¢des das retas
ajustadas (@) e os valores de Bj sdo apresentados na tabela 12. A concordancia entre o
coeficiente « de B obtido para o monocristal ¢ de 85% com o obtido pelos dados
experimentais, enquanto que para o policristal temos 76%. Com estes excelentes resultados
podemos tentar obter um policristal com densidade mais proxima da experimental e estudar
seu comportamento em funcao da temperatura e pressao. Isto pode ser feito regulando a taxa

de resfriamento do sistema na fase liquida.
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Figura 64: Variacdo do volume relativo e do modulo volumétrico B do CaTiO; em funcdo da presséo
aplicada respectivamente.

Tabela 12: Comparagdo entre o volume atomico (V)), médulo volumétrico (B) e sua derivada primeira
a pressao zero B(') obtidos por DM, equacdo de estado de Murnagahn (53) e dados experimentais para
0 CaTiO; a T = 300K.

Propriedades DM (300K) Murnaghan Experimental (300K) [90]

Vo (A) 11,2 112 112-116
By (GPa) 2004 (0,4)  189,8 (0,3) 175 - 212
B, - 5,27 (0,07) 51-5.6

Variacao de B com a Pressao

Monocristal Policristal Experimental
a 5,3(0,1) 5,9 (0,1) 4,5 (0,1) — ajuste
By (GPa) 200,7 (0,2) 175,7 (0,2) 178,3 (0,2) — ajuste

p (gem™) 4,03 3,57 3,978 — 4,04




96

Os resultados da parte dindmica deste sistema, os quais descreveremos abaixo, sao
realmente surpreendentes. A densidade de modos vibracionais do CaTiO; na estrutura
ortorrombica foram calculados a 300K e pressdo zero e comparados com calculos ab initio a
OK e P = 0GPa. Estes ultimos foram efetuados pela teoria do funcional da densidade por
Parlinski ez al. [101]. A comparagdo ¢ feita na Fig.65 onde mostra os G(w) parciais para o Ca,
Ti, O e total do sistema. Note o excelente acordo entre os dois céalculos do G(w) do Ca que
vibra preferencialmente a baixas freqliéncias. Esta ¢ uma conseqiiéncia direta do forte
acoplamento dos octaedros de oxigénio com os atomos de Ti. Estes vibram aproximadamente
no mesmo intervalo de freqiiéncias, com a exce¢do da banda em torno de 23THz para 0 O. A
vibragao do Ti obtido por DM apresenta uma freqiiéncia preferencial em torno de 9THz em
contraste com o calculo ab initio. Este comportamento, semelhante ao do Ca, se da pelo fato
destes apresentarem massas molares proximas, Mc, = 40,08g/mol e My = 47,88g/mol.
Contudo ¢ interessante notar que nesta mesma regido de freqiiéncia (DM) o O vibra menos,
além de apresentar bandas mais alargadas a altas freqliéncias. Estas diferencas completam o
espectro vibracional fazendo com que o G(w) total apresente uma concordancia
extraordindria. Estes resultados mostram que o potencial de Vashishta-Rahman descreve de
maneira bastante satisfatoria as interagdes entre os constituintes do sistema.

Verificamos também as alteragdes provocadas nos modos vibracionais com o aumento
da pressdo e da temperatura. Os resultados sdo comparados com bandas Raman de primeira
ordem obtidas experimentalmente por Gillet et al [44].

Com o aumento da pressdo os picos vibracionais sdo deslocados para freqiiéncias
maiores, conseqliéncia do aumento da densidade do sistema, enquanto que o efeito sob
temperatura ¢ inverso devido a maior instabilidade dindmica das particulas. Na Fig.66
mostramos a variagdo do G(m) total sob pressdo a 300K. Experimentalmente as freqiiéncias
de primeira ordem das bandas aumentam linearmente com a pressao com os valores de 0w/0P
variando entre 1 e 3 cm™'/GPa para todas as bandas entre 150 ¢ 550cm™, exceto para a banda
com freqiiéncia de 500cm™ onde dw/0P = 5,1 cm/GPa. A variagdo de alguns picos de
vibragdo obtidos por DM apresentam um comportamento anadlogo com Jdw/0P variando entre
1 ¢ 4,2(2) cm™'/GPa para o mesmo intervalo de bandas dadas experimentalmente e proximo a
freqiiéncia de 500cm™ obtemos dw/dP = 5,7(2) cm™'/GPa.

A Fig.67 mostra a energia dos modos vibracionais em fun¢do da temperatura e
pressdo zero. As freqliéncias de vibracdo diminuem linearmente com Ow/0T variando
experimentalmente de -0,018(3) a -0,033(1) cm™'/K enquanto que os valores obtidos por DM

variam entre -0,014(1) e -0,039(1) cm'/K com excecdo da banda de 450cm™ onde
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dw/0T = -0,052(2) cm /K. Tanto a variagio dos modos vibracionais obtidos sob pressio
quanto temperatura estdo em 6timo acordo com os dados experimentais.

A variagdo do calor especifico a volume constante com a temperatura assim como o
fator Cy/T>, obtidos pelo G(m) do cristal, sio apresentados na Fig.68. O comportamento de
Cy estd de acordo com a lei de Dulong e Petit, tendendo a 3Nk para altas temperaturas. Note
que o decréscimo de Cy até o zero absoluto (0K) ¢ diferente para o CaTiOs; em comparagdo

com o Cy do SrTiO; cubico, obtido na se¢do 6.2, mesmo os dois materiais sendo da mesma

classe.
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Figura 65: Densidade de modos vibracionais parciais dos atomos Ca, Ti, O e total, respectivamente,
do CaTiO; ortorrdmbico obtido a 300K e P = 0GPa por DM em compara¢do com os mesmos obtidos
por calculos ab initio a 0K e P =0GPa [101].
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Figura 66: Dependéncia da energia dos modos vibracionais do CaTiO; com a pressdo aplicada,
obtidos por DM e por espectroscopia Raman [44].
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Figura 67: Dependéncia da energia dos modos vibracionais do CaTiO; com a temperatura
(P = 0GPa), obtidos por DM e por espectroscopia Raman [44].
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Figura 68: Dependéncia do calor especifico a volume constante e do fator Cv/T? do CaTiO; em
comparagdo com os mesmos obtidos para o SrTiO; cibico por DM.
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Capitulo 7

CONCLUSOES

Os resultados obtidos para os titanatos de estroncio e de cdlcio mostram que o
potencial de Vashishta-Rahman contém elementos essenciais para a descri¢ao das interagdes
entre as particulas desta classe de materiais. Apesar de ser um potencial interatdmico classico
os efeitos eletronicos estdo presentes em sua formulagdo conferindo-lhe realidade de uma
maneira simples e elegante.

O maior problema que ainda persiste em todo este desenvolvimento ¢ conseguir a
estabilidade do sistema em sua configuracdo inicial. As forcas interatdmicas de curto e longo
alcance em materiais com estrutura perovskita estdo em um delicado equilibrio. No potencial
consideramos apenas termos de interacdao de dois corpos os quais ja foram muito uteis para a
descricdo de varias propriedades estruturais e dinamicas, como densidade de modos
vibracionais, coeficiente de expansao térmica além da observacao das transigdes de fase dos
sistemas com a temperatura. Geralmente estes potenciais sdo insatisfatorios para descrever
sistemas que contém ligacdes covalentes. Em cristais reais a ligagdo Ti — O possui carater
i0nico e covalente. Talvez seja esta a causa das instabilidades estruturais no inicio das
simulagdes. Seria o caso entdo de estarmos acrescentando termos de trés corpos do tipo
O —Ti— O ao potencial para que o carater covalente destas liga¢des seja levado em conta com
maior rigor. Isto podera conferir maior estabilidade as estruturas tetragonal do SrTiO; e
ortorrdmbica do CaTiOs, as quais possuem distor¢des relacionadas principalmente as ligacdes
Ti-O.

Dentre os métodos utilizados para calcular as propriedades do sistema precisamos
encontrar uma forma alternativa para melhorar a analise das constantes eldsticas com a
temperatura. O método empregado, o qual nos fornece tais constantes através das tensodes
obtidas pela deformacao da caixa de simulagdo, confere resultados confidveis apenas a baixas

temperaturas. A medida que o sistema ¢ aquecido as instabilidades dindmicas das particulas
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provocam flutuagdes relevantes nas tensoes produzidas na caixa fazendo com que o erro na
obtencdo de c; seja muito grande. Esta melhoria € importante para observar anomalias nas
propriedades elasticas do sistema devido a transicdes de fase, as quais sdo muito freqiientes na
classe de materiais que estamos trabalhando.

Quanto ao método da Dindmica Molecular ndo tenho palavras para descrever a
satisfacdo em ter conhecido uma ferramenta tdo poderosa que relacionasse os aspectos da
mecanica estatistica com propriedades observaveis da matéria. E realmente incrivel que uma
simples amostragem contendo 10000 particulas, com dimensdes de aproximadamente 50A,
possa apresentar 0o mesmo comportamento observado experimentalmente em amostras
macroscopicas a partir de um potencial interatdmico fenomenologico. O método torna
palpavel a conciliacdo entre a complexa abstracao tedrica com todo seu rigor matematico com
nossa intuicdo empirica obtida a partir do concreto. Creio que nesta combinagdo esta o
segredo da fisica.

Os artigos concernentes a este trabalho estdo sendo elaborados para publicacdo em

periodicos indexados de circulagdo internacional.

Continuidade do Trabalho

Além das investigagOes relacionadas a estabilidade da estrutura tetragonal do SrTiO;
pretendemos calibrar um potencial de intera¢do para o titanato de bario (BaTiOs;) para a
obtencdo de solugdes solidas de compostos do tipo ATiO; a partir da interpolagdo dos
potenciais interatdmicos dos titanatos de célcio, estroncio, bario e chumbo.

Paralelamente a este estudo investigaremos as alteragdes nas propriedades fisicas de
compositos formados por titanatos que, possivelmente aparecerdo em decorréncia da
modificagdo dos comprimentos das ligagdes quimicas pela alteracdo dos raios dos elementos
de cada sistema, constituindo interfaces nestes materiais. Em resumo as composi¢des que
ambicionamos estudar sdo as seguintes:

» Solugdes solidas de A;BxTiO3, com os elementos A e B podendo ser o Ca, Sr, Pb e

Ba;

» Compositos formados por titanatos tais como, ATiO3; | BTiO3; | ATiOs, com A ¢ B
podendo ser o Ca, Sr, Pb ¢ Ba;

Para as investigacdes descritas acima teremos como ponto de partida ndo s6 os
excelentes resultados obtidos neste trabalho para os titanatos de célcio e estroncio como
também estudos prévios que caracterizam o potencial de formagdo da liga semicondutora

Ga,xInkAs [102,103] pela interpolagdo dos potenciais interatdmicos do GaAs e InAs puros.
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