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Estudio de la Superficie de la Aleacion Ti-6A1-4V Implantada por lones

Resumen

La presente tesis es un estudio de las superficies del Ti y su aleacion Ti-6Al1-4V, al ser
implantadas por iones de Au de 9MeV. Su objetivo es el estudio experimental de los
cambios producidos en ambos materiales a causa de la implantacion de iones, asi como una
interpretacién tedrica de dichos cambios. Las muestras en estudio corresponden a cilindros
metéllcos de 1 cm de dia ro. La impl ion de iones se efectué a temperatura

te, en el lerador Pelletron de 3MV, del Instituto de Fisica de la UNAM. Las
muestras fueron implantadas con distintas afluencias, hasta un valor méximo de
6.5 x 10'® jones/cm’. Las técnicas analiticas empleadas en este trabajo son:
Retrodispersién de Rutherford (RBS), Difracciéon de Rayos-X (XRD), Difraccion de Rayos-
X de incidencia rasante (GXRD). Microscopia Electrénica de Barrido (SEM),
Espectroscopia por Dispersion de Energia (EDS), Microscopia de Fuerza Atomica (AFM) y
Ensayo de Microdureza Vickers (VHT). La técnicas RBS, GXRD y VHT mostraron que la
superficie modificada por la implantacion corresponde a los primeros 2um. En ambos
materiales, la técnica GXRD determind la aparicién de una estructura hexagonal compacta
(hcp) producida por la  impl ion, para afl i mayores o© iguales a
2.0 x 10'% iones/cm”. La nueva estructura observada es semejante a la original (hcp), con
parametros de red a y ¢ mayores en 10.7%. El método de Wlllmmson ~ Hall permitié

estimar cambios en el tamaiio de cristalito de las muestras impl Las técni SEM
y AFM corroboraron cstos resultados y mostraron los cambios en la topografia de la
superficie. La implantaciéon de iones au 6 el nu 0 de mi d Vickers en ambos

materiales. Los resultados cxpcrimentales se interpretan con un modelo de spike térmico,
que predlce la creaci6n de regiones localizadas de alta temperatura | al final de la trayectoria
de los iones implantados, seguido de una rapida razén de enfri de produci

las nuevas estructuras obscrvadas.




Study of Surface of Alloy Ti-6Al1-4V Implanted with lons

Abstract

This thesis is a study of the surfaces of Ti and its alloy Ti-6Al-4V implanted with 9 MeV
Au ions. The aim of this work is the experimental study of the changes produced in both
materials when implanted, and a theoretical explanation of the changes. The studied
samples are metallic cylinders of 1 cm of diameter. The ion implantation was performed at
room temperature using the Instituto de Fisica 3MV Pelletron Accelerator. Samples were
implanted with different fluences up to 6.5 x 10'® ions/cm>. The analytical techniques used
were Rutherford Backscattering, conventional (XRD) and glancing angle X-Ray
Diffraction (GXRD), Scanning Electron Microscopy (SEM), Energy Dispersive
Spectroscopy (EDS), Atomic Force Microscopy and Vickers Hardness Test (VHT).
Results obtained with RBS, GXRD and VHT showed that the modified surface corresponds
to the first 2 um. In both materials, the GXRD (echmque showed the appearance of a new
hexagonal close pncked structure (hep) prod d by ion impl ion, for higher fl

than 2 x 10'¢ ions/cm?. The new structure is similar to the original, with lattice parameters
a and ¢ larger by 10.7%. The Williamson - Hall method allowed the estimation of the
changes in crystallite size of implanted samples. These results were verified by SEM and
AFM, which showed the changes in sample topography. In both materials, ion
implantation increased the Vickers microhardness number. The experimental results were
interpreted using a thermal spike model, which predicts the creation of localized regions of
high temperature at end of the ion trajectories, followed for by a rapid cooling rate, able to
produce the new observed structures.

(8]




Intreduccién.

El titanio y su aleacion Ti—6A1—4V son, probabl los mej iab plead
en implantes quinirgicos con los que se cuenta en la actualidad, son i
utlllzndosenpl(neﬂs onopédlcas Su hjndcnsldnd(sélounﬂn’-deln densidad del acero)

les confiere prop malizadas a su peso.  Ambos matcriales
son de ficil inado y fa do (1].

Otra venu_;a nmponnntc en la splicacion de estos materiales como implantes ortopédicos es
1 de ion y su baja rapidez de comrosion en medios biologicos [2].
Lulnocomwlbthdnddellemale.cnénsonmdemmtsr ch jas en el p
de los bi baja icidad y son muy bien tolerados por el h y
el tejido suave {3). Las aplicaciones conocidas del Ti—6A1-4V cn el campo médico son las
protesis de cadera, rodilla y dedos También sc unhz-n en tomillos, clavos y postes

dentales. La figura 1.1 ia T de ped de cadera y rodilla, fabricadas con
1a aleacién Ti—-6A1-4V.

Figura 1.1. Pritesis de cadera y rodilla, aai como somillos quirdsgicos

con la L

Ti-6AI4V.
Desde 1930, lnmternccléndemcon:éhdosaehenududodenundeleomexlodela
modif ion de k En un principio, los fisicos k se en
obscrvar los daflos que ytoducim los ﬂujos de radiacié en los El
desarrollo de los P "‘I-lrndl i6 lada de los
matcriales en estudio. Por medio dec un lerad imulaban los flujos de radiacién, con
hvcnlajndcpodereonuohtelnpodepoyecnl,m-ﬂmyw
Laurradlaclondc lona por medio de lerad. no sol sirvié en el estudio de los

di idos en los ial La sigui idea fue la modificacion de

lmpmpwd-desdclosdnsumosmnlesmldos

La técni de' pl ion de iones i en bombard una con haces de

iones ener i de un lerad: Los pard de la implantacion que
uemnefectomhmodnﬁc.cmdelmuunlmﬂ 5):
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a) El tipe de ion, quc cstai relacionado con la formacion de ciertos comp »s. Tambié

influye en cl daflo quec produce en ¢l material, ya que la masa del proyectil es un
parametro importante.

b) La energia de implantacién, quc esta relacionada con la profundidad media a la que sc
depositan los iones. También, define ¢l régimen de pérdida de energia responsable de
los daiftos producidos en la muestra (frenado electrénico o frenado nuclear).

¢) La afluencia, que ¢s ¢l nimero de iones impl dos por unidad de area, esta vinculada
con la cantidad de daiio que sc va a producir.

d) La intensidad de corriente del haz, que esta relacionada con la rapidez de produccion

de daiio.
Una de las principal plicaci de la impl ién de iones se a en la ind ia
de los i d res. Los impl dores c¢ iales de alta corriente son empleados en
el dopaje de obleas de silicio para la produccién de componentes clectrénicos.
La técni de impl ion de iones sc utiliza ampliamente en distintos metales y
aleaciones para mejorar su resi ia al d la oxidacion y la corrosion. Se ha
demostrado que esta técnica mecjora la microdureza, la adhesion y la friccion de los
materiales. La tabla 1.1 a las propiedad superficiales que se modifican por la
implantacién de iones en distintos materiales.
Propiedad superficial Material El tos impl d
comunmente
Resi ia al d Aceros, ceramicos, carburos, {Ti, N, Y, Ni. Zr, O,C, B
lasticos
Dureza Metal plastico: amicos | Cr, Mo, Ti, Y, Zr, Nb. Ta
Friccion Ceramicos, aceros, plasticos | Ti, Ni, Co, Cr, C
Duracion a la fatiga Metales Ta, W, Re
Resistencia a la fractura Ceramicos, carburos Zr,Cr, Ti
Resistencia a la corrosiéon Metales. ceramicos, vidrios Cr, Mo.Ta. Y, Ce
Resistencia a la oxidacion Titanio. superaleaciones Y, Ce
Resistencia a la fragilizacion | Aceros
por hidrogeno Pt, Pd
Propiedades opticas . Vidrios. plasticos Nb, Ti.Mo.Zr, Y
Tabla 1.1. Algunas propiedades superficiales di por la impt: ién de iones [8].
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Como la implantacién de iones es un proceso fucra del equilibrio, ¢s posible la formacion
de fases metaestables que no sc obtienen por medio de procesos metalargicos
convencionales [6].

La implantacién de iones modifica la region cercana a la superficie de un material (de unos
cuantos nanémetros a algunas micras) sin biar sus propiedades vol étricas, ad as de
ser un proceso que se ileva a cabo a temperatura ambicme. Estas caracteristicas le dan a la

técnica la ventaja de ser utilizada €OmMo un proceso terminal en la produccu‘)n de piezas

metdilicas. La tabla 1.2 v las y d jas de la técnica de imp ion de
iones.

Ventajas Desventajas
Los limites de solubilidad sélida pucden ser |El proceso solo se lleva a cabo en lIa
excedidos direccion del haz, por lo que es dificil

implantar objetos de gcometrias complejas

La preparaciéon de aleaciones es Poca profundidad de penetracion
independiente de la difusion
Permite ocultar rapidamente los efectos de El equipo y imi son
los cambios en la composicién de al iones | rclativ cc
No modifica las propiedades volumétricas El proceso es poco conocido

del material

Se realiza a bajas temperaturas

No representa cambios dimensionales
significativos

No implica problemas de adhesion, ya que
no produce interfases abruptas

Sec tiene una gran prcmsu&n en cl control de
la profundidad de las esp a

Es un proceso al vacio muy limpio

Es altamente controlable y reproducible

Tabla 1.2. V d: jas del pi de imp ion de iones en la modificacion de superficies.
Tomado de Nastasi, Mayer y Hirvonen. I996 (22).

En cl campo dec los biomatcriales metilicos, la i ] i6 bién se utiliza
ampliamente. En materiales pleados en prétesi qulrurgu:as. se ha documentado un
mcjommnenlo de propiedades 1tiles como la resistencia a la corrosién, la microdureza, la
r wiaal d la adhesién y la friccion (7).
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La impl ion de no les sobre Ti ha producido la formacién de regiones superficiales
de alta dureza. Durante mucho tiempo. el nitrogeno se ha utilizado en la implantacién de Ti
y Ti—-6Al—4V, empleados en protesis quirargicas [7].

La modificaciéon de los materiales no s6lo se obtiene por los comp »S Y micrc
que llegan a formarse como producto de la implantacién. De hecho, las cantidades de iones
que se depositan dentro del material son muchas veces menores a 1% atémico. Esto

significa que existen otros procesos mas representativos que se deben considerar, como la
produccién de daifio.

Los dailos produc:dos dcmro dc la red cristalina de un metal implantado incluyen la
ion de e intersticial la produccion de defectos lineales y extendidos, la
amorfizacién del material o la transformacién de éste en una nueva estructura cristalina.

Los iones incidentes también pueden ocasionar la erosién iénica de la superficie, o
sputtering.

Debido a las isti de los impl dores convenci 1 la impl i6n de iones

en metales se ha llevado a cabo con energias que van de los SO keV a  los 1000 keV. La
aparicién de nucvos aceleradores electrostiaticos ha permitido la posibilidad de realizar esta
técnica a energias superiores.

En el Instituto de Fisica de la Universidad Nacional Auténoma de México se¢ cuenta con un
acelerador Pelletron de 3 MV. Uno de los proyectos que se desarrolla en este acelerador es
el estudio dec la modificacion de las propiedades superficiales del titanio y su alcacion

Ti—6A1-4V, cuando estos materiales son implantados por iones de distintos elementos
como C, Si, Ti, Pty Au[10].

El presente trabajo dc tesis se enmarca dentro de este proyecto y cstudia ¢l comportamicnto

de la superficie del Ti y su aleaciéon Ti—-6Al—4V al ser implantados por iones de Au de
9 MeV.

Las técnicas analiticas cmpleadas en ¢l presente trabajo son la retrodispersion de
Rutherford (Rutherford Backscattering, RBS), la Microscopia Electrénica de Barrido
(Scanninig Electron Microscopy. SEM), la Espectroscopia por Dispersién de Energia
(Energy Dispersive Spectroscopy, EDS), la Microscopia de Fuerza Atémica (4romic Force
Microscopy, AFM), la Difraccién de Rayos — x (X — Ray Diffraction, XRD), la Difraccién

de Rayos —de Incidencia Rasante (Glancing angle X — Ray Diffracrion, GXRD) y el ensayo
de Microdurceza de Vickers (VHT).

Los principalcs resultados del trabajo experimental se analizan a la luz de la teoria de

interaccion de iones con solidos. Se introducen cc os basi de fi do idnico, dafio
por radiacion y modclos de spike. Se hacc una breve p ion de delos para la
evaluacion de los cambios en la microdureza y tamaiio de cristalito producidos por la
implantacion dc iones.. También se pr an los r Itad de la simulacién por

computadora para los procesos de interacciéon de iones de Au con Ti, obtenidos por medio
del programa SRIM 2000.
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Se revisan dos fend de for i6n de nuevas estructuras cristatinas obtenidas a partir
de la irradiacién de Ti: en el primero, la produccién de fases bles cristali de Ti
es causada por mezclado idnico. En ¢l segundo, se produce una transformacion de la fase o

del titanio a la fase a, cuando éste es irradiado con iones pesados de energias del orden de
GeV.

Como principal r Itado experi 1 de este trabajo, obtenido por medio de la técnica de
difraccién de rayos - x de incidencia rasante, se observa la aparicién de una nueva
estructura hexagonal compacta, en las regiones superficiales de Ti y Ti—-6AlI4V
modificadas por la implantaciéon de iones. En ambos materiales, la nueva estructura
cristalina observada ticne parametros de red significativamente mayores a aquellos de los
materiales no implantados.

Se discute el origen de la nueva estructura cristalina, asi como los cambios observados en
los tamafios de cristalito y valores de microdeformacién, determinados por el método de
Williamson — Hall. Se examinan los posibles procesos de endurecimiento responsables de
los cambios en el valor de la microdureza. Se discute la validez de los modelos de spike
térmico y spike de desplazamiento en la formacién de regiones de dafio asociadas a la
aparicién de las nuevas estr Se sugiere que las modificaciones producidas por la
implantacién estan relacionadas con la produccién de daios y los spikes térmicos, y no por
la formacion de compuestos.
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1. Teoria.

1.1. El titamio y su aleacién Ti-6A-4V.
Titanio.

El titanio es el el t 22 de la tabla periédica. Es un metal de transicién. La
masa p dio isétopos es de 47.88 g/mol. Su configumacién electrénica es 1s%, 2s2,
2p°, 3s 3p°, Eld2 4p>. Sus valencias son +2, +3 y +4.

s S . A p bi ¢l titanio tienc una estructura hexagonal
compacta (Acp) con parametros de red a = (02950 *= 0.0002) nm Yy
¢ = (0.4686 =+ 0.0005) nm. A csia cstr del titanio sc le d ina fase a. La razén
c/a del titanio puro es de 1.587, la cual es significati que la de otros metales
con estructura hexagonal compacta, como ¢l magnesio, el zinc y el cadmio. El grupo

ial al que per la fase a es P6ymmec, el prototipo de este grupo espacial es el Mg
[l] Laﬁgura 1.1.1 es un esq de la estr hexagonal compacta.

Figura 1.1.1. ion de una h 1 p (hcp), ica do la fase a del
TAyTn—GAl—dV. La cclda unitaria se resalta en color gris.

Como se¢ observa en la figura 1.1.1, en la estructura hexagonal compacta los idtomos sc
localizados en los vértices y centros de un par de hexégonos b&loos paralclos;

otros tres 4 se ubi en los de los tri los equild no que

t al hexa ¥ que per aun pl mtermednop-uleloalasbues Dentro de
cada cclda unitaria se dos & El de coordinacion de esta
es 12 y su factor de pag i 6mico es atémico es 0.74 [11, 12]). En una red
hexagonal comp la relacion ideal ¢/a es de 1.63. En esta estr las diagonales de
los hex4 son las di i ¥ por lo tanto, la distancia interatémica es igual
al parametro a. -

8
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Et fio de los pard deleddcl'l'i“, de de la ylap de
i iales (pri ). Enlaﬁgumll2sepmsentanlas
gréﬁcas de la vanamén del tamaﬁo de los parametros de red del Ti, como funcién de su

De > a esta grifica, la variaciéon maxima en el parametro de red a es de
1 0%, mlemras que para c, la variaciéon es de 0.9%. A 20 °C, la densidad de la fase a del

titanio es 4.51 g/cm?.

°°. ..
- & cang. o
i cs [} <
o - -
H o ae -3 T v
- PR '.‘ g
.t el _}‘ o esten
Rl p—
[r
- ;. - e eme L ] = - e [
Tomguratura ) Tempevatare * C)

Figura 1.1.2. Efecto de la P en los de red del titanio. Modificado de Murray, 1987
[REIN
El Ti posec otras dos estructuras cristalinas: arriba de los 882 °C una cstr

cibica centrada en el cuerpo (bcc), conocida como fase £, su parémcu'o de red a mide

0.3320 nm. La figura 1.1.3 es la representacién de una estr da en el
cuerpo. El grupo espacial de esta fase es /m3m, cuyo prototipo es el W [1].
Figura 1.1.3. Representaciéon de una estructura cubi enel po (bee), istica de las fases S8

del Tiy Ti-6AI-4V.
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Como se observa en la figura 1.1.3, los dgtlomos se encuentran en los vértices y centro del
cubo. El namero de atomos en cada celda unitaria es de dos: cada uno de los dtomos

localizado en los vértices del cubo contribuye con un octavo, mas ¢l atomo situado en el
centro de la celda. El nu o de coordi i6

>n de esta estructura es de 8 y el factor de
empaquetamiento atémico es de 0.68 {11, 12].

Ei tamaiio del parametro de red a también depende de la temperatura. En la figura 1.1.4 se

muestra una grifica de este comportamiento. A 882 °C, la densidad de la fase 8 es
4.35 g/em®.

i sy
-
Joud
a3
L) )] - L ]
Temnpavstars ¢ C)
Figura 1.1.4. Variacién del paramctro de red a, como ion de 1a para la fase S del titanio.

Modificado de Murray, 1987 [13].

Al ser sometido a altas presiones, el titanio presenta una estructura hexagonal simple,
llamada fase w, con parametros de red a = 0.4625 nm y c¢ = 0.2813 nm. La fase hexagonal
@ se describe por el grupo espacial P6/mmm [1, 14]. Un diagrama de fases de equilibrio
(temperatura vs presion) del titanio se muestra en la figura 1.1.5.

— s s b

— L s biriie
10 00
Figura 1.1.5. Diagrama de fases de jlibrio (! vs presion) del titanio. Modificado de Sikka, 1982
[14).
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En la figura 1.1.6 sc muestra un diagrama dec fases del sistema Ti — O. Como puede
observarse, la presencia de éxidos de titanio estables aparece para composiciones de

oxigeno mayores a 32% atdmico.

Parcentajs am pose de Oxigeme
" » 2 o
20004 L TiaOp-1
e, - oo Nz S v
1ewrc
S e 3
L =3 ¥Ti0
10ed O 3
—i_. - !
it (e o
= o i
sanc
a0
400 e s 1
AT | el
Y ) Y o e ' e
™

%% atémico de oxigeno

Figura 1.1.6, Diagrama de fases del sistema Ti — O. Modificado de Massalski [15].

Propicedadces térmicas. A ién se pr

Ti [1].

Temperatura de fusion.

Temperatura de evaporacion (estimada).
Coeficiente de expansién térmica a 20 °C.
Calor especifico a temperatura ambiente.

Calor latente de fusién.

Calor [ de o ion (estimado).
Calor latente de vaporizacién (estimado).
Conductividad térmica a temperatura ambiente.

al de las propiedades térmicas del

1670 °C

3260 °C

8.41 x 10°/C

523 kg

292 kJ/kg = 0.14 eV/dtomo
85 kJ/kg

9.83 MJ/kg = 4.89 eV/dtomo
~ 17 W/m-°C




Aleaciones. Se denomina aleacion al producto quc resulta de la uniéon de dos o mas
elementos quimicos, uno de los cuales, al menos, es metal, y que presenta. un cardcter
metdlico. Para que dos o mas elementos formen una aleacién se deben cumplir dos
condiciones fundamentales [16]:

1) Los elementos deben ser totaimente miscibles en estado liquido, para que al solidificarse
formen un cuerpo homogéneo.

2) Lu segunda condicion es que ¢l producto obtenido tenga caracter metallco. es decir, que
ub en la al ion los enlaces metilicos de los P pués de ser
mezclados.

Desde un punto de vnsla quimico, las alcaciones se clasifican en binarias, tcmarias, etc.,

segun el nu > de >s quimicos que intervienen en la composicion.

Atendiendo a su microestructura, Jas aleaciones pueden ser bifasicas, ternarias, etc. Una
Jase es una parte homogénea de un sistema que se diferencia fisi ¥ quimi

del resto.

Las fases que constituyen a las aleaciones se pueden clasifi car en tres grandes grupos:
elementos quimicos puros, soluciones solidas y

P q
Las soluciones so6lidas se dividen en sustituci les ¢ inter: iale
Los comp s quimi de mayor i és en el dio de las al iones son los

intermetdlicos o de valencia. los intersticiales y los electrénicos. En la figura 1.1.7 se
resume el esquema de las posibles estructuras de las aleaciones.

Si los elementos no forman un cc imico, se puede crear lo que se ha denominado
solucion solida, en 1a que los elemcntos se mczclan en una misma red cristalografica.

Existen dos clases de soluciones sélidas:

1) Las luci slidas por i ion (s ituci les), en las que los atomos de un
elemento sustituyen a algunos de la estructura cristalina del otro elemento.

2) Las soluciones solidas por ln:crc:on (mlersncmles). en la que los atomos de un
elemento se intercalan en los espacios del otro el

En b 1 de soluciones sélidas hay un el que va su si cristalino,
Yy que se designa como disolvente y otro elemento que sustituye o inserta sus dtomos y que
se denomina soluro.

2
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Substitucional
Solucion sélida {
) Intersticial

Homogénea Elemento puro
Estructura Compucsto Sotucién sélida
de la .
aleacién Compuesto quimico
Elemento puro
M la d
e#eI €€ { Solucion sélida
Compuesto quimico
Figura 1.1.7. E de las posibles estr que se p en las aleaci Ali T do de

Lasheras, 1991 [16]

Soluciones sélidas por sustitucién. Las condici que f la formacioén de
soluciones sélidas por sustitucién son conocidas como Reglas de Hume - Rothery, y se
presentan a continuacién {17]:

1) Estructura cristalina de los componentes. La primera condicién que debe reunir un
elemento para que sus atomos puedan sustituir a los del otro ei ), €s que b
cristalicen en el mismo sistema.

2) Tamaiio relativo. Sec cstablece la condicién de que la diferencia de los radios atémicos
de los elementos sea menor o igual a 15%.

3) Afinidad quimica. A menor afinidad quimica, menor sera la solubilidad y la tendencna a
formar soluciones sélidas, aumentando la probabilidad de formar cc S ¢ J

4

4) Valencia relativa. Si los tres primeros factores son favorables, la solubilidad sélida por
sustituciéon entre dos elementos es mayor conforme mas proximas sean sus valencias.
Si el elemento disolvente es el de menor valencia disolvera mas cantidad de elemento
soluto que si fuese a la inversa.

En 1953 Darken y Gurry [18) propusicron un método para predecir la probabilidad de
formacion de soluciones sélidas por medio de las Reglas de Hume — Rothcry. En su trabajo
correlacionaban la formacion de soluciones sé6lidas con las diferencias en los tamafios de
los radios atdmicos y los valores de electronegatividad de los datomos en la mezcla. Darken
y Gurry mostraron que en una grifica combinada de radio atomico (abscisa) contra
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clectronegatividad (ordenada), se pucden determinar los posibles clementos que formaran
una solucién sélida. En una griafica de Darken - Gurry, la alta solubilidad entre dos
clementos sec manifiesta por los siguientes criterios: 1) la diferencia entre los radios
atdmicos del soluto y el solvente no debe ser mayor al 15%:; 2) el valor absoluto de las

dife ias en la el ividad de los elementos que forman la mezcla debe ser menor

a0.4.

La figura 1.1.8 es una grifica de Darken - Gurry para el titanio y algunos clementos. El
rectangulo centrado en el punto correspondiente al Ti el dominio de los el
que pueden forman una solucién sélida con el Ti.

Au o
2]
g £ i
H H
3 ; i
g i i
o ccceemcmmene—a——dt 3
g
w
o T
0.10 018 0.20
Radio atémico (nm)
Figura I 1.8, Dmgrnmu dec Darken — Gurry para aleaciones de titanio. El define el dominio de
for de Yid: Como puede observarse, de acuerdo con este criterio, el aluminio y vanadio
p formar i i con el titanio.

La figura 1.1.9 muestra cl diagrama de fases para el sistema Au — Ti [15].
observarse, es factible la formacién del compuesto AuTia.

Como pude
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Ti—GAl—4V,

Las aleaciones de titanio sc¢ separan en tres clases, que cstian relacionadas con la fase
mayoritaria de titanio presente. Las tres clases son a, Sy a+ #{19].

Las aleaciones de tipo o estin constituidas por titanio puro que es endurecido por pequefias
adiciones de elementos como Al Sn, Niy Cu. A di ia de las al iones a + 4.
éstas no pueden ser endurecidas por medio de tratamientos térmicos, aunque tienen mayor
resistencia que el Ti comercialmente puro.

Las aleaciones £ se producen por la adicién de elementos cstabilizadores como el Mo y el

V, a fin de hacer que la fase S sea estable a peratura bi Las al [ tienen
buena ductilidad y formabilidad cuando no recib tr i térmi Al
aleaciones £ pueden ser envejecidas por endurecimiento para causar In precipitacién de la
fase alfa, o la forrnacién de compuestos intermetilicos. Este procedi > puede producir
muy alta dureza, pero reduce la ductilidad y tenacidad.

Las aleaciones a + g tienen una cstructura quc cs parcial alfa Y P ial beta.
Cuando elementos como el V, Ta o Mo se adici al titanio. se la p ia de

la fase G del Ti a temperatura ambiente. El Ti—-6Al—4V es una aleacién blfasnca det titanio.
Su porcentaje en peso es de 90% de titanio, 6% de aluminio y 4% de vanadio. Como una
aleacién a + g, el Ti—-6A1—4V pucde tener diferentes fracciones de volumen de las fases ay
p, dependiendo del tratamiento térmico y del cc ido de el intersticiales
(principalmente oxigeno). Cuando esta aleacion es llevada a una temperatura superior a los
955 °C, se transforma complctamente a la fase beta. La figura 1.1.10 corresponde a un
diagrama de fase para la aleacion, como funcién del contenido de vanadio.

-

Ti - 6A1

4%  purcentale on pess v

Figura 1.1.10. Diagrama dec fase dc 1a al i como funcidn del su ido de i Modi do dc
Boyer, 1994 [1].

La fase g cs establc a temperatura ambiente sélo si s enriquecida con mas de 15% atémico
de dio. Tal enriq iento se obtiene cuando la alcacidn es enfriada lentamente o
recocida por debajo de los 750 °C. La aleacién enfriada lentamente contienc hasta 90% cn
volumen de la fase alfa.
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El Ti—6Al—-4V pucde adquirir una gran variedad de mlcrocslrucluras con difcrentes arrcglos

geométricos de las fases alfa y beta, dependiendo de los tr >S  term
particulares. Estas diferentes morfologias y microestructuras pueden scr clasificadas en tres
diferentes grupos: / lar. equiaxial y bil {al (una 1 la de ambas) [1].

Las estructuras lamelares pueden ser facilmente controladas por tr ientos térmi Un

enfriado lento dentro de la regién bifasica arriba de bera transus lleva a la nucleaciéon y
crecimiento de ia fase a en lamina, que se inicia a partir de las fronteras de grano de la fasc
B. La estructura lamelar resultante es moderadameme grucsa y es referida como a—
laminar. El enfriamicento en aire prod una fase a jas, que sc conoce como
fase acicular alfa. Cicrtas razones de enfriamiento intermedias desarrollan estructuras
Widmdinstatten. El enfriamiento en agua, seguido por un recocido en la region de las fases
a + £, lleva a una estructura lamelar mas fina. El templado a temperaturas mayores a los
900 °C resulta en una estructura hep (a”) martensita en forma de aguja, mientras que un
templado realizado entre los 900 y los 750 °C produce una estructura martensita
ortorrémbica (a’ ).

Las microestructuras equiaxiales se obtienen por un cxtensivo trabajado mecanico del
material en el campo de las fases a + £, donde la separacién de la fase lamelar - alfa en
equiaxial - alfa depende del procedimiento particular de deformacion.

Las microestructuras bimodales consisten de granos aislados alfa, dentro de una matriz
beta. Estas estructuras se obticnen por un recocido durante una hora a temperatura de
955 °C. El tamailo resultante de los granos de la fase @ ¢s de 15 a 20 um.

A temperatura bi esta al i6n sc presenta en las siguientes fases: una fase
hexagonal compacta, a, con parametros de red a = (0.2925 % 0.0002) nm y
c = (0.4670 £ 0.0005) nm; una fase cubica centrada en el cuerpo, £, con un parametro de
red a = (0.319 = 0.001) nm {1].

Estructuras de transformacién. La estructura mar ita hexag / 1p (a’) se
obtiene por un templado realizado arriba de los 900 °C. Ticne una estructura acicular, o en
ocasiones una microestructura lamelar fina. Esta relacionada cristalograficamente con la

fase a, con parametros de red semejantes.

La estructura mar ita ortorrémbica (a’) es una martensita bastante suave que se forma
durante el templado de la fase beta, con (10 = 2) % en peso de vanadio. Esto ocurre cuando
el Ti—-6A1—4V es templado desde temperaturas que van de los 750 °C a los 900 °C.

La figura 1.1.11 es una imagen de Ti—-6A1—4V ob ida por mi ia el 6nica de
barrido. Se puede disti ir la p ia de bas fases del material. La fase a. que en la
imagen tienec un color gris obscuro, constituye el interior de los granos. La fase g
corresponde a la regioén clara que rodea los granos. La fase alfa tiene una mayor presencia
de aluminio, micntras que la fase beta esta enriquecida de vanadio {20].
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Figura 1.0.11.
barrido. C

. Las que se dentro de los gr x Ia fase a, mi que las
regiones claras que rodean los granos conforman la fase 8.
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Estructuras microscopicas en Ti y Ti-6A1—4V, En cl presente trabajo se distinguiran tres
niveles de estructura microscoépica para ambos materiales. El primero, revelado por las
técnicas de difraccidon de rayos — x, corresponde a la estructura cristalina del Ti y su
aleacién. Las dimensiones de los parametros de red de las celdas unitarias en estos
materiales varian entre 3 y S A. El volumen maximo de las celdas unitarias dec las
estructuras det Ti y Ti—6A1-4V, es de 35 A’

El segundo nivel de estructura se constituye con agregados de celdas unitarias que forman
pequeiios monocristales llamados cristalitos. Basado en la difraccion de rayos ~ x, el
Método de Williamson — Hall, que consid el hami > de los miximos de
difraccion de los materiales en estudio, permite estimar el tamaifio promedio de los
cristalitos. El tamaiio de cristalito de las muestras de titanio testigo fue aproximadamente
de 60 nm, mientras que para €l Ti—6Al—4V fue de 70 nm.

Como un tercer nivel en ¢l orden de estructura, conformado por conjuntos de cristalitos, se
encuentra la estructura de grano de los materiales. Esta estructura, revelada por medio de
una mctalografia, sc observa empleando la técnica de Microscopia Electrénica de Barrido.
El tamaiio de grano caracteristico del Ti varia entre los 50 y los 100 um. Para la aleacién
bifasica de Ti—-6Al—4V, el tamaifio de grano de la fase alfa varia entre 10y 20 um. La
figura 1.1.12 muestra un esquema de los tres niveles de estructura referidos.

L L LR LB ks

i 1 ] AP 5P ahi|

=— ,*'rI AP ahigBakigPaki
celrde wltaria =

crimtalibo

} suliruchas de rano

Figura 1.1.12. Esquema de los niveles de estructura microscépica de Ti v Ti—-6AI—4V.




1.2. Principios de interaccion de radiaciéon con materia.

1.2.1. Frenado iénico.

Cuando un ion encrgético penctra e¢n un matcerial sufre una seric de colisiones con los
Aatomos y electrones del blanco. En estas colisiones, la particula incidente cede energiaa lo
largo de su trayectoria con una razén de pérdida dE/dx. Los parametros fisicos que
dominan este fendmeno son la energia de la particula incidente Ey, las cargas del proyectil,
¥y del bl », Z; Yy Z2, Tesy iv asi como la masa ambos, M, y AM>.

En el proceso de frenado de los iones incid se disti dos i s de pérdid:
de energia: cuando las colisiones son tales que no se producen cambios en la energia
interna tanto del blanco como del ion, la pérdida de energia sera clistica, y gencralmente
corresponde a la energia emplcada por ¢l proyectil en cambiar el do de movimi de
los atomos del blanco, como un todo. Este fendmeno cs referido como el poder de frenado
nuclear. Por el contrario, en aquellas colisiones donde la estructura electrénica juega un
papel importante (es decir, dondc la cnergia es transferida a los electrones), la pérdida de
energia es inelastica. Sc denomina a este proceso poder de frenado electrénico [21]. Para
muchos propositos, la separacion entre colisiones elasticas e inelasticas es conveni y
aunque no sea estrictamente verdadera, es una buena aproximacion.

La razon de pérdida de energia dE/dx puede expresarse como:

dE _(dE dE
e _(dr)" +(dxl (1.2.1.1)

donde los subindices /7 y ¢ denotan frenado nuclear y electrénico, respectivamente.

Las colisiones nucleares involucran grandes pérdidas discretas de energia y considerables 1

deflexiones angulares de la trayectoria del ion. Este p o es ble de la ‘
produccion de desorden en la red, por ¢l dcsplaznmlemo de los dtomos de sus posiciones

dentro del sistema cristalino. Las colisiones electréni invol ho menor pérdid

de cnergia por colision, producen ligeras deflexiones de las lrayec(onns de los iones Y

generalmenle producen un minimo desorden en la red. Los os determi de

los mecanismos de frenado nuclear y electrénico son la energl’a E y el numero atémico del
proyectil, Z;: el frenado nuclear predomina para ba_;ns energias y numeros atémicos

" grandcs, mientras que ¢l frenado electrénico predc para v grand: de E, ¥y
numeros atémicos pequeilos.

Frenado nuclear. Conforme la velocidad de un proyccul decrece, la carga « de éste tiende a

neutralizarse, de tal manera que la interaccién coul ye rapid: El ion
picrde cntonces su cnergia principalmente a través de colisiones 1 Lai io

con el material se puede describir como una ia de colisi binarias entre atomos
individuales, donde se pueden considerar distintos pc ial i omi La
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traycctoria del proycctil sc regira por los choques clasticos con los atomos del blanco y
finalmente el atomo se alojara dentro del material.

Seccién de frenado nuclear. Supongamos que un proyectil de masa Af,, carga Z; y cnergia
£Eq (en keV), incide sobre un blanco de masa M, carga Z; y densidad atémica M.

En el frenado nuclecar, consideramos ¢l promedio de pérdida de encrgia resultante de las
colisiones elasticas del ion incidente con los atomos del blanco. La probabilidad de que
una particula incidente con energia £ sufra una colisiéon mientras recorre una distancia dx y
esto resulte en una pérdida de energia entre 7'y 7 + d7, esta dada por {22]

dP(E) , do(E)
T = Nx=—=2dT, (12.1.1)

donde £ es la energia de 1a particula en movimiento y 7 es la encrgia transferida al atomo
reculante. La pérdida promedio de energia de la particula en movimiento en un intervalo dx
sc obtiene multiplicando la ccuacién anterior por la encrgia transferida, ¢ integrando
respecto a todos los posibles valores de 7 :

dl’(E)dT N

(aEy = [T=—-2

Td"(E)drdx. (1.2.1.2)
ar

Para un elemento infinitesimal dx, si omitimos el simbolo de promedio en dE, tenemos

ra

LA,

dE| _ o (i p49E) e 1203
dxl, ar

donde dE/dx]|,, es el poder de frenado nuclear.

El limite inferior de integracion, Tw.. es la minima cnergia transferida y se puede
considerar como la energia ia para despk: a un d4tomo de su sitio en la red. El
limite superior es la maxima energia transferida y esta dado por

AM M,

=M E, (1214
(1"’1"‘1"’2)2 ¢ ’

w =
Asi, la seccion de frenado nuclear para un ion de energia, E, es
s d E
s,.(g)_L£‘£| o "( A9E) or (1215

donde o(E)/dT es la i6n difer ial de tr fe 1cia de energia.
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Scccién de frenado nuclear de Zicgler, Bicrsack y Littmark (ZBL). La introduccién de una
seccién de frenado reducida S.(c) b da en el po ial interatdmico universal propuesto
por Ziegler, [23] requiere de técnicas numéricas para su obtencion.

Lindhard define una seccion de frenado nuclear reducida S,(¢), como:
de
S, ()=—. (1.2.1.6
(&) =55 ( )

donde la longitud reducida p estia dada por:

M,

P =4ATRNM,(a,)? YT

1.2.1.7)

ay es la jongitud de apantallamiento, R es el rango proyectado y N es la densidad atomica
del material. El modelo ZBL propone la siguiente longitud de apantallamiento universal:

0.8854 a,
ay =

_W, (1.2.1.8)

2
donde a, = = 0.05292 nm es el radio de Bohr.
m.e

e

En este mismo modelo, Ziegler define la energia reducida £ como:

e 32.53M,E,
ZZ, (M, + M) (ZPP + 227)

(1.2.1.9)

La definicion de los parametros adimensionales o y £ permite establecer la relacién de la
seccidén de frenado S, (E). con la seccién adimensional S, (g):

£
S, (ey=—F——=—S,(£). (1.2.1.10)
(@)= oS (6)
donde ¥ esta definida como
4M,M, The
e 2 ="M (1.2.1.11
7 (M, +M,)Y E, ( )

La integral requerida en la ecuacion 1.2.1.5, se puede expresar en términos del parametro
adimensional .

[N
8]




Si se considera que la seccién de energia que aparece en la integral

dv(E--T),n- 1.2.1.12)

o(£)= f[——+

también puede evaluarse en términos del parametro de impacto b, como

o(E)= jda(a) (1.2.1.13)
entonces S,(€) se puede cxpresar de la siguiente manera:
A
———- = 2xbdb. 1.2.1.14
S.(e)=~ v J,"2r « )

Es posible cambiar las variables de integracién, al dngulo de dispersién 6, y expresar la
integral anterior, como:

- N
, sen [E)d(bz) (1.2.1.15)

El angulo de dispersién en el si 1a relativo se determina a partir de la integral

T

donde @&¢x) es la funciéon de apantallamiento para ¢l potencial propuesto por Ziegler:

anzhj

. (1.2.1.16)

D(x) =0.1818 7> +0.50997°* +0.2802¢7°47* +0.02817 e " (1.2.1.17)

. - - r
v la distancia reducida x, se define como x =—.
Q-

La realizacién de las integrales numéricas anteriores permite ob la ién de fr d:
nuclear reducida. El modelo ZBL propone un ajuste de los valores de la secciéon de

frenado, como una funcién de la energia reducida . Ziegler divide sus resultados en dos
dominios de energia reducida diferentes:




In(1+1.1383¢)

S, (£)= 021226 Qs €530
2(£+0.01321F +0.195932°%) 1.2.1.18)
S,,(a)=l;; £>30

La figura 1.2.1.1 muestra el comportamiento de la seccién de frenado reducida S,(g), para
valores de £< 30.

=
o= T 1
b=
EF oa4 ]
@» 3 E
= L 3
g o 1
53
w2
In(1+1.1383<)
T Sn(e) = ———— e )
« 2(s+0.01321" 7 4+ 2%)
0.0 + +
0.01 0.1 1 10
Energia reducida (z)
Figura 1.2.1.1. i6n de frenado Sa(€). de acuerdo al modelo ZBL.
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Frenado Electréonico, El segundo mecanismo de transferencia de cnergia de los iones
incidentes sobre el material es aquél en el cual el ion transfiere energia a los clectrones del
blanco: ecstc fenémeno se denomina firenado elecironico. Los posibles origenes dcel
complejo mecanismo de pérdida de energia por frenado electrénico son [23]:

e La transferencia directa de cnergia cinética a los clectrones del
principalmente debida a las colisiones electron — electron.

La excitacién o ionizacion de los atomos del blanco fuertemente amarrados.
La excnwmén de Ios electrones de la banda de conduccion, débilmente amarrados.
e La ion i6n o captura electrénica que sucede en el mismo proyectil.

blanco,

La importancia relativa de los diferentes procesos de interaccion depende principalmente de
la velocidad del proyectil y de su carga.

Para describir ¢l comportamiento del proceso de frenado clectrénico se han identificado
cuatro regiones, definidas por la cnergia del proyectil. En cada region se emplean distintos
modeclos para explicar el frenado. La figura 1.2.1.2 muestra un esquema del
comportamiento del frenado electronico en las distintas regiones.

F
Figura 1.2.1.2. Las cuatro regiones de frenado electrénico. ‘Tomado de J. Rickards, 2001 [4]).
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Modclo de Firsov. En 1959, Firsov propuso un modcio de¢ frenado clectrénico para iones
cuyas velocidades son pequeilas comparadas con las de los clectrones en ¢l blanco
(v << Z>w,)). En este modclo. ¢l frenado electrdonico tiene su origen en ¢l trabajo asociado
con la transferencia de momento gue ocurre cuando los electrones del blanco son recogidos
o capturados por ¢l proyectil. Ya que los clectrones capturados tienen que ser acelerados
hasta la velocidad del ion v,, los iones pierden una pequeiia cantidad de momento 71, v;.

El modeclo de Firsov supone que las colisiones entre proyectiles y dtomos del blanco son
representadas por dos atomos de Thomas-Fermi. Suponc también que ia baja velocidad del
ion genera un namero bastante grande de colisiones con los atomos del blanco, de tal
manera que se produce una fusién entre el proyectil y el blanco, dando lugar a una
cuasimolécula. Durante cl periodo de colisién y formacién de la cuasimolécula, los
electrones del proyectil y el blanco cstén en p051bllldad de intercambiarse. Un electréon que
pase de un idtomo del blanco a un ion id ser lerado a la velocidad del ion

v;; el electrén transferido gana una cantidad de momento m1. v, del proyectil y contribuye al
frenado de éste.

Para describir la transferencia dec cnergia en ¢l proceso de frenado clectrénico, Firsov
introduce el concepto de un plano que divide la cuasimolécula formada durante la colisién.
El plano bisecta la linea que unc al proyectil y al blanco, y divide los electrones de la
cuasimolécula en conjuntos correspondientes al proyectil (regién P) y al blanco (region B).
Los electrones que pasan a través de la superficic definida por ¢l plano de Firsov Sp,
interactian con el campo de fuerza del dtomo correspondiente (ver figura 1.2.1.3). El
modeclo considera la densidad de flujo de los electrones a través de la superficie Sgy calcula
la fuerza sobre el proyectil, que se asocia por la transferencia de momento {22].

Regida P
Cuasimolécula
Z v
r b x
Z
Plano de Regida B
Firsow
Figura 1.2.1.3. Cuasimol 1a formada d la isi6n del ion inci ¥y el &tomo del blanco. EIl Plano
de Firsov la divide en dos regiones.
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Al considerar un modelo de atomo de Thomas-Fermi, Firsov evalua la densidad clcclrémca
del blanco por medio del potencial interatémico

V(,.)=(Z'_+f2)_cz.

[l 13(2, +2,)" ] (1.2.1.19)

donde r° es la distancia entre cl plano de Firsov y cualquiera de los atomos en colisién,
X es la funcién de ap 1lami de Th -Fermi.

Finalmente, en ¢l modelo de Firsov, la pérdida de energia por unidad de distancia recorrida
por el proyectil esta dada por

S.(E)=27nK.%a,(Z, + z,)vl, (1.2.1.20)
(]

dondec la constante K= 1.08 y v es la velocidad de Bohr. Para fines de calculo, la seccién
de frenado electrénico se evaliia como

S, (E)=2.34(Z,+ 2,)vx10"* ecm?/dtomo,  (1.2.1.21)

donde v se expresa en 10® cmy/s.

Modclo de Lindhard-Scharff. Un segundo modelo de frenado cleclrénlco. proporclonal ala
velocidad del ion, se debe a Lindhard y Scharff. Los itados se p con un
procedimiento andlogo al de Firsov. La primera diferencia entre ambos modelos se
encucntra en la eleccion del potencial interatémico considerado.

En ¢l modclo de Lindhard-Scharff se hace la suposiciéon de que el campo coulombiano
promedio para la cuasimolécula formada por la combinacién proyectil - blanco, se puede
representar por ¢l doble de la media geométrica de cada uno de los campos coulombianos
individuales. De esta hipdtesis, el potencial interatémico que se considera es

2(z,Z, )% e
r

v(r)= z,,.[l.ls(z,% +zZ5 )"’ aL] (1.2.1.22)
0

Siguiendo ¢l mismo procedimiento que Firsov, Sugiyama [24, 25] pudo concluir en ¢l
poder de frenado electronico

dEI 2 z°z, ( v J
) =8mela, N-—=2 L2 | X | (12.1.23)
dx|, (2 + 2> )”’ vo
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Para rcalizar calculos practicos, la seccién de frenado clectréonico de Lindbhard-Scharff s¢
expresa como

2
zVz, EY?_ vz
s,(E)_3.83m i) —KET. aza249

donde

76
K,.=3.83 12 Z;n 2 2032
M2 (277 4 227

(1.2.1.25)

v S.(E) esta dado en unidades de 10™'* eV cm?/atomo, para energias E dadas en kilo electrén
volts y M; en unidades de masa atdmica.

La seccion de frenado de Lindhard-Scharff se puede expresar en r ion reducida

s.(e) = (;‘_Z] — ke (1.2.1.26)

donde la energia reducida en este modelo, &, esta dada por

0.8853a, M,
(ZI% +Zz%)}4 M, +M,

E (1.2.1.27)

y k. es el factor de Lindhard de pérdida de energia electronica reducida, que estd dado por

A AL (|+M 2)
1
12.6(2% +27)" M,

23

k=

e (1.2.1.28)

Aqul, el alcance reducido p estd relacionado con el alcance R a través de la siguiente
ecuacién que involucra el radio de apantailamiento ay y la densidad atémica del blanco N:

p=RNxa,'y

Las curvas de poder de frenado nuclear y electrénico para el sistema Au — Ti, calculadas
por la aproximacion ZBL, se encuenlmn ia ﬁgum 1.2.1.4. Como pude observarse en la
grafica, para la encrgia dec impl da, la region de fi do electrénico
correspondiente cs la I, caracterizada por incremento lineal de S. con la energia E.
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1.2.2. Dafio por radiacién.

Antcs de presentar 1a tcoria bésu:a rclacuonada con Ios daiios producido: r la radiacion en
p .
los sélidos, se definen los princip pto. 1 dos con los defc p en

la estructura cristalina de solidos.

Defectos_puntuales, imy iones de orden cero. Los defcctos puntuales existen en la
escala atémica y pueden lener un diametro aproximado de 107'° m (1A). Aunque son
rclativamente pequefios comparados con otras imperfecciones, los defectos atémicos
generan campos de esfuerzos en la red cristalina y afectan las propledades del material. La
figura 1.2.2.1 es una representacion de los tres tipos de defe i [26]:

P

1) Vacancia. Cuando una posicién atémica de la red de Bravais queda vacante.

2) Defecto puntual intersticial. Cuando un atomo ocupa una posicion intersticial. Esta
posicién intersticial puede ser ocupada por un dtomo del mismo material
(auto - intersticial), o por un dgtomo extemo (impureza intersticial).

3) Defe puntual ituci /. Cuando una posicién atémica regular es pada por un
dtomo externo.

o sumtitucional}

® ®
® O'@®
@@ @®
® e®
® @®

&tomo Q
intcrsticial Q @
atlamo
suto - intersticial
Figura 1.2.2.1. E de los P pr en una red cristalina.
Un par de Frenkel esta definido como una vacancla crcada por la ion de un 4 de
su sitio y la colocacion de este dtomo como una p icial d de la red.
Dcfgctgs lincales, imperfecciones gg g[ en gn . Los defc s li les estian asociados, en
principio, con deformaciones i 1 bién son ido:
como dislocaciones. La figura 1 7 2 7 ¢l cjemplo dc una disle ion de borde.

Este defecto lineal es cc
borde de un semiplano adicional de dtomos.

do por una 7T invertida (1), la cual representa el
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Flgum I.2 2.2, Dislocacion de borde. El defecto lincal esta rep do por un 1] dici de
de Sh 2000 (11).

Esta configuracién nos permite definir una cantidad: el vector de Burgers, &. Este
parametro cs simplemente el vector de desplazamicnto necesario para cerrar un circuito
alrededor del defecto. En un cristal perfecto, un circuito de m x 1 atomos se cierra en el
punto de inicio. En la regién de dislocacion, el circuito falla al cerrarse. El vector que
realiza el cicrre, b, rep la itud del defecto estructural. La figura 1.2.2.3 muestra
esquemiticamente esta definicién.

(a) (b)

Figura 1.2.2.3. Definicién dcl vector de Burgers, relativo a una dislocacion de borde. (a) En un cristal
perfecto, un cm:uuo de m x n dtomos sc cierma cn el puntto de i 0. (b) En la reglﬁn de una dlsloclclén de
borde, ¢l i no cs do, y €l vector que realiza ¢l cierre, b, ia del d

estr Para una i6n de tomillo, el vector de Burgers es perpcndlcula.r a la linea de dislocacion.
Tomado de Shackelford, 2000 [11).

La figura 1.2.2.4 rep otro defecto lineal, la dislocacidon de tornillo, el cual deriva su
nombre del apilamiento espiral de los planos cristalinos a lo largo de la linea de
dislocacion. Para las dislocaciones de tornillo, el vector de Burgers es paralelo a la linea de
dislocacion.
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Figura 1.2.2.4 Dislocacién de tomillo. El apilamiento en espiral de los planos cristalinos lieva al vector de
Burgers, &, a ser paralelo a la linea de distocacion,

Existen defc li les combinados, 1k dos disl iones mixtas, que tienen el caricter
de las dislocaciones simples anteriores.

Defectos s rficiales, imperfecciones bidimensionales. Una superficie es, en sf misma,
una interrupcién del arreglo de apilamientos atémicos de un cristal. Existen varias formas
de defectos superficiales.

que son, estructur una i a espejo de la otra. Esta discontinuidad en la
estructura, altamente simétrica, puede ser producida por deformacién en metales con
estructuras hcp y bee.

La figura 1.2.2.5 ilustra una frontera de g lacion, la cual sep dos i cristalinas

Figura 1.2.2.5. Una frontera de gemelacién separa dos i cristali que son, una
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El mas |mpormntc dc los dcl’cclos superficiales ocurre en las fronteras de grano, la region
entre dos cr les ady p o granos. En ecste upo de defecto superficial, los
granos que se encuentran en la frontera tienen diferentes ori iones. A la atémica,

la estructura de grano depende de manera importante de las orientaciones relativas de los
granos adyacentes.

La figura 1.2.2.6 esq iza, de

muy simplificada, la formacién de una frontera de
grano que se produce a partir de dos granos adyacentes con una ligera inclinacion relativa.

Esta frontera de dngulo pequeiio es acomodada por unas cuantas dislocaciones de borde.

Muchas fronteras de grano implican granos adyacentes con distintos dngulos arbitrarios
entre ellos.

nme T
=mn +
HH E\:
mmE | o w0 T
1 13 -
== 4 D=%
- )
4

[nnansl
[asnannt
LLLLLY
s

Figum 1.2,2.6. Estructura simple dc una frontera de grano. i

Esta es una representacion de una fromtera de
formada do dos gmnos adyacenl:s cristalinos tienen una inclinacién relativa, 0, de unos
cuantos grados. La estructura ! i6

a una dis} dc borde aislada, separada una
distancia &6, donde 5 es la magnitud del vcctor de Burgers, &

Diferentes propiedades de los materiales, como la microdureza, son altamente scnsibles a la
estructura de grano.

Sélidos no cristalinos, imperfecciones _tridimensionales. Sc dlcc que los sdlidos no
cristalinos o solidos amorfos constituyen imperfe tridi A estos
s6lidos preservan una estructura de orden cn ¢l corto alcance, pierden su orden a largo
alcance, o cristalinidad. La figura 1.2.2.7 muestra un modelo bidimensional de un sélido
no cristalino. Un e¢jemplo conocido de csta clase de solidos lo constituyen los éxidos de
silicio que forman los vidrios.

Los metales amorfos son sélidos que han captado la ion 1 en el po de la
ciencia de materiales. La obtencion de metales amorfos se logra con razones de
enfriami oxtr d

altas de mctales en fasc liquida. En la seccion 1.3 se
describirdan algunas técnicas que han permitido a obtenciéon de metales amorfos.
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Figura 1.2.2.,7. idit i ] ativo de (a) un oxido cristalino y (b) un éxido no cristalino.
El material no cristalino mnnllene un orden de corto alcance, pero pierde su orden de largo alcance
(cri: inidad). T do de -d, 2000 {11].
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Daiios producidos por iones energéticos. El bombardeo de un cristal con iones cnergéticos
(10° eV - 10° ¢V) produce regiones de desorden en la red. El desorden producido puede
observarse directamente por técnicas sensibles a la estructura de la red cristalina como
Microscopia Electrénica de Transmision, Difraccion de Rayos — x y .Canalizacién
(Channeling). Esta altima técnica se emplea en el caso de monocristales. El uso de cstas y
otras técnicas, junto con el tratamiento teérico de los procesos de interaccién de iones con

sélidos, han proporcionado las bases para la evaluacién del proceso de implantacion de
iones.

Conforme un ion sc frena dentro de un sélido hasta llegar al reposo, sufre una serie de
colisiones con los atomos de la red. En esas colisiones el ion puede transferir a 1a red
suficiente energia para desplazar muchos atomos de sus sitios originales. Los dtomos de la
red que son desplazados por el ion incidente reciben el nombre de dromos primarios
golpeados. Los atomos primarios pueden a su vez desplazar otros atomos, los dromos

dari /) de luego a los terciarios, etcétera, a fin de generar una cascada de

ios golp
colisiones {27]. Como sec discutira posteriormente, este proceso lleva a una distribucion de
vacancias, dtomos intersticiales y otros tipos de desorden en la red, a lo largo del trayecto
del ion. Conforme el nimero de iones incidentes aumenta, las regiones individuales de
desorden se van traslapando. En algin momento se llegan a formar capas de material con
una gran cantidad de dafio. El desorden producido en la red depende de las especies
atomicas a implantar, de su energia, de la temperatura de la muestra y de la afluencia total
de iones. En ¢l caso de materiales monocristalinos, un factor importante cs la direccién en

la que los iones son imp dos, resp > de su ori ion cristalina [4].

Energia de desplazamiento. Las tcorias de dafo por radiacidon con particulas cargadas,
suponen que cxiste una energia minima para que un ion incidente, o en su caso algun dtomo
reculante, desplace de su sitio a un dtomo perteneciente la red cristalina. La energia umbral
requerida para desplazar a un dtomo de la red es llamada encrgia de desplazamiento, E4. Si
en un proceso de colisién, la energia transmitida a un atomo de la red, 7', es menor que £,
el atomo golpeado sufre vibraciones que no lo hacen dejar su posicién. La energia
vibracional del atomo golpeado serd rapidamente distribuida a sus vecinos y aparccera en
forma de calor. Si por el conlrnrio, T > Ey4, el atomo golpeado es capaz de saltar la barrera
de potencial que repr icid ble en ]a red, y se movera dentro del material
como un atomo desplazado. En el caso mas simple, el stomo desplazado deja una vacancia
y ocupa una posicion intersticial en la red, es decir, se genem un par de Frenkel.

En otras palabras, la encrgia de desplazamiento £y, es la energia que un atomo del blanco
debe recibir a fin de dejar su posicion en la red y formar un intersticial estable [22].

Debido a la estructura cristalogrifica de un sélido, la energia de desplazamiento de un
dtomo de la red no es uniforme en todas direcciones. Existe una energia de desplazamiento
minima para cada clemento respecto a cierta direccidon cristalogrifica. En los cdlculos de
interaccion de radiacion con materia, se consideran valores promedio de £, en los cuales se
promedian los valores sobre todas las dirccciones cristalogrdficas. La ecnergia de
desplazamiento minima del titanio es de 19 eV y tiene un valor promedio de 30 eV [22].
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Desplazamientos producidos por un idtomo golpeado primario, Como se mucstra en la

figura 1.2.2.8, un atomo primario reculante se produce cuando una particula energética
incidente (ion) sufre una colision con un atomo de la red. Si la energia transferida al
atomo golpeado pnmano es sufici ente grande, £ >> Ed éste podrd continuar ¢l
proceso de despl » produciendo atomos darios los lcs a la vez,
producirdan otros desplazamientos. Tal evento resultard en una colisién maltiple y los
desplazamientos sucederdn en sitios cercanos de lared. La sccuencm de muiltiples eventos

de colisién se conoce cominmente como vcada de despl El numero promedio
de atomos desplazados en una cascada producndn por un atomo primario de energia £,
también llamada fincion de davio por despls , sera d do por (N4(E)).

+ Atomo desplazado

[ posicion vacante “-\D/-+

/-0-
e “~.

Figura 1.2.2.8. E de la fc ion de una da de de un atomo golpeado primario.

El cdélculo mas simple de la funcion de dafo, Ny (E), se basa en el modelo de esferas duras,
y fue propuesto por Kinchin y Pease en 1955 [28]. El modelo se basa en las siguientes
suposiciones [29]:

1. Las colisiones se dan entre dtomos iguales.

2. La probabilidad de transferencia de energia durante el proceso de colisién, P(E,T) dT,
estd determinada por la seccién de esferas duras, es decir:

PETYaT = 9L 4L
E E

donde y = 1 para M, = A,

3. Las cascadas son creadas por una de coli de dos cuerpos.

4. Todas las colisiones son cldsticas, es decir, s6lo se considcran los procesos nucleares,
ignorando ¢l frenado electrénico.

5. La ecnergia £; consumida en el dtomo desp > cs despr en el balance de
energia de la colision binaria, que transfiere energia cinética al &tomo golpeado.
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6. El arreglo dc los dtomos en el sélido es aleatorio y los efectos debidos a la estructura
cristalina son despreciables.

7. Un atomo de la red que reciba menos cnergia que el valor de £4 no sera desplazado. De
manera andloga, si un dtomo golpeado sale de una colisién con una energia £ < £; no
contribuird mas en la cascada. Asimismo, los atomos que reciban una encrgia entre £y
y 2E4 seran desplazados, pero no podrin incr el nu total de atomos
desplazados. -

A partir de las hipétesis de estc modelo, y d és de al i de calculo
contenidas en el Apéndice 1, se obtiene la func:én de dafio de Klnchm Pease [22]:
o (i E<E,)
1 (siE, < E<2E,)
(N (E))= £ (si2E, <E<E,) (1:22.1)
2E,
Et.

(SiE.<E)

N

E,

donde E.. cs una energia impucsta por Kinchin y Peasc para ajustar la pérdida de energia
por frenado electrénico para dtomos primarios de energias superiores (ver apéndice Al).

La figura 1.2.2.9 muestra la forma de la funcién de dafio de Kinchin — Pease.

mimero do #omos desplezadon

i .
0 b 2B

—ﬁummm r 4

Figura 1.2.2.9. del de & d en una ©como o0 de Ia energia
del atomo golpeado primario, de acuerdo al modelo de Kinchin — Pease
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Funcién de daiio modificada de Kinchin — Pease. Las suposiciones 2 y 4 de estc modelo,
las cuales tratan a las particulas en colisién como esferas duras, ¢ ignoran el proceso de
frenado electrénico, respectivamente, resultan en una sobreestimacion del valor de (Ny (E))
establecido en la ecuacién 1.2.2.1. Si se considera la contribuciéon del frenado electréonico y

se utiliza un potencial interatémico realista, la funcién de dafio propucsta por Kinchin y
Pease se modifica para obtener [30-32]

(N (E))= -'52"(TE) (1.2.2.2)

donde ¢ < 1, y depende de las intcracciones atémicas, es decir, del potencial de interaccion,
v Vv(E) es la cantidad de energia del atomo primario no perdida en excitacién electrénica,
comiinmente referida como energia de dafo. Tanto célculos liticos como simulacione:

por computadora sugieren que & = 0.8. La funcién de dafio modificada de Kinchin — Pease
estd dada entonces por

o (para 0<E<E,)
1 [pam E,=E< 2E, ]
(NAE)= (1.2.2.3)
Sv(E) para 2E cp oo
2E, &

La cnergia de dafio del dtomo_golpeado primario. Un atomo primario pierde energia en
colisiones electrénicas y nucleares conforme se va frenando denu'o del material, hasta
quedar en reposo. En los rangos de energias de impl dos tradicional

s6lo el frenado nuclear produce desorden en la red a lo largo de su trayectoria, y €s
responsable de los daflos producidos. Por lo tanto, en la consideracién del desorden creado

por un ion primario, es necesario determinar la particién de la energia entre los procesos
clectrénico y nuclear.

Lindhard y colaboradores [33] derivaron un tratamiento (oénco para la distribucién de
energia entre los procesos electrénico y 1 para las particul primarias y
secundarias. Denotaron por 1y la suma de la energia total cedida a los elecu'ones. yporyvla

energia total relacionada al movimiento atémico, de tal manera que v} + v = E, la energia
de la particula incidente.

Robinson empleo la teoria usada por Lindhard para calcular la efici de dafio del ion
primario, V/E, para el caso de AM; = Af>. La figura 1.2.2.10 muestra la fraccion de energia
del stomo primario depositada en ¢l sélido en forma de colisiones atémicas, como funcién
de la energia del a&tomo primario, para distintos materiales monoatémicos [34].
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ebcieucis de dalo v(ZYZ

1
» w

ll.' lli‘ [T
enwgis del itomo prknssio. K, (6V)

Figura 1.2.2.10. Fraccion de la cnergia depositada en forma de colisi i (efici ia de dafo

WEYE), como funcién de la encrgia del dtomo primario, para bombardeos con iones del mismo tipo.
Modificado de Robinson, 1965 [34].

1wt

Modelo de Norgett, Robinson y Towrens (NRT) para la cnergia de dafio. Un meodelo
analitico detallado para el calculo de la energia de dailo, en el caso de bombardco de iones
del mismo tipo, fue desarrollado por Norgett. Robinson y Torrens en 1975 [35), empleando
1a teoria de Lindhard para pérdida de energia por colisiones inelasticas [33). De acuerdo
con el modelo NRT, la energia de dafio del atomo primario esta dada por

w(T)=T-n(T)= 1.2.2.4)

—r
1+kg (=)

donde 7 es la encrgia del atomo primario, n(7) es la energia perdida en procesos inelasticos,
k es el factor de Lindhard de pérdida de energia electrénica reducida, dado por la ecuacion
1.2.1.26, y g(¢) cs un parametro en la tecoria de Lindhard. La condicién de frontera sobre
v(T) es que v(7T) — T conforme T"— 0. De la ecuacién 1.2.2.4 se puede observar que la
pérdida de energia inelastica tiene la siguiente expresiéon

n(T)=v(T)kg(s).(1.2.2.5)

mientras que ¢l factor de pérdida de energia electrénica reducida, k, se simplifica al
considerar AMf; =AM =M,y Z,=2Z>;=2:

¥z
P AL (l + My ]
M,

12.6(Z2 + 27*)" M,

=(o.1337 uma”) g 1220

k
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La funcién de Lindhard, g(e). fue expresada en forma analitica por Robinson, como
£(£) = £+0.4024457% +3.40085%, (1.2.2.7)

donde € es la energia reducida en la tcoria de Lindahard (ecuacioén 1.2.1.27), que pucde
expresarse como

T
“Twemenyzk (P

En ¢l caso particular de iones de Ti incidiendo sobre un blanco de Ti, con una cnergia de
20 keV, la fracciéon W(T)/T es de 0.70.

Para iones que ticnen la misma masa que ¢l blanco, la energia de dafio puede calcularse
usando el modelo NRT (ecuacion 1.2.2.4). Sin embargo, cuando la irradiacion se llevaa
cabo con iones de un clemento diferente al del blanco (A1, # Afz), la aplicacion de la
ecuacién 1.2.2.4 para determinar la cantidad de energia de dafio depositada por un ion a lo
largo de su trayectoria, no es estrictamente valida.

Una derivacién sencilla para el cilculo de 1a cantidad de energia de dafio para un sistema
con M, # M-, considera la interaccién entre un haz de iones y un blanco delgado [22]. Si el
espesor del blanco es pequeiio comparado con ¢l rango del ion, la pérdida de energia en el
blanco sera pequefia, y la probabilidad de que un ion de energia £, produzca un dtomo
reculante con energia entre 7'y 7+ d7T esta dada por

P(E,.T)dT' =N m%ﬂ (1.2.2.9)

Cuando ¢l blanco es grueso, comparado con el alcance del ion, el proyectil se frenara y
liegard al reposo dentro del blanco. En este caso, la funcion de probabilidad debe

considerar el rango del ion, R, y ¢l decremento de la energia del ion, £°, al viajar a través
del blanco:

dx (1.2.2.10)

P(E.T)dT =N ﬂj“m

o dr
Reemplazando Ndx por N - dE/(dE/dx) = N - dE/S(E’), donde S(E°) es la seccion total de
frenado para el ion a una energia £’, se puede reescribir la ecuacion 1.2.2.10 como

P(E.T)dT =N aT [ do(E.T) dE

‘- dT | S(E')

Q.2.2.01)
El limite inferior de la integral, £,,,. puede tomarse como la energia de desplazamiento. £4.
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A partir de la definicién de valor promedio, la cnergia de dafio promedio depositada por un
proyectil incidente de energia £n, vy(En), en un blanco grueso esta dada por

i .~ de(E.T)
v (Eo)=J S(E.)I v(N ST 122.12)

donde v(7) cs la energia de daiio dada por la expresién de Norgett — Robinson — Torrens
(ecuacion 1.2.2.4).

Hai y Withechead [36] Icularon la energia dc dafio reducida vy(¢), para ioncs
encrgéucos de Ge y Si, usando una expresion ala ion 1.2.2.12. Una
comparacién de sus resultados y los cdlculos obtenidos por la teoria de Lindhard, muestran
que la obtencién de v, () derivada para M, = M: es vilida aproximadamente para M, # M.
La energia de dailo reducida puede aproximarse por

v,(£)=0.38¢ (paras <1 y Z >5) (1.2.2.13)

Para convertir los valores de v, (¢) ¢n valores de la energia de laboratorio, v, (E), s¢ hace
uso de la relacién {22]

v _¥alE) (4 23va
& E e

Tasa_de produccién de dafio. Conforme un atomo se frena en un sélido, continuamente
transfiere su energia a los atomos de la red, los cuales, a su vez, producen posteriores
desplazamicmos El nimero dc atomos golpeados primarios producidos por un ion de
energia £° en un bloque del b de or dx, fundidad x, y con una energia
transferida en el intervalo entre 77y T"+ d7T, esté dado por [22]

do(E')
Ndx(—dr )ﬂ. 1.2.2.15)

donde N es la densidad atémica del blanco. Para un ﬂu_|o de Io loncs/(s cm ) el numero de
dtomos golpeados pnmanos producido, por unidad de po, por
un intervalo de energiaentre 7'y 7'+ dT, es

do(E')
NI, (—lﬂ' )dT (1.2.2.16)

d de vc con

El nimero de dtomos desplazados que resuita por cada datomo golpeado primario con
energia T es Ny7), y la tasa o razén de produccion de dafio por unidad de volumen, r4, a
una profundidad x, esta dada por
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ra(€)=NIo [ N, (r)de(T'-E—)dr = Nlgo,(E') (1.2.2.17)

El limite superior de la integral, 7}, = ¥ E’, ¢s la cnergia méxima que un ion con cnergia E”
pucde tr ferir a un & del bl o. La cxpresion integral no es mas que la seccidon de
desplazamiento o (E”). La energia E° = E’(x) y su dependencia tiene la forma explicita

E'(x)=E,— ‘;fdx E,— <—>x (1.2.2.18)

donde Ep es la energia incidente dcel ion, dE/dx = (dE/dx),, + (dE/dx). es razén de frenado
total y {dE/dx) es la razén promedio de pérdida de energia sobre la distancia x.

Numero de desplazamientos. por égg o. Una medida del dafio por irradiaciéon empleada
usualmente es ¢l nu o dec d zami por atomo. o dpa {4, 22]. Un dpa significa

que, en promedio, cada dtomo dentro del volumen irradiado ha sido desplazado una vez de
su posicion de equilibrio. El numero de desplazamientos por atomo, como funcion de la
profundidad x, para un tiempo de irradiacion ¢, esti dado por

dpa(x)=$=¢g (T)d"(E)dr=¢a,,(E'). (1.2.2.19)

donde N es la densidad atémica y ¢ = /¢ cs la afluencia (iones / cm?).

Una aproximacién simple para cl calculo de dpa(x) por unidad de afluencua sec lleva a cabo
suponiendo que el nu o de desp itos por idad de 1 d una
profundidad x, N4(x), se puede expresar de manera semejante a la funcion modificada de
Kinchin — Pease, en la forma

Na M' (1.2.2.20)
P 2E,

donde Fp(x) es la funcidn de distribucion espacial de energia depositada’.

La d d ia del nu o de despl icntos por atomo con la profundidad del ion
puede csummse por medio de la expresiéon

N,(x 0.4F,(x
dpa(x)=¢s¢ (1.2.2.21)
N 'of
' Para frenado P lAsti Ia d de energia depositada por el ion sobre el intervalo dr en una
colisién primaria, esta dada por dE = NS,,(E(x)) dx = Fp(x)dx, donde SfE(x)) es la ion de fr
Esta i6n define la ion de distr ial de encrgzia depositada.




En muchos casos, es itil.calcular ¢l nu » total de desp i os por datomo producidos
a lo largo de todo el alcance del ion. El calculo exacto requicre la integracién de la
ecuacién 1.2.2.21 sobre la energia del ion (desde Ej hasta £5). Una estimacion del numero
de dpa puede hacerse en el caso de que £ < 1 y Z;> 5, calculando Nafu,(€)), suponiendo quc
v,(c) = 0.8c. Para una afluencia ¢ (iones / cm?) y un rango R, la cantidad aproximada de
dpa en la region implantada est4 dada por [22]

= oN, (v, (&’)) - 0.4¢v(0.8¢)

dj
Pa NR NRE,

(1.2.2.22)

donde Nu(vp(c)) cs la funcién modificada de Kinchin - Pease dada por la ecuacién 1.2.2.2,
calculada para una energia de daiio dada por 0.8¢.
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Sputtering. La implantacién de iones es un proceso mediante el cual un clemento puede scr
introducido en una regién cercana a la superficic de un sélido. Tradicionalmente, este
proceso se lleva a cabo con iones cuyas energias van de los 10 a los 400 keV. Ei perfil de
la concentracién de los atomos implantados en el sélido se calcula teéricamente. Para
afluencias pequefias, los perfiles de concentracién se pueden caracterizar por una curva de
distribucién gaussiana, centrada en el alcance proyectado de los iones, Rp.  Para afluencias
mayores o iguales a 10'7 iones/cm?, es decir, para concentraciones del orden de 10%
atémico, efectos como cl sputtering pucden alterar o limitar la cantidad de iones a
implantar [22].

Durante el sputtering o espurreo, los atomos de las capas superficiales de un material
lmplantado son removidos por_ las cohsnones causadas por las particulas incidentes. El

ing de una ra, ¢ » por ¢l bombardeo de iones sobre ella, se cuantifica
por la produccion de sputtering, Y, la cual se define como [4,22]:

numero medio de dtomos emitidos
v 0 de particulas incid

Y = produccion de sp ing =

La produccion de sputtering depende de la estructura y composiciéon del blanco, de los
parametros del haz incidente y de la gecometria experir 1. Normal ios valores de
Y, se encuentran en un rango que va de 0.5 a 20.

En el proceso de sputtering, los iones incidentes transficren energia a los atomos del blanco
por medio de colisiones. Cuando los dtomos reculantes tienen suﬁcncnlc energia, la pueden
transferir a otros atomos del blanco. Algunos dc esos a d dos en ret
pueden tener la energia necesaria para escapar del soélido. Los iones secundarios son los
que contribuyen principalmente a la produccion de sputtering. La figura 1.2.2.11 muestra
un esquema del proceso.

particuls
vacio (on © #tomo)

shdo SSS SRS NSRS

sicamce dal fon
incidage, R,
Figura 1.2.2.11 Esquema del proceso de sputtering o espurrco producid Ia i ién de iones.
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Modelo d¢ Sigmund para_cl_sputtering. La produccion de sputtering pucde estimarse
tedricamente en ¢l caso de blancos constituidos por un solo elemento. Sigmund [37]
propuso un modelo para ei cilculo de la produccion de sputtering basado en los
mecanismos de pérdida de energia por colisiones nucleares y en la distribucion de dicha
energia entre ¢l gran namero de datomos que conforman una la. El régi
considerado por Sigmund se denomina sputrering por cascadas lincales.

El proceso de sputtering implica un conjunto de complejas colisiones en las que se suceden
diferentes deflexiones angulares de los atomos en colision y se producen distintas

transferencias de energia. El parametro mas importante en este proceso cs la densidad de
energia depositada en la superficie.

La produccion de sputtering debe scr proporcional al namero de atomos desplazados. En el
régimen de cascadas lineales, que es aplicable ¢n iones de masas intermedias, el ntimero de
atomos desplazados ¢s proporcional a la energia depositada por unidad de longitud (sélo se
considera la pérdida por colisiones nucleares). Asi, se puede expresar la produccién de
sputtering. Y, como

Y = AF, (E,), (1.2.2.23)

donde A es un factor que depende de las propiedades del bl > y Fp(Ew es la energia
depositada por unidad de longitud, perdida mediante el proceso de frenado nuclear. El

parimetro Fp(Eqe) depende del tipo de ion, de su energia y direccion. asi como de la
composicién del blanco (2, AM>y N).

La energia por colisiones nucleares depositada en la superficie se puede expresar como
Fp(E,)=aNs,(E,). (1.2.2.24)

donde N es la densidad atémica del blanco, S,.(Ey) es la seccién de frenado nuclear a Ia
energia £p. En la ecuacién anterior @ es un factor de correccién, el cual es funcién del
cociente M»/M;, y considera el dngulo de incidencia del haz a la superficie.

El factor A incluye propiedades del material y es una medida del nimero de atomos que
pueden escapar del sélido. De acuerdo al modelo de Sigmund,

4.2 nm
—_——, (1.2.2.25
NUo eV ¢ )

A

It

donde la densidad atémica del material, N, esta dada en (nm)>, U es Ia energia de amarre
superficial, medidaeneV.

TESIS

CON
LLA DE ORIGEN




La ecuacion 1.2.2.23 se puede reescribir como

4.2aS8,(E,)

o

Y=

=4.2 N‘:I (d—df) . (1.2.2.26)

donde (dE / dx),, debe expresarse en eV/nm.

Férmula semiempirica_para blancos monoclementales. Matsunami, Yamamura ¢ Itoh
{38, 39] desarrollaron una férmula semiempirica para la produccion de sputtering cn
blancos de un solo ¢lemento. Su modelo emplea una combinacién de las teorias de frenado
electrénico y nuclear de Lindhard, asi como el ajuste de datos experimentales anteriores.

La férmula semicmpirica obtenida para la produccién de sputtering considera los casos de
iones ligeros y pesados, y esta dada por:

‘th
U, [1+0.35U,5. (= E

Y, =0.42 a.0.S,(E) 1 [1 —(E_)”] l(l 22.27)

Donde Ye(E) es la produccién de sputtering para iones con energia £ que inciden
perpendicularmente sobre la superficic, a, y O, son parAmetros empiricos determinados a
partir de datos experimentales, £, es la cnergia umbral de produccion de sputtering,
S, (£)es la seccién de Lindhard para ¢l frenado electrénico; s, (£)es la seccién de frenado
nuclear, expresada en unidades de 107'% ¢V em?, y U, es la energia de amarre superficial.

Dc acuerdo con este modclo, la encrgia umbral para la produccion de sputtering £y, se
calcula con la expresion

Ll
(%) Yo M, =M,
7
Eth = (1.2.2.28)
&
2(M,+M,) U, M, <M,
M, +2M, 4
donde yes el factor de energia transferida durante colisiones elasticas, definido por
=_AMM, (122209
(M + M)
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Los valores para a; dependen del coci de las del si y sc obticnen a partir de
la expresién semiempirica

@, =0.10+0.155(M, / M,)*” +0.001(M, /M) (1.2.2.23)

El valor de Q. bié i do experi 1 cn el trabajo de
Yamamura e Itoch. En el caso del Ti, O, tiene un valor de 0.58 y su energia de amarre
superficial, Up, vale 4.85 eV [40].

La seccién de frenado nuclear de Lindhard se puede expresar a partir de la seccién
adimensional de energia reducida como:

S,(E)= K,5,(£). (1.2.2.24)

donde

8.478 Z,Z, M,

K, =
(Z.% +Zz%)}é M, + M,

n

(10"%eV cm¥/itomo) (1.2.2.25)

y S, (£)se ajusta de acuerdo con la siguiente expresién analitica:

3.4415% In(£+2.718)
1+6.355¢% + e:(s.ai;ze/‘é -1 .708)

S, ()=

. (1.2.2.26)

La energia reducida de la ecuacion anterior esta dada por

_ 0.03255 M,
2Z,(22"? + 2" )y (M, + M)

E(eV) (1.2.227)

La figura 1.2.2.12 corresponde a la grifica de prod ién de ing en el

Au ~ Ti, de acuerdo con el modelo i iricode M i, Y a ¢ Itoh.
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Figura 1.2.2.12 Pr: 1 de ing en el si Au — Ti, de do al del ico de

Matsunami, Yamamura e ltoh. Para una energia de 9 MeV la produccién de sputtering es de
1.92 stomos/ion.

El spuucnng establece los limites de las maximas concentraciones de dtomos que pueden
ser dos y idos dentro de un material. Para implantaciones directas de iones
en un material, la mixima concentracién de especies implantadas e¢s inversamente
proporcional a la produccién de sputtering. Esto implica que para combinaciones ion —
blanco con alta produccién de sputtering, la maxima concentracion de atomos implantados
pucde ser muy baja.

Dc acuerdo a la figura 1.2,2.12, para el sistema Au — Ti, con una energia de bombardco
de 9 MeV, la produccion de sputtering calculada fue de 1.92 stomos/ion. Esta baja
produccién de sputtering permitié la implantacién de Au en porcentajes de atémicos
aproximados al 3%, para la mis alta afluencia alcanzada (6.5 x 10'® iones/cm?).
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iacién. A pesar de que se ha
llevado a cabo un gran nu o de investigaci en ¢l campo de la modificacion de
materiales por irradiacién, no se han desarrollado modelos cuantitativos que describan los
mecanismos dc endurecimiento producidos por irradiacion. Este hccho esta relacionado
con la complcjidad de las transformaciones de fase producid rla ion de iones
y su influencia en el endurecimiento de los materiales. Sharkccv y colaboradores (98}
presentaron un modelo para la evaluacion de la microdureza de metales implantados por
iones. En ese modelo consideran la medida del ensayo de microdureza de Vickers, que
consiste en la introduccion de una punta dec diamante de forma piramidal, con basc
cuadrangular, que forma un angulo de 136° entre las caras op de la piramide. En el
ensayo de Vickers, la microdureza /f csta determinada por la razon de la carga aplicada, P,
respecto a la superficie del indentador:

H= ”‘dﬂ(l 2.2.28)

Sharkcev y colaboradores [98] emplcaron la siguiente relacion empirica, que es vilida para
metales:

H=Ko,,(1.2.2.29)

donde g, cs ¢l esfuerzo de cedencia y K es una constante con un valor ~3. La ecuacién
(1.2.2.36) es vilida en la suposicion de que el esfuerzo de ced per en
la region completa de deformnacion plastica formada por la indentacion.

En el modelo de Sharkeev se propone que soélo los siguientes cuatro mecanismos de

4

endt 1to pueden ser observados d lai ion de iones:

a. Aleacion de los iones lmplanlados con los atomos de las capas superficiales, formando
una solucién sélida (endi por solucion solida).

b. Disociacion de la solucién sdlida con la formacién de precipitacion de fases

(endurecimi por dispersion).

c¢. Endurccimicnto del material debido al cambio en la estructura de defectos y al
incremento de la densidad de dislocaciones (endurecimiertto subestructural).

d. Cambio del tamafio de cristalito de policristales (endurecimiento por fronteras de

grano).
Cada 1ismo de endurecimi > ticne su propia region de id ion con resp al
alcance de los iones pl d Establecidos los i anteriores, se puede
evaluar la contribucion pl’OI’I’ICle al end imi o hecha por cada mecanismo, Ac,. El
incremento en la microdureza es igual a Ia suma de los produclos Ao, - ki, donde k,; es el
coeficiente de peso para el i-ésimo de

>. cuyos valores dependen
de la profundidad de la capa donde cada proceso se inicia y de la profundidad de la punta
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dc prucba después de la indentacién. El coeficiente &; pucde determinarse por comparacion
de los cilculos con los datos experimentales.

Asi, la microdureza después de la implantacion esta determinada por
H=H,+AH (1.2.2.30)

donde £ es la microdureza de la muestra sin impl
AH esta dado por

. El incr > de la microdureza

AH = K(kAo, +k,Ac, + kAo, + k,Ac,), (1.2.2.31)

donde Ao, estd determinado por el endurecimiento por solucién sélida, Ao, es la
contribucioén ai endurecimiento por dispersion, Ao; es la contribucién del endurecimi >
como resultado del incr > de la densidad de dislc i y Aocs corresponde al

endurecimiento do por el bio en el tamaifo de cristalito, mientras que los &; son
sus correspondientes factores de peso.

Las contribuciones de cada > comnsiderado en el delo se
continuacién.

Endurecimiento por solucién sélida. Los dtomos lmplanlados forman una capa cercana a la
superficie del blanco. La capa de imp atd estid da alrededor del alcance
medio de los iones y tienc una cierta distribucion. El espesor dc la capa cstd determinada
por la dispersién de los idtomos y la produccién de sputtering durante el proceso de
implantacion, asi como de la intensidad del fenémeno de difusién. La aparicién en el metal
de dtomos aleados (que forman una solucién sélida con los atomos de la matriz) lleva al
bloqueo de dislocaciones y por lo tanto, al endurecimicento del material.

Dec acuerdo con la teoria de Mott - Nabarro, los dtomos de ia ia di Ita inici
campos de tension locales, cuyos valores dependen sé6lo de la diferencia entre ¢l tamaiio de
los dtomos de la matriz y los dtomos dec la especie disuelta. La expresién para el
incremento del esfuerzo de cedencia de la solucion sélida tiene la forrna

Aoy, =2.5mG,, |5, c(1.2.2.32)

donde m es el factor de oricnmcién. G es el médulo de corte de la matriz, 8, = (1/a)(8a/dc)
€s un pard > de la dife ia entre los tamaifios atdmicos, a es el parametrode red y c es
la concentraciéon de impurezas en la solucion.

La tcoria de Fleisher, ademas de consid cl factor de tamaiio, también toma cn cuenta el
pardmetro de diferencia entre las constantes clasticas de la sustancia disuelta y la matriz. De
acuerdo con la teoria de Fleisher el incremento en ¢l esfuerzo de cedencia esta dado por:

Ac, ——mGM| c+as, e (1.22.33)
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donde 5G =(E'—)(Z—G-), « = 3 para dislocaciones de borde, y « = 16 para dislocaciones de
" c

tornillo.

Endurecimiento por dispersion. En aigunos casos, la solucion s6lida formada en una capa
debajo de Ia superficie se descompone y esto resulta en la formacion de nuevas fases. Estas
o consistir sélo de atomos imp dos, o de (mu'uros,

carburos, étera). El iismo fue pre do por Orova y tiene la siguiente expresion
final para el incremento en el esfuerzo de cedencia:

0.85

Aoy = = =mG, F e d ln(L_D
27 L—-D

2b

)(1.2.2.34)

donde L es la distancia promedio entre precipitados, D es el diametro de los precipitados, &
es el vector de Burger de dislocacién y F es un coeficiente caracteristico del tipo de
dislocacion que interactia con los precipitados.

End iriento subestructural causado por un incremento en la densi is] jones.
La tensién mecénica en la capa de la superficie aleada lleva a la formacién de estructuras de
dislocacién en las capas que se encuentran por arriba y por deba t!o de esta capa. La

densidad de disl iones puede al valorcs mayores a 1 x 10" cm™? y el espesor de
- tales capas modificadas puede llegar a al d de micré El i en
la densidad de dislocaciones resulta en la inter ion entre dislc i su dismi i

por lo tanto, en un incremento de la dureza del material. El calculo del aumento del
esfuerzo de cedencia se reduce a la siguiente expresion:

Aoy, = amGb,, p*t (1.2.2.35)

Donde p es la densidad de dislocaciones escalar y a es un valor entre 0.1 y 0.2; usualmente
sc toma a arn como 0.5.

Endurecimiento por fronteras de grano. Las fronteras de grano presentes en metales y
aleaciones son barreras al movimiento de dxslocaclones. A menor gr
endurecimiento del material. Los r ltados experi 1 asi como distintas teorlns,

demuestran que existe una dependencia del esfuerzo de ced ia con el de d
(relacion de Hall — Petch):

Ao, =a,+K'd™ %, (1.2.2.36)
donde op y K’ son constantes caracteristicas del material.

Después de calcular cada una de las contribuciones propuestas en la teoria y ponderar 1a
pr ia de cada ismo en el proceso de implantacién, Sharkeev y colaboradores

%
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comparan los r dos experi lcs obtenidos al irradiar Fe-a. La figura 1.2.2.13
muestra la dependencia del valor de microdurcza con la afluencia de iones implantados. La
diferencia entre los valores medidos y los caiculados no excedioé el 30%.

Figura 1.2.2.13. D« d ia de 1a microd de Fe-a con la afl ia de iones imp d Las curvas

rep las contri i ala i dureza debid. a los sigui pr C ] lucién sélida, 2

fronteras de grano, 3 dislocaciones. La curva 4 corresponde a la microd total calculada y lacurvaSa la
icrod experi 1 medida. Tomad, harkeev, 1997 [98]. :
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Aumento del tamaifio_de- cns!ull(o inducido mr irradiacién. El aumento dcl tamafio de
cristalito, inducido por irradiacién en ha sido observado por distintos
investigadores {80]. Liu y Mayer [99] observaron el crecimiento del tamaito de cristalito de
peliculas de Ni irradiadas con iones de Ar, Kr y Xe con encrgias entre 150 y 580 keV. En
sus experimentos el uunaﬂo de cristalito se inc o con la afl ia, hasta llegar a una
saturacién en 1 x 10'® iones/cm?. Liu y Mayer encontraron una distribucién de cristalitos
mas homogénea que la obtenida en muestras recocidas. Observaron la dependencia de la

saturacion del tamaiio de cristalito resp > de las especies a impl . y una débil relacion
del tamaiio de cristalitos con resp > a la afl para dosis altas,. Como una
explicacién de este comportamiento, Liu y Mayer sugirieron que el dafio localizado
producido por los spikes de despl icnto en la vecindad de las fronteras de grano, es la
fuerza impulsora para el crccnmlenlo de los cristalitos. El aumento observado se puede
cxplicar por cl record o crecimicento de los g fuer dafiados, sobre los

granos vecinos no daflados.

El rapido crecimiento del tamaiio de cristalito que se da en un principio puede ser explicado
por una mayor probabilidad de dafiar un grano entero cuando éste es pequeiio. Conforme ¢l

proceso de irradiacién continaa, los granos grand a los pequeiios

aumenta el promedio de los tamaiios de cristalito. Cuando el dlémelro promedio de los
granos en crecimiento sc acerca a la dimension del vol fado, se red la
probabilidad de que una simple da de coli daile a un grano entero; también

disminuye la posibilidad de que ciertos granos crezcan a expensas de otros.  Por tanto, la
razén de crecimiento de los cristalitos dlsmlnuyc con el incremento dcl tamaiio de grano.
La figura 1.2.2.14 muestra los r Itados exper les de la variacion del > de
grano promedio de las peliculas de Ni implantadas con iones de Ar, Kr y Xe {99].

* Xr130heV
«Rr 30V
= Kr 380 eV

(rmm)

3
i

-
o

tamafio de cristalito promedio ()
84 8 3 &
X\\:\
Ml ;
|
Mdl;'ill:os ]

10 i
o §4 ¢ & 10 13 14 0 T 4 6 § 10 1T 14
afluencia (< 10" /o) afivencia (= 10°/ont®)
Figura 1.2.2.14, Tamafo de cristalito p dio como i 1a afl i imp ion, para p

de
de Ni irradiadas con iones de Ar, Kr y Xe. Tomado de Liu y Mayer, 1987 [99]
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1.2.3. El concepto de spike.

Conforme un ion penetra en un sélido, cede su energia cindtica a través de dos procesos:
i) excitacién clectrénica e ionizacién y ii) colisiones clasticas entre los atomos del blanco.
La cncrgia depositada en los dtomos produce una cascada dc colisiones. Micntras la
densidad de las colisiones sca suficientemente pequeiia, cada una de cllas se puede
representar como un evento binario, en el cual el atomo golpecado se considera estacionario
durante la colision y el depésito de energia promediado sobre muchas cascadas pucde
describirse por medio dc la ecuaciéon de transporte lineal de Boltzmann. En tal cascada

lineal, se ha determinado que el namero de defectos varia linealmente con cl total de la
encrgia clastica depositada.

No sicmprec s¢ cumplen las suposiciones dc los model de das lincales de
desplazamiento. Brinkman [41, 42] propuso que cuando el camino libre medio entre las
colisiones de desplazamiento se aproxima al espaciamiento interatémico del blanco, se
creaba una region perturbada de dafio. Dependiendo de la cnerg(a. masa de xon y masa del
blanco, la region perturbada podria rodear un vol aproxil equival ala
cascada de colisiones completa, u ocupar algunos volumcncs localizados (subcascadas)
dentro de 1a region de la cascada total. Dentro de tales volimenes, generalmente llamados
Spikes de Energia, o Cascadas de Alta Densidad, la densidad de energia depositada es
mucho mayor al valor normal de la densidad de energia térmica. Estc depésito de energia
se lleva a cabo entre 1073y 107'? segundos.

Formalmente se puede describir a un spike, a través de las siguientes definiciones [43]:

i) Un spike es un volumen localizado cn el cual esencialmente todos los dgtomos se
encucntran instantai e en movimi

ii) Un spike es un volumen localizado en ¢l cual la d idad de defe s |1 \]
producidos por el impacto del ion excede alguan valor critico, de tal manera que
la red ‘'sufrc un rcacomodo mayor de tales defe por plo, una red
cristalina se¢ convierte en amorfa.

Aunque es mas comun que los spikes estén relacionados con la energia depositada por
colisiones cldsticas, también la ionizacién es responsable de la generacién de spikes,
cuando la razén de pérdida de energia por este proceso es alta, de tal manera que la
discusiéon sobre los spikes se dividird en aquellos que son producidos por ionizacién y
aquecllos que son producidos por colisiones elasticas.

Spikes producidos por colisiones clasticas. Se puede d que lad idad de encrgia

elastica depositada, 6,, por un ion incidente de energia E, es proporcional a E'%™, donde
m cs el orden de la seric de p ias en la aproxi ion de y iales i 5

propuesto por Lindhard [44]. Cuando@. > U,,, el calor de fusién del blanco, et orden local
serd completamente destruido. Sin embargo. el depésito de energia puede no ser uniforme
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a través del volumen de una cascada, y s6lo en algunas subcascadas locales puedc suceder
la condicién 0. > U_. Esto corresponderia a la definicion seiialada en i).

La aproximacion ii) implicaria que la minima energia para el movimiento de los dtomos sea
la energia de desplazamiento E,, cuyo intcrvalo va de 10 a 50 e¢V. Es claro que ¢l namero

de dtomos golpeados que recibe una energia > £4 es mucho menor que aquél que recibe una
energia > U,y

Estas dos aproximacioncs forrman la basce de los conceptos de spike de desplazamiento 'y
spike térmico {43].

Spike de _desplazamicnto, Brinkman propuso que cuando la distancia promedio entre
colisiones de desplazamiento se aproxima a la distancia interatdmica media, el resultado
serd un movimicnto necto hacia afucra de los dtomos del blanco. a lo largo de la trayectoria
del ion incidente. Esto ocurre cuando la encrgia de la particula en movimiento se encuentra
por debajo de una cierta energia critica £°. El resultado de este proceso sera la produccién
de un nucleo central rico en vacancias, rodeado por otra region extcerior, rica cn atomos
intersticiales. Esto fue denominado un spike de desplazamiento. En la figura 1.2.3.1 se

muestra la regién para la formacion de spikes de desplazamiento, como funcién de la masa
del ion.

107
10°F
X ‘Thompson (1981) ]
&
&%
-3 =
m E 3
139 o E
F /
10% TR e L 308
masa (uma)
Figura 1.2.3.1. Se muestra el dommlo de energlas para 1a ici d. da, como ion de
Ia masa del ion, de do a dos fal h dc Th [43] y Ia de Rossi [45). Arriba
del limite superior, la de con alta Dcbajo de la curva
inferior Ia colisién produce una soln cascadn. Emre las dos curvas se el io de donde
una da forma dos de
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Modelo__de_Brinkman__para_desplazamicentos simples  y  miltiples. Consideremos cl
comportamicnto de un atomo primario al que un ion incidente le ha cedido una energia 75.
Supongamos primero cl caso en ¢l que 7, es ligeramentc mayor a Ey la cnergia de
desplazamiento. Si E4y < To < 2E, solo un dtomo podra ser desplazado, ya que el ion
primario golpcado no ticnc cnergia suficicnte para ¢l desplazamiento de un segundo
Atomo; sin embargo, éste posee encrgia suficiente para mover al 4&tomo desplazado en unas
tres o cuatro distancias atémicas de su sitio en la red. Si 79 ¢s un poco mads grande que 2E4,
esto hace posible quec ¢l datomo primario golpeado desplace a otros atomos, aunque es
necesaria una encrgia del orden de tres o cuatro veces Ey para que la produccion de dtomos
secundarios sca muy probable, ya que un atomo primario de baja energia divide su energia
cntre sus vecinos, antes que impartir una gran parte de su cnergia a uno sélo. Entonces,
aquellos atomos primarios desplazados que hayan sido producidos con encrgias mis

pequeiias que tres veces la energia bral de despl icnto, generan un dafio en ¢l metal
que consiste esencialmente en desplazamientos simples, o parcjas vacancia — intersticial
[41, 42].

Considercmos ahora ¢l caso en que 7p es 4E4. Sydner y Neufeld {46) mostraron quc el
promedio total de desplazamientos producidos por un dtomo primario, incluido €l mismo,
e¢s aproximadamente de 75/2E,. Entonces, cada primario dc energia inicial 4£, producira
un dtomo secundario, y generara en total un promedio de dos dgtomos despla.mdos. Algunos
calculos [4!] indican quc para la mayoria de los metales, ¢l camino llbrc medio de un
atomo primario con energia suficiente para la produccién de despl > darios
sucesivos, no ¢s mayor que una distancia interatémica. Por lo tanto. en este caso, el atomo
desplazado secundario sera el vecino mas cercano del primario, y se creard una doble
vacancia, cn lugar de dos vacancias simples. Los atomos intersticiales gencral no se¢
producen en parcjas, ya que aunque ¢l primario y el secundario son originados en sitios
adyaccmes, cllos viajan en diferentes direcciones. El resultado de una colisién con un
primario al cual se |mpm1c una energia de 4£, puede pensarse como la producclén de un
doble desplazamiento, en dos intersticialcs simples y una doble vacancla en la
vecindad del sitio de la primera colision. La produccién de un despl liento ple y
uno doble se muestra esquematicamente en la figura 1.2.3.2.

Cuando 7p aumenta a seis o dicz veces el valor de £y ¢l namero promedio de iones
desplazados se incrementa a tres, cuatro o mas. Nuevamente, el camino libre medio
recorrido por el dtomo primario entre desplazamicntos sucesivos no es mas que una
distancia interatémica, y los atomos desplazados, por lo tanto, sc enconlrarﬁn en los sitios
adyacentes de la red. Entonces pueden ser creados desp ipl y de
mulupluc:dad superior m. Un desplazamiento de muitiplicidad m puede ser pensado como
una vacancia de multlpl|c1dad m, rodeada dec m intersticiales stmplcs. Un arregio
gcomé(nco de atomos interstici Irededor de un nucleo de vacancias producidas por un
ion incidente sc ilustra esq a en dos di iones en la figura 1.2.3.3. Todos
los dtomos quc estan dentro de una distancia interatémica de la trayectoria del dtomo
primario son desplazados como sccundarios, y cada uno de cllos, en promedio, desplaza
aproximadamente a un terciario. Por lo general, los terciarios son incap de despl

otros dtomos, asi que ¢l namero total de intersticiales es aproximad ¢l doble dcl
nimero de secundarios, como se indica en la figura 1.2.3.3. Los intersticiales forman una
capa alrededor del nicleo de vacancias. La densidad de dtomos dentro de la capa de
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Camino libre _mecdio y spike de  desplazamicnto, Una cantidad importantc cen la
determinacién de la distribucién espacial del dado por irradiacion, es la di ia del
camino libre medio, 44 que viaja una particula con energin £ entre dos colisiones de
desplazamiento con stomos del blanco.

La probabilidad de que un proycctil de cnergia £ sufra una colisién con un atomo del
blanco, transfiriéndole una cnergia mayor a Ey, al atravesar un blanco de espesor dx esta
dada por {22]:

P(E)= No(Eddx (1.2.3.1)

donde N es la densidad atdmica del blanco y o(£) es la seccién total de colision.  Si se
establece que P(E) = | y sc reemplaza dx por A4, la distancia promedio entre colisiones de
una particula con energia £ esta dada por:

a, = (1.2.3.2)

1
Na(E)’
Esta ecuaciéon puede emplearse para calcular ¢l espaciamiento medio entre defectos para
un proyectil de energia £.

Una variacién de la ccuacion anterior, permite calcular ¢l camino libre medio entre dtomos
reculantes primarios de energia superior a un cierto valor 75, para un proyectil de energia E:

A(E.T))= ’Nal(r y 1:233
[+]

donde la seccidn total para una colision que transfiera una encrgia superior a 7o csta dada
por

Tae do’(E 7)

o(To)=J,

ar, (1.2.3.4)

donde Ty es la energia maxima transferida.

Una solucién aproximada a la ién 1otal se a al 1 la ion diferencial
para la energia transferida, basada en un desarrollo en serie de polcncnas 122])

do(E,T)= dT. (1.2.3.5)

_C.
Emrluw

donde C,, es una constante que esta dada por

T'P("rn
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7 22,2,e2 V" (M)
c,,=311,.a,’,.-(-—' 2 ] (——M;) (1.23.6)

Uy

y A €s una variable que se puede ajustar, y que se expresa como
ky. "
A, =2m -5 1.2.3.7)

Param =1, m= 1/2 y m = 1/3, los valores que mejor ajustan son

A4 =05 /'l% =0.327 2.}{ =1.309.

Los valores apropiados para m se cligen de acuerdo al modelo propuesto por Winterbon
47].

Para bajas energias (¢ < 0.2), donde m = 1/3, se obtiene

e r_36(n1%)

Sy
TR (ET)=F- [ o5 (ELT.)%

(1.2.3.8)

El camino libre medio correspondiente esta dado por:

T, ET, )5
J=W (m=)5) az39

En el caso de energias intermedias (0.2 < £<5), donde m = 1/2, 1a seccién total puede ser
aproximada por

oy (8.1 = 5 e AT 2 (B~ T
BATI T e In 3 (T.ET,, y*

(1.2.3.10)

y el camino libre medio esta dado por:

(1. ET;)

11
14(5,1;,)=mx—) (m=Y%) az3an
2
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La figura 1.2.3.4 corresponde a una grafica del camino libre medio entre colisiones de iones
rcculantes primarios con cnergias superiores a un valor 7). Cada una de las curvas
considera como parametro la energia de los jones incidentes. £.  El sistema considerado es
el de iones de Ti incidiendo en Ti.

El spikc de desplazamicnto se forma cn un tiempo cquivalente al que le toma al ion
incidente llegar al final de su traycctoria, para finalmente quedar en reposo {22]:

J-h' dE

t= ———
o NS, (E)

(1.2.3.12)

donde v ¢s la velocidad del ion incidente, NV es la densidad atémica del blanco y S,.(E) es la
seccion de frenado nuclear.

10°
10*
= ]
=
= 1
10° E
3 ——— E = 1000 keV 3
h E= S00 keV
E= 100 keV 9
4 E= 50 keV
10" T v
10 100 1000 10000
T, (eV)
Figura 1.2.3.4. Camino libre medio entre colisi de iones primarios, de encrgia superior a 75,
para proyectiles de cnergia inci E. La grifica corresponde a un si: de Tien Ti.
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Spike Térmico. Cuando un ion es frenado por los dtomos dc un malcnul sc llcg,a a un
punto cn cl cual su cncrua no cs suficiente para producir despl P iores. En

este punto, su energia sc distribuye entre los dtomos vecinos, s decir, se disipa en
vibraciones a la red, en forma de ca/or. Tal region se conoce como spike térmico [48).

Consideremos una cascada con una alta densidad de desplazamientos. En ocasiones, la
d idad de & T 1 cn ella es tan alta, que muchos atomos dispersos sobre cl
volumen de la cascada sc encuentran en este estado de energia compartida con otros atomos
vecinos. Si la densidad de Atomos reculantes es suficientemente alta, de tal manera que las
zonas excitadas se traslapen antes de que ocurra una disipacion significante de energia, el
volumen de la cascada se convertira en un spike 1érmico. Estas interacciones ocurren en
tiempos del orden de las vibraciones atémicas de la red (~10° 13 segundos) [43]. De acuerdo
con la ecuacién 1.2.3.12, ¢l tiempo de propagacion de una para un ion con un
intervalo de energia de entre 10 y 100 keV, es del orden de 10'* s. Entonces, si el nimero
de dtomos asociados en el volumen de la cascada es suficientemente grande. se ha
postulado que después de 10°'? s la distribucion de energia vibracional se comenzara a
aproximar a una distribucion de Maxwell — Boltzmann, después de lo cual, los conceptos
de temperatura y calor locales se vuelven razonables. Brinkman postula que el spike
térmico pucde ocurrir después de la propagacion de un spike de desplazamiento.

Distintos autores han propuesto modelos de evolucién de los spikes térmicos, de acuerdo a
diferentes geometrias, como la csférica [49] o la cilindrica [50]. En otras aproximaciones
se ha hecho consistente el spike térmico con una distribucion de energia obtenida a partir de
Ia teoria lineal de colisiones en cascada. donde se asume una distribucion gaussiana de
temperaturas sobre un volumen esferoidal [51, 52].

En algunos metales el efecto de una cascada de desplazamicento de alta densidad puedc
resultar en la formacion de una zona de vacancias, de tal manera que la distribucién inicial
de temperatura, puede no ser aproximada por la distribucién de cncr&,ia depositada. Sin
embargo, cualquiera que fuera la distribucién y ara la mayoria de
modclos supone que la teoria clasica de conduccion del calor pucdc aplicarse para describir

la disipacién de energia y evoluciéon en el tiempo del spike. es decir, en una forma
unidimensional:

or
—_—= 1.2.3.13
o ¢ )
donde K es la difusividad térmica. El problema aqui es la delermmactén del valor
apropmdo de K. Para un metal, X representa la difusividad el Sin g0, para
irradiaci de iones p dos de varios keV, la mayoria de la energia sera depositada por

medio de movimiento alémlco. Yy solo una pequeiia parte tendri efecto en la temperatura
electronica. Esto significa que después de que la cascada se ha propagado (~107 13 5), las
temperaturas vibracional y electronica no son idénticas. Debido a la enorme razoén ?uc hay

entre las masas de los dtomos y los electrones, se requicren del orden de 10* a 10°
colisiones para que los atomos se enﬁ'u’n a la tempcratura de los clectrones, es decir. se
necesita un tiecmpo del orden de 10" s. Kelly [52] ha definido dos dominios de
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temperatura: i) uno i liato correspondi al ticmpo apropiado para que sc establezca
la peratura vibraci § (=102 G). y ii) uno lento, correspondientc a un tiempo después
del cual las energias vibracional y clectré se wran en equilibrio (= 10°'° s). Sc ha
reconocido que los clectrones mas energéticos pueden no estar restringidos a moverse
dentro del volumen de la cascada, como si lo estan los atomos, por lo que los clectrones
pucden repartir su energia sobre un volumen mucho mas grande. Sin cmbargo, aunque los
atomos estan limitados al vol de la da, se debe hacer notar que parte de su
cnergia vibracional puede ser transmitida a regiones significativamente fuera dc este
volumen, por colisiones direccionales. En el dominio inmediato, se han propuesto varios
valores para K. Vineyard [49] empled un valor dependiente de la temperatura 77

K= I\’n(%) .(1.2.3.14)
o

donde Kp corresponde al valor de la temperatura 7. Sigmund supone que la region del
spike se puede aproximar por un gas a alta presién, y emplea un valor de K obtenido a
partir de la teoria cinética de los gases. Una vez elegido el valor apropiado de X, puede ser
cstablecida la evolucién en el tiempo de la temperatura del spike y, en principio, uno puede
determinar sus posibles efectos resultantes: migracion de defectos, difusion de impurczas
en ¢l material, emision termoidnica y evaporacion en la superficie, etcétera. Sin cmburgo.
ain para los mas altos spikes de lempemlum que se han estimado (~ 30 000 K) [54],
cscala de tiempo correspondiente de 10?2 5 es corta para que pucda ocurrir cualqulcr
transporte de masa ¢n la difusion o evaporacnén. Otra reserva fundamental para permitir el
cstablecimiento de una temperatura vibracii , es si ¢l na o de dtomos implicados en
la region de un spike (~ 10* — 10° dtomos) cs lo suficientemente grande para que su
distribucién de energia se describa por la estadistica de Maxwell — Boltzmann [43].

Para una distribucion de energia de Maxwell — Boltzmann, la temperatura sc relaciona con
la densidad de la energia media depositada. &, :

G, =%k,,T (1.2.3.15)

donde &y es la constante de Boltzmann.

Una vez que se produce el spike térmico en una regiéon muy 1 lizada, éste dc durar
por algunos picoscgundos antes de ser enfriado a la P ura bi El tiempo dec

enfriado, r,. para un spike térmico de radio r, esta dado por {55]

r? 1
t, =——,(1.2.3.16
“ =35 C )

donde X es la difusividad térmica del blanco. Parael Ti, 1, = 9.67 x 10°'? s [96].
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Densidad _de_cnergia_depositada. La cnergia depositada por atomo en una cascada de
colisiones. @,,. es una cantidad importante cuando se evaltan las consecuencias potenciales
que los spikes pueden tener en las propiedades del sélido [22]. Por cjemplo, cuando 8, ¢s
del mismo orden de alguna cnergia termodinamica caracteristica, puede ocurrir una
transformacion de fase a escala local. Por ejemplo, si 8,,excede el calor de fusion, puede
resultar la evaporacion en la cascada.

La densidad de energia medin.ﬁ,,, en el vol de una da individual V.. formado
por un proyectil de energia £, puede ser aproximado por [37]:

(2]

v(E)

=——= (1.2.3.17

NV [¢ )

dondc v(E) es la energia de daifio definida ¢en la seccion 1.2.2 y .V es la densidad atdmica del
blanco. La dificultad en el cilculo de la ecuacién anterior estd en la determinacion del
volumen individual de ia cascada.

Una aproximacion es calcular el vol de la

da usando los momentos longitudinal
{4X®) y transversal (¥°), dec las distribuciones de energia determinadas, propuestas en la
teoria dec transporte WSS (Winterboon, Sigmund y Sanders) {47). En esta teoria sc
calculan las distribuciones espaciales de los iones implantados y del daiio producido por
cllos. Los calculos id un p ial de Thomas — Fermi, emplean la ley de
po ias prop por Lindhard, y desprecian la contribucién del frenado electrénico.

La teoria WSS permite obtener curvas para la razén entre el alcance promedio del ion, R, y
la profundidad de daifio, (X)), como una funcién del cociente de las masas M¥/Af;, para las
condiciones de las serics de potencias de Lindhard m = 1/3 y m = 1/2 (m = 1/3 parae < 0.2
y m = 1/2 para 0.08 < £ < 2.0). También se calculan las razones (AX")/ xry s xxF.
donde los valores @X°)”? y (¥°}7 corresponden a la dispersién del dafio en la direccién de
la trayectoria del ion, y perpendicular a la trayectoria del ion. respectivamente. La figura
1.2.3.5 muestra las curvas anteriormente descritas.
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Figura 1.2.3.5 Profundidad de dafo promedio, (X)), relativa al alcance del ion, R, como funcién del cociente

Myl M;. Los valores de (Ax‘)vz y (AY' )le corresponden a la dispersion en ¢l rango en las direcciones de

la trayectoria def ion, y perpendicular a la ia del ion, respectivamente. Las lineas puntecadas son
vélidas para £€< 0.2 (m = 1/3) y las lincas sélidas son vilidas para 0.08 < £ < 2.0 (m = 1/2). Tomada de
Winterboon, 1970 [47].

El volumen de la cascada dc transporte dc encrgia ticne una forma de csferoide. Para
simplificar el calculo, aproximamos ¢l volumen de la cascada de transporte Vr, por una
esfera del mismo volumen. El radio de una esfera equivalente esta dada por [56]:

h (a4 a2

y el volumen de la cascada de transporte esta dada por:
v, =“T"(M’),K (r’), (1.2.3.19)

Walker y Thompson compararon los volimenes de dafio de las cascadas. usando el modelo
de transporte con los volumenes de cascadas individuales obtenidos por métodos de
simulacién de Monte Carlo.

Para tener en cucnla las d:fcrencms cn volumen entre las cascadas individuales, y las

das pro > deter por cilculos de t portc, Walker y Thompson definicron
un factor de correccion, Scon. ¢l cual se expresa como

v, V.
B =L = (1,2.3.20)
b v, ¥V,
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donde ¥; = Veas es €l vol de la da individual, el cual pucde ser calculado tanto
analiticamente [97], o por medio dec simulaciones de Monte Carlo. El volumen de la
cascada individual esta dado ¢n forma semejante a la ecuacion 1.2.3.19:

v, =4T”(sz>l}4 (r?), a.2.3.21

donde (AXZ)I y ("), son los momentos longitudinal y transversal de la cascada,
respectivamente,

En la figura 1.2.3.6 s¢ muestran las grificas del factor de corrcccion de d
unidimensionales, 8corr, como funcién del cociente de masas de los iones, de acuerdo a los
célculos de Sigmund (linca puntcada). Tambi¢én se muestran las curvas obtenidas a partir
de simulaciones de Monte Carlo obtenidas por Walker y Thompson [56].
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\§‘
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=« Sigmemd ot al (1968)
[ 2 3 [ 1 —
as o2 os 1 2 5
Mz /M1
Figura 1.2.3.6. Factor de cor i pam d Scorr cOmo funcion del cociente de las
masas M;/M,;. Lacurvap d bt titi a partir del modelo de Sigmund, los puntos son
ltados de simulaci de Monlc Carlo. Tomada de Winterboon., 1970 [47].

Con la disponibilidad del factor de correccién, dzom ¢l volumen de una cascada individual
puede determinarse simplemente a partir de la del volumen de la cascada de transporte, el
cual se calcula usando la ecuacién 1.2.3.19 y los 1o blecidos por la teoria WSS,
de acuerdo a la grifica 1.2.3.5. La energia de dafio promedio, &,, puede ser ot ida
escribiendo la ccuacioén 1.2.3.17 como:

7. _932v(E) _032v(E)
TNV, | NS,

(1.2.3.22)
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El factor 0.32 en la ccuacién anterior sc incluye por el hecho de quc no toda la energia de’
dafio v(E) sc deposita dentro dec un csferoide cuyos cjes son determinados por las
dispersiones longitudinal (4X°); y transversal (¥ de la distribucién del daiio.”

La fraccion promedlo de defectos en una cascada individual se calcula a partir de su
volumen V; = & Vr. Esta fraccion es cquivalente al nimero de desplazamientos por dtomo
en la cascada, (dpda)cas:

(dpay,,. = 0. 32&/1\:;(5)) 0. 13u(£)

(dpa).. _032(N,(E)) _0.13u(E)
E,N3V, NV, " E,N&V,

(1.2.3.23)

donde {(N(E)) representa el nimero total de dtomos desplazados, producto de una particula
de energia £ [34, 32]:

(N.(E)) = %; (1.2.3.24)

& se ha calculado con diferentes aproximaciones analiticas y simulaciones por computadora.
¥ toma un valor cercano a 0.8 [22].

° En una distribuci la di ién es idéntica a la desvi; dar de 1a distril i la cual es igual a la
raiz cuadrada de Ia varianza. Supomcndo que en unn dunensu‘m. la distribucién de encrgia de dafio pueda ser
representada como una distr dc de dafioc que cac dentro de + 1
desviacién estindar de 1a media, sers de 68.27 26 dcl total de la distribuci; do en cucnta las

tres dimensiones del esferoid

a fraccion de encrgia de dafo que reside dentro de una desviacion estandar de
la media scra de (0.6827)° = 0.32.
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En ¢l modelo de spikes térmicos
de la teoria de interaccion de radiacion con materia, s¢c asume que cierta cantidad de energia

se deposita instantaneamente en una regién muy pequena del material, produciendo un
incremento de la temperatura en una region muy localizada. La temperatura sc¢ esparce y

disminuyc de acuerdo a las leyes de la teoria cldasica de conduccién del calor en un medio
continuo y homogénco.

Vineyard [49] propuso una solucidn a la ecuacién de conduccién del calor para un medio

homogéneo e isotrépico de conductividad x y capacidad calorifica por unidad de volumen,
C:

Vex v-r=c%z—' (1.2.3.25)

La solucién se postuld para valores de ¢ y C que dependen de la temperatura, conforme al
siguiente comportamiento:

A =n, T C=C,I"". (1.2.3.26)

La solucidén de la ecuacion se obtuvo exactamente para las geometrias cilindrica y esférica.
Inicialmente, utiliza la sustitucion 7 = U'", para obtener

ViU =&§-[—j—. (1.2.3.27)
Ko O
que cs la forma mas simple para la ecuacién de conduccion del calor.

La sustituciéon empleada también permite expresar la capacidad calorifica por unidad de
volumen como

C G,

[car ==2r" =Zoy (1.2.3.28)
@ ” n

Para cl caso dc la gecometria esférica, sc considera que si la energia del spike es introducida
inicialmente cn un punto del medio y la cantidad total de energia depositada es g, 1a
distribucién inicial de energia interna por unidad de volumen es

qtg(l) (,.) .

donde 6% () es la funcién delra de Dirac en tres dimensiones.
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L.a condicién inicial de U (. 1) es
U (r.0)= ~C—"—q SI(r)+U, (1.2.3.29)

Para resolver la ecuacién 1.2.3. 27. sujcta a la condicion lmcml se debe de adaptar la
solucién usual para la distrib de a: da por un punto fuentec en un
medio de conductividad térmica y capacndnd calorifica constante [57]. El resultado es:

Cpr?

3
ngCy ot U, (1.2.3.30)

U(r,t)—m

Estableciendo Up = 0, se tiene la solucién

e
T(r.1)= L"}i e %' (1.2.331)
(471*/:,,!)’S

Si la capacidad calorifica y la conductividad térmica son constantes, n = 1, entonces la
ecuacién anterior se convierte cn:

9C*H

0'!
90T T (1.2.3.32)
(4rkot )

T(r.t)=

68




Spikes de plasticidad. En este concepto, sc supone que ¢l depésito de cnergia dentro de 1a
cascada de alta densidad produce un aumento momentanco de la presion y temperatura. Si
ta velocidad promedio de los atomos excede la velocidad del sonido en el soélido ¢,
R@-5kms') la presion exterior pucde comprimir ¢l medio circundante y establecer una
onda de choque. Si la presion local que inducce la tensién excede el limite clastico, pucde
suceder una deformacion permanente [43]. Las presiones involucradas para una densidad
dec energia de 1 eV/itomo son del orden de 1GPa; esto excede por un orden de magnitud los
limites elasticos de un metal. En Ti el limite de elasticidad varia entre 170 y 480 MPa.

El tiempo jucga un papel importante en la nucleaciéon y crecimiento de los defectos
obscrvables. Ya que el proccso de relajacion de las presiones en una cascada ocurre en
tiempos aproximados de 107'%s, se estima que la fusién puede contribuir significativamente
si la densidad de cnergia depositada 6.z 1 ¢V/itomo. También se ha calculado que los
pulsos de presion repetidos y que tienen su origen ¢n el traslape de las cascadas pueden

resultar en un crecimiento de defectos asi como en el incremento acumulativo de la presiéon
total.

Spikes de ionizacién. Los conceptos antcriores de spike de desplazamiento, spike térmico
y spike de plasticidad involucran la energia dcposimda directamente en movimientos
atdmicos. Este fenomeno se presenta en el caso de iones pesados con energias que van de
unos cuantos keV a decenas de MeV.

En cl caso dc un sélido dicléctrico irradiado con particulas cargadas de alta energia, como
frapmentos de fisién de algunos cientos de MeV, el dafio por radiacién en el material se
manifiesta por medio de Ia aparicion de trazas a lo largo de la trayectoria de la particula
incidente [58, 59]. Cuando las trazas son observadas en el microscopio electrénico, se
aprecian regiones de esfucrzos cercanas a cllas [60].

L.a aparicion de trazas producidas por iones pLSadOS se presenta cuando la pérdida de
energia por frenado electrénico es del orden de 10* evV/nm. Bajo estas condiciones, la
pérdida de cncrgm por colisiones clasti esd iable. Por tanto, sc ha sugerido que la
alta densidad de ionizacion primaria, S,(E)/Q),. donde @; es ¢l potencial de ionizacién del

material, pucde resultar en la produccién de iones posmvos cercanos con carga multiple,

los cuales se¢ repelen mutuamente. Sucede asi una expl Coulombi [61 62] El
movimiento hacia fuera de los iones pucd un nucleo rico cn as
que la red que lo rodea se relaja hacia adentro, producicndo una regién de esfuerzos o rraza.
Esto cs compatible con €l hecho de que la energia dc ioni ion sca rif id: convertida
en movimicnto atémico y un Splke de despl > o de plasti idad da ocurrir. El
tamafio de tal spike pucde ser considerabl mas gmndc que aquél pnoducldo cuando
las colisiones cléslicas dominan.
En este modclo de spike de ionizacién se hace énfasis en dos condici que deben ser
satisfechas: (i) la fuerza electrostditica debe ser mis gmnde que la fuerza de amarre nlomlco
¥y (ii) el tiempo de vida del estado ionizado debe ser sufici d ser

esto
dcpcndlen(c de 1a razon a la cual los electrones expulsados son almidos hacia los atomos
ionizados.
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También sc ha considerado un concepto alternativo de un spike u.'rmu:o electrénico [62).
Para una pérdida de encrgia por frenado electronico del orden de 3 = 10* eV/nm, extendida
sobre un citlindro de radio aproximado de 10 nm, se calcula que el promedio de temperatura
electrénica es de aproximadamente 24000 K. Entonces, si la conductividad térmica es
suficientemente baja, puede ocurrir la fusiéon local y su consecucntc recristalizacién. Es
claro que tal cfe se ua en los aisl donde los electrones son atrapados por las
cargas espaciales, cerca de los nucleos de iones positivos, y no pucden transportar energia
hacia grandes d ias por la disi ion de colisi electron - electréon. Por lo tanto,
toda la cnergfa perdida en el frenndo electrénico, eventualmente, pucede ser disipada en
forma de calor o pérdidas radiativas.

Spike de ionizacién en metales. Aunque la producciéon de dafo por medio de excitacion
electronica en metales era considerada inviable, desde 1990 se realizaron experimentos
donde se obscrvé la creacién de defectos extendidos, como la apariciéon de trazas en
metales irradiados con iones pesados de alta energia [63,64].

En un principio, se considcraba dificil extender a los metales los mecanismos establecidos
para los aislantes, debido a la alta movnhdad de los electrones de conduccnén, los cuales
rapidamente distribuyen la energia deposi demas de llar muy efi a
los Atomos que son ionizados en la trayectoria del ion.

B do en el m ismo de explosion Coulombiana, Leseur y Dunlop presentaron un
modclo teSrico de creacion de dafio via excitaciones electroni en En este

>, la £ ia de enecrgia a los atomos de la red sc da en forma dircecta,
repentina y coherente, tanto espacial como 1 Aunque estas transferencias
son mas pequciias que los valores umbrales de la energia de desplazamiento atémicos, en
estos proceso colectivo que implican muchos dtomos vecinos, el concepto de energia
umbral de desplazamiento carece de significado.

El modclo sugendo muestra que, aunque sélo una pequeia fraccion de la energia se
tr a los atomos de la red, como resultado del proceso de explosion
Coulombiana (~107?), esta fraccién es del mismo orden que aquélla depositada por la via de
las colisiones elasticas (dE/dx), .
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1.2.4. Si lacién de la inter i6n de iones con ¢l programa SRIM 2000.

Por medio del programa SRIM 2000 (Sropping and Range in lons) [23] sc efectud una
simulacién de la interaccion de iones de Au de 9 MeV sobre un blanco de Ti. Se consideré
¢l calculo riapido de dafio (simulacion de 10000 iones), y cl calculo detallado de dafio con
cascadas completas (simulacién de 1000 iones).

En la primcra aproximaciéon se utiliza ¢l formalismo de Kinchin - Pease [28); como

ltados calculados ad d se tienen las distribuciones finales de los iones en el
blanco, la pérdida dc cnergia de los iones incid por ioni i6n, la cnergia transferida a
los atomos reculantes y el namero de iones retrodispersados. Esta opcién no toma en
cuenta los detalles del dailo en el blanco, ni la produccion de sputtering.

Cilculo dctallado con_cascadas completas. El cilculo dectallado de dafio con cascadas
completas sigue a cada atomo reculante hasta que su encrgia cae por debajo de ta energia de
desplazamiento. Este tipo de calculo permite analizar todo el dafio producido por las

colisiones. Con esta scgunda aproximacion se obtiecne una mayor cantidad de parametros no
incluidos en la primera.

De acucrdo al programa, ¢l nimero de colisiones de desplazamiento indica cuantos atomos
del blanco fucron puestos en movimiento dentro de una cascada. al tener una energia
superior a la energia de desplazamicnto. Dentro del calculo, se considera que una vacancia
es aquel hueco que deja un dtomo reculante al moverse de su sitio original. Si un atomo en
movimiento golpea a uno estacionario del blanco y le transfiere mas energia que su energia
de desplazamicnto, y después de la colision, el dtomo inicial no tienc la suficiente encrgia
para scguir moviéndose, siendo éste de la misma especie del atomo golpeado, entonces se
produce una colision de reemplazo, sin la creacion de una vacancia. Aunque este

mecanismo parezca complicado, puede reducir el nimero total de vacancias en un 30%.
Resumiendo:

Dcsplazamientos = Vacancias + Colisiones de Reemplazo

Ahora, cuando un dtomo reculante se detiene sin ser un atomo de reemplazo, cntonces se
convierte en un intersticial, esto es:

Vacancias = Intersticiales + Atomos que dejan el blanco

Las suposiciones que sc consideran en el cdlculo de da

despl i s en el
blanco, colisiones de reemplazo, etc., son las siguientes:

Supongamos a un dtomo incidente de nimero atémico Z;. y energia E, que tienc una
colisién dentro del blanco con un atomo de numero atémico Z;. Después de la colision, el
ion incidente tiene una energia £, y el étomo impactado tiene una energia £;. Previamente
sc han considerado las energias de desg i del bl o Ey.de amarre a lared £, y la

cnergia final de un a cen movi Es quc cs la ecnergia por debajo dc la cual se

considera al atomo en reposo.
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Un desplazamiento ocurre si E> > E4 (al atomo golpeado se lec ha dado suficiente energia
para abandonar su sitio inicial). Una vacancia ocurre si alavez E;> Ey y E>> Ey4
(ambos atomos ticnen suficiente encrgia para no permanccer en cl lugar de la colision). En
este caso, los dos atomos en movimiento forman parte de la cascada. La energia £>, del
atomo Z> cs reducida cn £, antes de tener otra colisién. Si E; < E4 entonces cl dtomo
golpeado no tienc suficiente energia para desplazarse y vit Irededor de su posicién
original, liberando £: como fonones.

Si E; < Ey, E2> Eg y Z; = Z3, entonces ¢l dtomo cntrante permancceria cn su sitio y este
evento se considerara como una colision de reemplazo, liberandose E; en forma de fonones.
Este tipo de colisiones ¢s comun en blancos que constan de un solo elemento y tienen
enormes cascadas de atomos reculantes. Si £, < Ey. E2> E4, y Z;# Z> entonces Z; se
convierte en un atomeo intersticial en reposo.

Finalmente, si £, < E; y E;< E4 entonces Z; sc convierte en un intersticial y E; + E» se
liberara en forma de fonones. Si un blanco tiene diferentes clementos con distintas energias
de desplazamiento, entonces Ky cambiara para cada a de la da quc golpca
diferentes dtomos del blanco.

LLos parametros de entrada del programa de simulacion son: el tipo de ion y su energia, el
tipo de blanco (que considera su carga, masa, densidad, energias de desplazamiento, amarre
a la red y amarre superficial), ¢l tamafio de la ventana o regién de observacion del proceso,
el tipo de célculo, asi como el nimero de iones en simulacién.
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1.3. Transformacién de fases cristalinas y ob i6om de fases bles en ti i
inducidas por irradiacién.

1.3.1. Obtencion de fases metaestables.

Las alcacionecs metalicas son 1 producid por étodos de cquilibrio o
cuasiequilibrio. Los constituy de la al i6n incluyen cualquier clasc de impurcza que
pucda mezclarse y fundirse para obtener un material sélido, después de su enfriamiento.
Normalmente, las razones dc enfriamiento de las aleaciones son lentas, y las aleaciones

b P bl

[ son r a operaciones de r ido. En algunos casos, una alcaciéon
pucde ser enfriada nipldamenlc o templada, a fin de producir un material con una propiedad
fisica particular. Este tipo de alcaciones es met ble con resp > al recocido, ya que la

propiedad obtenida pucde perderse si el material se¢ calienta a una temperatura
suficientemente alta.

La implantacién de ioncs s un método para introducir impurezas €n una capa cercana a la
superficie de un solido, en un proceso fuera del cqulllbno. Los iones pucdcn ser inyectados
en la superficic del sélido sin consideracién de las restricciones termodi

como los limites de solubilidad. Un cjemplo extremo es la implantacién de iones sobre
Atomos que tradicionalmente son inmiscibles en la fusién. Esto permite la creacién de fases

Tl A

r con propiedades inusuales [6].

Como se mencioné antcriormente, una fase ¢s una parte homogé de un si quc se
diferencia fisicamente y quimicamente del resto. En la literatura existen compilaciones de
las fases formadas por parcjas de aleaciones binarias, como funcién de su temperatura y
composicion [65]. Generalmente, éstas corresponden a fases de equilibrio formadas en
sistemas que se estabilizan durantc un largo tiempo.

La condicién termodinamica para la apariciéon de una fase de cquilibrio es que 1a cnergia
libre de Gibbs, G = U — TS + PV, sea un minimo {6]. Sin embargo, es posible la formacién
de sistcmas para los cualcs la energia libre de Gibbs no ¢s un minimo absoluto, pero si un

mini relativo, do sc¢ grafica contra una coordenada estructural generalizada, que
describe la configuracion del arreglo atomico. La figura 1.3.1.1 muestra esquematicamente
este comportamiento. El diagrama indica que hay dos minimos en este si uno de los
cuales ¢s un minimo absoluto. Si la estructura del material puede aj de

apropiada al minimo rclativo izquierdo, ¢l material permaneccera ble ante p O
cambios en su coordenada estructural. A temperatura ambiente, la probabilidad de que la
energia térmica produzca la migracion ia para al la estr istica

del minimo del lado derccho, ¢s extraordinariamentc pequefia. Esta cs entonces una fase
metaestable que pucde transformarse en la estructura caracteristica del minimo absoluto de

encrgia libre de Gibbs, cuando la muestra se calienta suficientemente, y se enfria de forma
lenta.

Las fascs bles pucden ser producidas a partir de aquellas composiciones que se
encuentran fucra del rango de estabilidad para las fases de equilibrio y cuyas estructuras se
aproximan al cquilibrio a una razén despreciable. Estas fases son obtenidas al generar un
liquido o vapor de alta temperatura que se enfria rapid de tal que la

P
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tr icion liguidus - solidus sca cr Ja para prevenir la nucl i6n y crecimi > de una
segunda fasc.

energlz —»

metasstable
equikbnio

coordenada estructizal genecralizada —p-

Figura 1.3.1.1. Diagrama esquematico de los niveles de energia que ilustra Ia confgumclén de un estado
equilibrio (minimo absoluto) y una configuraciéon de un d ble (i relativo). Tomado de
Borders, 1979 [6].

Técnicas como el Splat cooling, desarrolladas por Duwez [66, 67]. s¢ han ecmpleado ¢n la
producciéon de nuevos materiales. En esta técnica, el enfriamiento se realiza al dirigir
pequeiias gotas del material que se desca templar contra un blanco masivo de cobre. Las
razones de¢ enfrinmiento reportadas son del orden de 10° — 107 K/s. Con este método se ha

conseguido la ex ion de los limitcs de solubilidad soélida, la aparicion de fases
met bles inter dias y la prod ion dc fases amorfas.

Otra técnica de templado rapido, desarrollada por Mader y colaboradores [68, 69], ¢s la de
templado al vapor, en la cual el material se condensa a partir de la fase de vapor en un
sustrato enfriado criogénicamente. Los materiales producidos por medio de esta técnica
también presentan los mismos fenémenos observados durante la realizaciéon del Splat
Cooling, aunque se ha estimado que se obucncn razones de enfriamiento de 10'% K/s.

La implantacion de iones es un método de produccién de materiales semejante a aquéllos
basados en cl tcmplado rapido. Sc i uc las as maximas que se producen
por medio de un spike varian cntn: 0.5 x lO y1l = 10°K. El tiempo de vida media de los

spikes térmicos esta entre 1072 ? 1070 5, por lo que se estima quc las razomnes de
enfriamiento se encuentran entre 10" y 10" K/s.

Como sc ha mencionado. la implantacion de iones en metales pucde generar fases

metacstables, por medio de difi ismos. Las transformaciones que se han
observado en experimentos de imradiacion incluyen [22, 70]:
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cstructuras ordenadas — cstructuras amorfas

estructuras ordenadas — otras estructuras ordenadas
estructuras amorfas —» estructuras ordenadas
estructuras amorfas — cuasicristales

En la modificacion de titanio asistida por ioncs, s¢ ha documentado un par de
transformaciones importantes en ¢l contexto de la presente investigacion. Se trata de
transformaciones que llevan una estructura ordecnada a otra estructura ordenada. En el
primer caso, se estudla el cambio de la estructura hexagonal compacta del titanio (fase
alfa), a una estr 1 simple (fasc ). La formacién fue ob ida por
irradiacién de iones pesados con cnergias del ordcn de algunas decenas de GeV y razones
de pérdida de energia por frenado electrénico del orden de 30 keV/nm.

En ¢} segundo caso, sc¢ estudia la obtenciéon de una estructura hexagonal compacta de
titanio, con parametros de red mayores a los original Esta t forrnacion se obtuvo a
partir de la técnica de mezclado i6nico (ion mixing). al combinar las especies atémicas
de Ti (65% — 80%) y Au (35% - 20%), asistidos por iones de Xe. En la presente
investigacién, sc observa una transformacién semcjantc a la reportada en estos
experimentos.
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1.3.2. Transformacion de Ia fase a a la fase o del titanio, inducida por irradiacién.

Como sc¢ ha mencionado, el titanio puro existe en la naturaleza en una estructura
hexagonal compacta (fase a), a temperatura y presion ambientales. Para temperaturas
superiores a 1150 K, ¢! Ti se transforma cn una estructura cubica centrada en ¢l cuerpo
(fase f). Cuando el titanio es somctido a presiones estiticas altas (8 GPa) durante periodos
minimos de 24 horas, sc convicrte en una estructura hexagonal simple (fasc w) [71}. Sobrc
esta transformacién se han reportado cn la literatura diferentes té y condi
experimentales [14].

En 1993, Dammak mosiré que la transformacion @ — @ en titanio también podia
obtenerse por irradiacion. En esa ocasion, iones de uranio de 2.2 GeV fueron implantados
sobre blancos de titanio, a 20 K [64]. Un cstudio de esas modificaciones estructurales
mostré que la transformacién a —» @ se obticne por irradiacion a bajas temperaturas
(20 - 90 K), para afluencias tan pequeiias como 10'? iones/cm?.

Cuando un ion pesado con una energia del orden de GeV es frenado por un material, sus
principales procesos de pérdida de encrgia son la excitacion electrénica y la lommmén. En
estos casos, las itudes del fr > electrénico al val de al de
keV/nm. En el proceso concreto del experimento de Dammak, se encontré que el valor
umbral de la sceccion de frenado clectronico, S., para la transformacién @ — @ es de

29 keV/nm, micntras que la fase @ se aprecia completamente para un valor de seccién de
39 keV/nm.

La figura 1.3.2.1 muestra un patrén de difraccion comparativo del titanio irradiado en el

experimento de Dammak, en ¢l que se observa la desaparicion de la fase alfa y la aparicion
de los maximos correspondi alafasec o

La transformacion @ —» w sc explica por medio de dos distintos mecanismos: uno

indirecto, que implica una transicién intermedia a la fase beta [72, 73], ¥y un scgundo

mcecanismo que ¢s directo {74]. En los estudios de microscopia electronica de transmision

realizados por Dammak, no se obscervé la presencia de una fase intermedia beta, de tal
aquecelr ismo sugerido para la transformacion de fase es el directo.

El mecanismo atomico — cristalogrifico propuesto para la transformaciéon a — @ considera
la formacion de anillos de dislocacion a lo largo de la traza del ion, seguido de una
cxpansiéon volumétrica dc la matriz a (cstado 4). La formacion de anillos de dislocacién

estd asociada con ¢l pico dc ionizacién que ocurrc durante el proceso de explosiéon
Coulombiana [75].
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Figura 1.3.2.1. P de di ion (ob idos con la linea Kadel Co) de una muestra de titanio irradiado
a 20 K, con iones de uranio de 2.2 GeV, a una aftuencia de 6 x 10'? jones/cm>. Antes de la irradiacién todos
los maxi de dify i6én per a la fase a (hep). Desp de 1a irradiaci par picos:
todos ellos cor denala fase h a. Modificado de D: k, 1993 [64].
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1.3.3. Obtencién de fascs metaestables cristalinas por mcedio del mezclado iénico.

La transformacion de una estructura hexagonal compacta en otra semgcjantc con parametros
de red mayores, fue reportada por Liu desde 1982, al estudiar la formacion de fases cn
alcaciones metalicas generadas por mezclado idnico (ion mixing) | 76-78].

Liu consiguid la oblencidon de fases metacstables cristalinas (MX), a partir del mezclado de
especies que tuvieran un constituyente mayoritario con estructura hcep. Los sistemas
estudiados con esa caracteristica fueron Co - Au, Co - Mo y Ti - Au. Las proporciones
(mayoritarias) de Ti y Co variaron entre el 65 y el 80%. El cxperimento consistio en
irradiar Xe sobre peliculas multicapas de ambos elementos y observar la modificacion de su
estructura cristalina. Los iones Xe plcados ¢n el lado i cnergias de algunos
cientos de keV, y las aflv ias de irradiacién se encontraron entre 10'% y 10'® jones/cm?.
El numecro de d&,;plawmlcnlos por itomo calculados en los experimentos vuné entre 30
60. Por ejemplo. para iones de Xe de 300 keV con una afluencia de 1 x 10'® jones/cm?,
sobre ia mezcla TigssAuas. ¢l nimero de dpa fuc 60 [76]. La wabla 1.3.3.1 mucstra una
sintesis de los resultados obtenidos por Liu.

Fase MX Metales constituy S
Referencia
Sistema | Parametros de red (nm) | Parametros de red (nm)
Co hcp
Hcp a=2.54 B.X. Liuy
Co-Au a=3.24 c=4.07 M. A. Nicolet,
c=5.21 c/a=1.59 Thin Solid Films,
c/a= 1.61 Au fcc 101 (1983) 201.
a=4.08
Co hcp
Hcp a=2.54 B. X. Liu, phys. stat.
Co-Mo a=3.27 c=4.07 sol. (a) 78 (1983) K77.
: c=5.22 c/a=1.59
c/a=1.60 Mo bee
a=3.15
Ti hcp
Hep a=2.95 B. X. Liu,
Ti-Au a=3.27 c=4.67 M. A. Nicolet y
c=5.26 c/a=1.59 S. S. Lau, phys. stat.
c/a = 1.6} Au fcc sol. (a) 73 (1982) 183
a=4.08
'I:abln 1.3.3.1. Estructura de las fases eri; i btenidas a partir de mezclado iénico sobre

con una proporcién mayoritaria de un metal hep.

Una dc las conclusiones obtenidas de esta serie de experimentos pcrmmo cstablccer que la
estructura de la nueva fase inducida por iones cra si a o a la del
mayor constituyente de la aleacion. Su formacion fue atribuida al efecto de los electrones
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de valencia. Para una cstructura h | cc el nu fnimo - dec d
clectrénicos por agtomo, n, cn la zona de Joncs, pucdc calcularse por la ecuacion [79}

Ol Ol

". donde a y ¢ son los parametros dc red de la estructura hep. De acucerdo con cste calculo, los
valores para n de estas nuevas fases cran casi idénticos, es decir, entre 1.73 y 1.74. Estos
valores corresponden a un compucesto electréonico bien definido de acuerdo a las reglas de

Hume - Rothery [17]. Las fases pueden considerarse, entonces, como compuestos
electronicos metaestables (80].

Generalmente, el mezclado iénico ¢s un proceso que puede considerarse cn dos ectapas {78]:

i) Un proceso temprano cn el cual las colisiones atémicas se inician por la irradiacion
dec iones. Este proceso ocasiona el mezclado de las peliculas dispuestas en capas,
para conformar una mezcla ho ¢ La la se puede _pcnsar como una
configuracion alcatoria de dtomos que estin en un do do, debido a la

cncrgn quc ha sido depositada. El periodo de ticmpo estimado para este proceso es
de 1072

ii) Un proceso de relajacion en el cual la mezcla atomica excitada transita hacia un
cstado dec menor cnergia libre. El modeclo de spike térmico considera quc la
propagacion de la cner%ia depositada a los alrededores se da en un periodo de
tiempo del orden de 107" 5. Esto significa que la razén efectiva de enfriamiento

puede ser tan alta como 10'* K/s, ya que se han estimado temperaturas del spike del
orden de 10° K.

Es cominmente aceptado que la estructura de las al i btenidas por lado ionico
esté formada durante el proceso de relajaciéon, no en el proccso temprano, ya que los
dtomos cstan dinamicamente excitados todo el tiempo durante cl proceso inmediato. En
principio, si las condiciones de lcmpcratum Yy po son sufi para la cristalizacion
durante ¢l proceso de relajacion, la iatr A a una forma cristalina, 1a cual
corresponderi a una fase de equilibrio, o una fase metacstable. En condiciones extremas, la

mezcla aleatoria s¢ congelara en esa configuracién atémica, y se formari una fase amorfa
[78].

TE YT

FALLA D ORIGEN

7 ESTA TESIS NO 527
DE LA BIRI TOTFELL




2. Experimento.
2.1. Acelerador Pellictron 9SDH-2

Los accleradores clectrostiticos permiten obtener particulas accleradas por medio dc un

ial de alto voltaje que cs ido a través de un sistema dc transporte de carga. En
¢l caso de un acclerador Pelletron, sc utilizan dos cadenas de transporte dc carga
consistentes en cilindros de acero (pellets) unidos por ligas de material aislante. Los
cilindros metilicos son cargados por ind ion do dcjan una polca con potencial a
tierra, y la carga cs rcmovnda cuando pasan sobre una polca en una terminal de alto voltaje
[81, 82]. De la terminal situada cn cl centro del acelerador, y hacia ambos extremos, se
encuentra una serie de anillos cond res interce dos por resi i de modo que el
potencial va aumentando en cada anillo hasta llegar a la terminal.

El Pelletron, fabricado por la National Electrostatic Corporation, c¢s un acclerador
electrostitico de tipo randem. Este disefio consiste en dos aceleradores dispuestos espalda
con espalda, de tal forma que ¢l potencial de alto voltaje del primero ¢s usado para acelerar
iones negativos desde un potencial a tierra, hasta un alto potencial positivo. La carga de la
particula cs cntonces cambiada de negativa a positiva, y los iones son adicionalmente
acelerados desde el potencial ‘de alto voltaje hasta otro potencial aterrizado. Asi, las
particulas contintan cn la misma direccién de la accleracion original. El cambio de carga
dentro de la terminal de alto voltaje permite que éste sea usado para acelerar las particulas
dos veces, consecucntemente, los iones producidos ticnen mayor encrgia que la que se
obtendria en un acelerador de una sola ctapa [83].

El cambio de carga en la terminal de alto voltaje sc lleva a cabo por medio de nitrégeno.
Los iones negativos que son acelerados desde fierra hasta la terminal de alto voltaje, tiecnen
la suficiente cnergia para penctrar en una region liena de gas a alta presion. Cuando esto
sucede, las colisiones con otros atomos despojan violentamente muchos electrones del ion
negativo, dejiandolo con una carga neta positiva.

El acelerador sc aloja dentro de un tanque lleno de hexafloruro de azufre (SFg) puro,
mamcmdo a una presion de 4.80 =x10% Pa. Este gas aislante a alta presiéon permite a la

_6 ser t lada cn un espacio ho mas p > que ¢l que ocuparia ¢cn aire a
presion atmosférica.

Al salir del tandem, los iones positivos son expulsados hacia un cuadrupolo magnético
emplcado para enfocar el haz; posteriormente, un imén selector los desvia de acuerdo a su
carga y masa hacia la linca de interés, la cual puede ser la linca de implantacion, o la de
andlisis por RBS y PIXE.
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Camara de implantacién. En cl caso de la implantacion, ¢l haz dc iones incidec sobre la
mucstra colocada dentro una ca a. El por ras sc monta sobre un disco conductor
conectado a un integrador dec corricnte que permite medir la afluencia de los iones
implantados, a partir de la carga de éstos y la area de la region seleccionada.

En el trayecto que va del iman or a la ca ade i L i6n, cl haz pasa por un
sistema de placas (dos verticales y dos horizontales) que produccn un-campo cléctrico
variable, ¢l haz cntonces realiza un barrido. Dc esta mancra sc obtienc una implantacién
homogénea sobre la muestra.

‘Todo ¢l proceso de leracion de particulas sc lleva a cabo dentro de un tubo al vacio, de
tal mancra que las particulas accleradas no colisionen con los atomos o moléculas del aire,
y pucdan scguir las trayectorias marcadas especificamente por los campos cléctricos
emplcados en su accleracion. Desde la fuente de iones negativos, hasta la camara de
implantacién, ¢l acclerador Pelletron del IFUNAM cuenta con seis sistemas de vacio
(bombas de vacio mecanico y turbomolccular), que mantienen presiones del orden de
10°7 Torr durante su operacion.

Las figura 2.1.1 ¢cs un del funci i > de un aceclerador Pelletron. La figura
2.1.2 muestra el laboratorio del acelerador Pelletron 9SHD-2 de 3 MYV, del Instituto de
Fisica de la UNAM.

Acelerador Pelletron 9SHD-2

& Tamwa \
[
R
ianes de He C.tnn(pdlﬂl)JT \ Tubo Cémare de
transportadore

andlisis
de carga Anillos
Tenque squipotencisles
surizado
conSFg
Figura 2.1.1. Esquema del acclerador Pelletron 9SHD-2, del Instituto de Fisica de la UNAM.
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N . o
F|5un2l.2 del 1 o del i de Fisica de ta UNAM. En el
supcrior o ho sc obscrva la cémara de imphnnclon

Fucntc de joncs ncgativos. La fuente de iones negativos por erosion con cesio (SNICS, por
sus siglas en inglés), es la miés amplumeme utilizada en aceleradores de tipo tandem. La
fnclhdad cn ¢l cambio dc cspecies iOnicas a generar, su alta pmducclén de loncs Yy su

i6n de ci de horas antes de bi: un de limp o

de
derecarga.sonlas-- p jas de esta fi

Cuando una superficie solida es erosionada con iones positivos de cesio, una enorme
fraccion de las particulas erosionadas emerge en forma dc iones negativos [84].
Adici || la fi i6 dcnmncgnnvos d sc en un orden dec
nmgmmdcuandolasuperﬁclea i bi con cesio neutro. Este es ¢l
Pr pio de fi de la fi de iones SNICS.

La fi ion o img, usa ioncs de cesio lerados que golp un citod
frio, gcnenndounhazdclonanegnnvos ok del ial que fi el cétod
Los iones de Cs” son producid porun dor de tantalio que se encuentra inmerso en
vapordemlo. Et Cs es 1 do a fin dc i ¢l cétod

los iones neguuvos gcncndos son cxpehdos El cétodo frio genera una delgada capa de
cesio ck que la ion dec ioncs negativos. Un voltaje adicional
positivo (alractor), atrac a los lonu ncgativos hacia la salida de 1a fuente. La figura 2.1.3

de fi 1 de la fi de iones SNICS 11.
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Figura 2.1.3. de la de una t‘ulmle SNICS I (Sowrce q'Negalve lons by Cuuuu
Sputtering). A i de wna i ™ a ta pegina de

Corporation.

En una primera etapa. los iones negativos p & de la fi son lerad por
medio de campos eléctricos establecidos por una seric de anlllos. que mlnuenen una
diferencia de polencial entre ellos. Posteriormente, un el (iny ) desvia el haz

de particulas hacia la etapa de aceleracion de alta energia, descrita anteriormente.
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2.2. Desarvelie experimental.

Preparacion de muestras.
Titanio.

Las muestras en estudio se obtuvieron a partir de barras de Ti de 9.5 mm de didmetro. De
acucrdo con cl fabncanlc, lapul'ezadeéstasesdeDQG%. Elementos como Al, Cr, Mn, Ni
yVv ituyen sus princip purczas, con una presencia maxima de S00 ppm [85].

Cada mucstra consiste en un cilindro de 3 a 5 mm dec espesor, cortado y rectificado
mecimcamcmccnuna desuscam La superficic en estudio fue preparada por medio del

> de lijas progr mﬁs finas, asi como del pulido con pasta de diamante
de3,1,0.3 y 0.05 i sobre paflos microcloths lubricados con alcohol etilico.
D el p de p ion, la observacion de las al mi io Opti
itié la iG de la superficie, a fin de que ésta sc encontrara libre de nyns y

planos sccundarios debidos a un pulido deficiente. Técnicas como Retrodispersion de
Rurherford son sensibles a la morfologia superf icial de los especimenes y parten del hecho

de considerar la superficie del bl un p ideal [86].

Antes de comenzar los esludlos de izacién, cada fue | da con alcohol
etilico, en una cuba ul 15 mi a fin de elimi Iqui iduo de
pasta de diamante.

Ti-6AI4V.

Las muestras de Ti—-6Al1-4V, obtenidas a partir de barras de 10 mm de didmetro, tienen
como principales lmpulmstSSOppmch 300 ppm de Fe, 220 ppm de C y 100 ppm de H
y N [(85]. El p de p ion para su estudio cs ¢l mismo que se siguié en el
caso del Ti. Enl.fgun221scobacrvmlasmmde'ﬁyT‘éAl-4thp-mset
implantadas.

Figura 2.2.1. Muestras de Ti y T-6AL4V
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Microscopia_Electrénica de Barrido (SEM). lL.a microscopia éptica no permitié observar

claramente la estructura dc grano cn ambos materiales testigo. Fue muy dificil apreciar las
fronteras de grano, cspecialmente en el caso de la aleaciéon.

Para revelar la estructura fue necesario realizar una metalografia. La microestructura del Ti
y su ateacion fue revelada con una solucién de 10% de HF, 5% de HNQj3 y 85% de Hzo
[20]. El Ti y Ti-6Al-4V fucron atacados durante 4 y 7 gundos, resy iv
Entonces fuc posible la observacién por medio de microscopia 6ptica y SEM. Los v.studnos
de microscopia de barrido fucron llevados a cabo cn los microscopios JEOL JSAM 5200 CX
y JEOL JSM 5600 LV del Instituto de Fisica.

Microscopia de Fuerza Atémica (AFM). Los estudios de microscopia de fuerza atomica se
llevaron a cabo en un equipo AFM Thermo Micrscopes Autoprobe CP Rescarch, del
Departamento de Fisica decl CINVESTAV. Sc cmpleé ¢l modo de contacto con una
velocidad de barrido de 1| Hz, una fuerza de contacto de 10 nN y una ganancia de 0.3, en
medidas arbitrarias. Se¢ obtuvicron imagenes en los modos de foto topografia y seiial de

error.

dios de i pia
de barrido y anidlisis quimico por EDS sc llevaron a cabo en el Instituto Nacional de
Investigaciones Nucleares. Se utilizé un microscopio de alto vacio Philips XL30, acoplado
a una sonda EDAX NEW XL30, con detector de Si(Li) tipo zafiro, de ventana ultradcigada.
También se utilizé el cquipo de analisis quimico asociado al microscopio JEOL JSM 5600
LV del Instituto de Fisica.

implantacion de lones. La implantacion de iones de Au a temperatura ambiente, se llevo a
cabo en el acelerador Pellietron 9SDH-2, de 3MV. del Instituto de Fisica de la UNAM.

Se cligié una encrgia de implanlzlcién de 9 MceV  y un cstado de carga 3*. Las corrientes
mudndas en ¢l blanco variaron entre 1 ¥y 3 pA, realizandosc barridos del haz sobn. una arca
de 4 cm?, lo que correspondi6é a densidades de flujo de 0.5 a 1.5 = 10'? iones/cm? s.

Las muestras fueron impl das con afl i
3.5 x 10'° y 6.5 x 10" Au/em?.

de 1 x 10", 1 = 10'%, 1 x 10", 2 x 106,

Retrodispersion de Rutherford (RBS). El analisis por Retrodispersion de Rutherford se
efectud con el mismo acelerador donde fueron implantadas las muestras. El arreglo
experimental de la camara de RBS se exhibe en las figuras 2.2.2 y 2.2.3.

Aunque de manera tipica los experimentos de RBS son llevados a cabo con iones de He de
2 MeV, cn cl presente trabajo sc selecciond una energia mayor, a fin de poder determinar la
posicién de los iones impl ados. Una esti ion tedrica permitio establecer que con “He
de 6 McV, se podria scparar en ¢l espectro la seiial pro i del Au impl do de
aquella seial predominantc que corresponde al substrato de Ti. Los valores de los
parametros experimentales del andlisis sec mucstran cn la tabla 2.2.1.

TESIS

ON
FALLA DE ORIGEN



*Het++
6 MeV

13°
0119

Tabla2.2.1. F

de Rutherford.

Figura 2.2.2. Camara de isis por di on de th d (RBS). i al che
det Instituto de Fisica.

Figura 2.2.3. Di dc ia

is de di: i6n de Rutherford.
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Difraccion_de rayos-x (XRD). lLos alisis de dify i6n de rayos-x sc efectuaron en el
difractémetro Siemens D5000, del Instituto de Investigaciones en Matcriales. Este cquipo
utiliza un monocromador secundario de grafito y emplea la radiacion de la linea CuK,.

Difraccion de rayos-x de incidencia rasante (GXRD). Los patrones de difraccion de rayos-
x de dngulo rasante se obtuvicron en el difractémetro Siemens D5000 del Departamento de
Fisica del CINVESTAYV. Sec utilizé un aditamento de incidencia rasante y un cristal
monocromador de LiF, colocado en el trayecto del haz dario, pl do la radiacién
de la lineca CuK,.

Los patrones de difraccion fucron tomados cn angulos de incidencia fijos, a, de 0.5°, 1° y
3°, con la muestra fija y un detector de Nal(T1) moviéndose en un angulo 20 de 30° a 80°.

El tiempo de colecciéon en cada paso fue de 5 segundos. El arreglo experimental de la
técnica s¢c observa en la figura 2.2.4.

El angulo de incidencia de 0.5° s¢ cncuemra arriba del angulo critico para la reflexién total
extemna, cuando los rayos - X ¢« ar en ¢l material. Al incrementar este
angulo de incidencia, la profundidad de pt.nclracnon s¢ incrementa gradualmente.  Por

ejemplo, para a = 1°, 90% de la intensidad difractada proviene de una profundidad cercana
alpm.

e —

o~
mongsiomader
secundario de LF

tuente X ﬂ'
de ”re,l'la -
rayos-x "
-" ,(. \- .‘\
; frewna LU
. - ". 1
t
v | ol
Figura2.2.4. Armeglo experimental para fa di i6n de ray de & !

Microdureza Vickers (VHT). El ensayo de Microdureza Vickers fue llevado a cabo con el
equipo Matsuzawa MHT-2. Se secleccionaron cargas de i10gf y tiempos de i ion de
20 scgundos. La figura 2.2.5 mucstra cl arreglo experimental de la técnica de medicion de
microdureza Vickers. En la obtencién de los valores promedio de la dlagonal d, se
rcalizaron medidas en 10 diferentes indentaciones sobre puntos distinto. dos en
forma aleatoria a lo largo de toda la muestra. El nu 0 de microd Vickers, HV, se
calculé de acucrdo a fa ecuacion [87]
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ry - 185r
donde P ¢s la carga aplicada (en gf) y 4 es la longitud promedio de las diagonales de la
indentacién piramidal.

Figura 2.2.5. Arrcglo experi | para la determi i6n de la microd Vickers.
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Estimacién de la temperatura de 1as muestras durante la implantaciéon. Ya que la camara de
impl i6n no con un si para la dida dc la peratura que al 1 las

muestras al scr implantadas, se realizé ¢l siguicntc experimento para hacer una estimacion
de este valor.

En la camara de anilisis RBS se hizo incidir un haz de Au sobre ¢l centro de una mucstra
de Ti colocada de acuerdo a la geometria caracteristica de implantacion. La figura 2.2.6
representa el arreglo experimental utilizado. Como se ve en la figura, el portamuestras cs
una placa circular de aluminio que tiene dos huecos cilindricos del tamaiio de las muestras
a implantar. En un cxtremo de la muestra de Ti sc hizo un pequeiio orificio para conectar
una de las terminales del termopar. La distancia aproximada del punto de incidencia del
haz, al extremo donde sc colocé cl termopar fuc de 3 mm. Un integrador de corriente
conectado a la parte posterior del portamucstras permitio el registro del valor de la corriente
dec implantacion. La energia del haz fue de 9 MceV. El experimento sc llevé a cabo con dos
diferentes valores promedio para la corriente del haz: 1.3 pA y 3.2 pA.

Al tetTmepar Al srwmepar
1 B
=
Haz
Colimador
P as
Integradar de corvismts
Vista lateral Vista frontal

Fipura 2.2.6. Arrcglo experi para la determi ion de la de i E! experimento
se llevé a acabo dentro de la cimara de RBS.
En el termopar se¢ midié la variaciéon de la P dcla La figura 2.2.7 es una
grifica de la variacion dc la temperatura regi da cn el termopar como funcidon del
ticmpo. Como pucdc obscrvarse en la grifica, la temperatura méaxima se alcanzé en un
tiempo aproximado de 25 minutos, pc ior la esmblluzé su l.cmperalura. Es
importantc destacar este dato, ya que los experi de imf i6n de
iones rcportados en esta investigacion se llevaron a cabo en i que al varias
horas. Estc primer resultado es una cvndencm de que las impl d: no

su peratura despropor a pesar de los Iargos tiempos de

implantacion a los que se¢ somcten.
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Figura 2.2.7. Gréfica de la variacién de la temperatura durante 1a irradiacién de una mucstra de Ti.

Como pucede verse en la grafica, en el caso de una corriente de 3.2 pA, la temperatura
maxima que alcanzé la muestra fue de 520 °C. Para una corriente de 1.3 pnA, la temperatura
mas alta fuc de 330 °C.

Para estimar la temperatura que alcanzan las muestras durante ¢l p > de impl 0

se tomaron en cucnta las siguicntes consideraciones:

P

La intensidad de corricnte del haz durante la implantaciéon de las muestras vario
entre 1 y 3 pA. En el experimento realizado dentro de la camara RBS, las cormrientes
promedio fucron de 1.2 yA y 3.2 nA.

En cl experimento realizado en ia camara de RBS, toda la cnergia del haz de iones se
deposité dentro de la muestra, micntras que en Ja geometria caracteristica de

implantacién, ¢l haz de iones barre una region rectangular con una superficiec mayor que
ia drea de cada muestra.

De acuerdo a la gcometria originnl de la ca a de impl ion (fig 2.2 8), Ia
superficic barrida por el ha? de ionecs en un experi istico de i

midi6é en promedio 4.84 cm Por otra parte, cada una de las muestras |mplnntadas tienc
una superficic de 0.79 em?
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En ¢l caso de las impl d la densidad de encrgia depositada por unidad de
area es s6lo el 16% de 1a corn:spondlemc al experimento realizado dentro de la cimara
de RBS. Esto se obtiene al realizar el cociente cntre la drea de barrido dcl haz y la srea

individual de cada muestra.

Figura 2.2.8. G fa i de 1a i 1 i6n dc ioncs. La region gris representa la region de
barrido de los iones implantados.

Si se id que d la impl. ion, la de las €s prop 1
a Ja densidad de energia d itada por idad de area, se pued i val de

temperatura entre 55 y 85 °C
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Las figuras 3.1.1 y 3.1.2, obtenidas mediante mi ia el oni de barrido, son
imégenes de la superficie del Ti testigo, revelada mediante metalografis anteriomente
descrita. La estructura que se observa corresponde a granos de tamafio grande (del orden
de 100 um), delimitados por fronteras de grano bien definidas.

Figura 3.1.1. Imagen SEM de uma de Ti cuys e reveld modisnte una
Se ins ﬁm(—m&n)yu”pdutmueso

a 100 pm.

2&-3.1.2 Detalic de ia catructwa gramuiar del titanio swestigo. Sc aprecian con mayor clarided las fromtoras
srano.
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La figura 3. I.3mumraunamlclogrlﬁlde'l‘i,cnllcunlscobserv-ndellllesdehlexturl

del interior de los gr Sep apr el f por la unién de tres gr
distintos. La figura 3.1.4 cs una ampllfcacléﬂ mayor (x40 000) dc la misma region, "dondc
la morfologia de las peq estr observad

Figura 3.1.3 Mncmgnﬂ.deTi Se aprecia el L do por la union de tres granos distintos, asi como
0 i

ta de de los Se i con de) orden de décimas
de micra.

Figura 3.1.4 Dculledel-semmmobcavuhenhmmﬂam Lllmcm.eopheleﬂlﬂme-de
barrido no prop mas i sobre ¢l de los qQue de
mosaico de I mucstra.

l",’deser',‘ d. las fu
" P

obscrvadas por microscopia optica y
de barrido. En el caso del titanio, seob.ervéaslmpievumh
l'nodlfcacwn causada en Ia supcrﬁclc como producto de la impl

P

su P ori (pul a espejo), por una apariencia lnelillea opaca

93 'T"L"f".f" f\n

FALLA DE ORIGEN




constituida por p isi gri Las micrografias SEM quc sc mucstran cn las figuras
3.1.5y3.1.6 ponden a Ti impl do con 6.5 x 10'® Awcm®. Para su obtencién no
fue neccsano realizar una menlogr-ﬁa sobn: ia superﬁcoc. Se pucde decir que la
actud una lografia ioni En Ia 3.1.5 se observa que la
lmphmaclén de iones p 6 dafo 1, disl y pimi de fi
dc grano. En la figura 3.1.6, ademss de los daflos referidos, es evid la lacion de
materia cn las fronteras de grano. Un andlisis efecluldo con EDS permitié determinar al Ti
como el unico elemento presente en las Se traté de detectar la
pn:scncmdeAuenlasreglm 1 y delos ¥ sus fi asi como en

los conjuntos de lincas p a4 das por la imp i6 Los anidlisis por EDS no
revelaron la presencia de Au,

Figura 3.1.5. Mi SEM ide en Ti i con 6.5 x 10'"* Awcm’. Se muestra un aspecto

e 1, con baja plif El isis por EDS revel6 ia presencia exclusiva de Ti.
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Figum 3.1.6. Detlle de Ia misma muecstra, oltwenido a n-yor -npﬁﬁesiﬂn Se ohﬂv- ascumulacion dec

matcrial en las fronicras de grano. Sc obscrva daflo y de las

de grano.

Ti-6A14V.

Las fgum 3.1.7 es una lmagcn SEM dc la superficic de Ti-6Al-4V tcstigo, revelada
lografia. La i en dos fases distintas ay A Los

tamafos de grano son del orden de 10 nncms Las legnm obscuras dentro de los granos

corresponden a la fase a, mi quc las que los rod: den a la

fase A. Un estudio rcahmdo por EDS permmé verificar que en las zonas claras (fase a)

existc una P de que en las zonas obscuras (fasc A) el

vanadio aparece en mayor proporcion.

Despucés de la impl io pudoobaerv-raslmplevumqucl-supcrﬁcuedch-le.cnén

adopté un color dorado, sin perder el brillo mlclal carac(crisuco del pulido a cspejo.

Posteriormentc, las muestras s¢ observaron al 6 de bamdo. Al igual

que en el Ti, no fue io efe una ] gnﬁap-ru lar la de

la superficic. Como pucd: i en la fi 3.1.8, 1a mlaosoopla SEM no manificsta

cvidencias de la modificacion de la morfologia de Ias para la

aﬂuencla mas alta. Los analisis por EDS no s bios cn la distribucion de los

en y La impl ion no modificéd la

proporcion de las fases y A presentes.

95

TESIS CON
LLA DE ORIGEN




Figura 3.1.7. Micrografia SEM dc Ti-6A1-4V, que mucstra la fase a (region rica en inio y la
fase f (regidn clara) rica en vanadio.

Figura 3.1.8. Imagen SEM de Ti-6A1-4V implantado con 6.5 x 10" Awcm®. No sc aprecian cambios
g on >

lafgura319 mucstra un detalle de las frontcras de grano de la alcacion, cn ¢l que sc
P la p ia de las dos fases que ia constituyen.
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Figura 3.1.9 Detalle de las fronteras dc grano de ia aleacion. Ademias de ob-erv-ne la presencia de l-s dos
fases, sc p P P estr en el interior de fos granos que in fase
(regién oscum).

3% ia

La figura 3.1.10 es una amplificacion de la region oscura, pencneueme a la fase alfa del
Ti-6Al1-4V, cn la que sc observan p gr y son del orden de
décimas de micra. Para hacer una i ion mas i se recurtié a la técnica de
microscopia de fuerza atomica.

M uo. lmwkkxmmm-hfmd& Se obscrvan pequefios granos quc
Enel dro sc pucde el de los cr que cs del

orden de unas décimns de micra.
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Titanio.
Para estimar el tamafo de cristalito de los materiales testigo ¢ implantados se recurrié a la
de

,,' de fucm atdmica, ya que los estudios realizados por SEM no
permiti esta deter

Laﬁgura3lll corresponde a una imagen de AFM obtenida en una de Ti i
Esta es la imagen con la que se obtuvo el mayor detalle de la estructura del mmcnal Sc
observan conjuntos esféricos con tamafios de 200 a 400 nm. Sefialadas con

observan estr que los esféricos. Se intenté hacer bnmdos

sobre dichas estructuras a fin de determinar sus dimensiones, pero la técnica no
proporcioné resultados.

Figura 3.1.11 lm-gpnobtenndlporAFMdondesem j féai con que van de 200
a400 nm. Los

o8 ’T"""'T("

N
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Titanio implantado.

La figura 3.1. l2oonespondealanﬂlsnsdeun- AFM obtenida en una de Ti
unplamado con 6.5 x 10'® Aw/cm?®. Se observan que la
estr La figura 3.1.13 corresponde al analisis dcl tamafio de los cnsul.lllos

observados en la figura 3.1.12. El tamafio de los cristalitos que se observan varia entre los
30y los 70 nm.

TP Topegraghy. 1209881 4H0F

Figura 3.1.12. Imagen AFM de una de Ti i con 6.5 x 10'* Au/cm Se aprecian los
pequefios cristales que de

yen la de X Su es de
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Figura 3.1.13. Alisis del de los cri observados en una de Ti imp do con
6.5 x 10'* Awcm®. Los val de los de ito varian entre 30 y 70 nm.
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Ti-6A1-4V.

La figura 3.1.14 corresponde a una imagen AFM de Ti-6A1-4V testigo. Se observan
conjuntos esféricos con tamafios que van de los 300 a los 700 nm. Se realizaron barridos
sobre la superficie de dichos conjuntos a fin de observar una estr de ico en su
interior.

La figura 3.1. 15mmuaunbundoquescnahzédenmdemdclosgmnosobscrvados

en la figura anterior. Se cstr sobre la superficie. EIl

analisis de los tamafios de dichas cstr se en la ﬁgura 3.1.16. Los anilisis

reallzados anteriormente por EDS so6lo indicaron la presencia de los tres elementos
Yy de la aleacié

Figura 3.1.t4. Imagen obtenida por AFM sobre una muestra de Ti-6A1-4V testigo.  Sc obecrvan granos con
tamafios que varian cntre los 300 y los 700 nm.
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Figura 3.1.15 Imagen AFM de Ti-6A14V testigo, obtcnida en ¢l modo de sefial de error, en la cual se
obscrva un barrido realizado sobre la superficic de uno de los granos obscrvados cn la figuma 3.1.14. Sec
i sobre la i
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Figura 3.1.16 Andlisis de los de las observadss en Ila supcrficic de los granos que
aparecen en Ia figura 3.1.15. La i de a la rficie de Ti-6Al-4V testigo.
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Ti-6A1-4V impiantado.

La figura 3.1.17 comesponde a una topografia AFM de la superficie de una muestra de

Ti-6A1-4V implantada con 3.5 x 10'® Awcm?.
tamaiio de los cristalitos observados.

En la imagen se incluye el andlisis del

14
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Figura 3.1.17. Andlisis de los tamafios de grano de las estructuras obecrvadas on la superficie de Ti-6A1-4V
implantado por 3.5 x 10'® Awcm?, se observan valores aproximados a los 400 nm.
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Retrodispersion de Rutherford,

La figura 3.1.18 mucstra ¢l espectro de encrgia de ‘*He retrodispersado sobre Ti implantado
a una afluencia nominal de 1 x 10'® Au/cm?. Como se observa, cl perfil del Au es

1 t Un aj rcalizado con ¢l programa RUMP [88] permitié
aproximar dicho perfil como una distribucién gaussiana, con una profundidad media de
1.50 um y una dispersion (FWHM) de 0.62 um. Las sefales pertenccicntes al carbono y
oxigeno superficiales provienen de algin tipo de contaminacion generada durante cl
proceso de prep ion de El programa RUMP no ajusté cl espectro tedrico a los
picos correspondicntes a carbono y oxigeno superficial, ya que a energias cercanas a los
6 McV, y para ambos clementos, existen secciones de retrodispersion elastica 10 veces
supcriores a la de Rutherford [89].

cannl
1 2 3 a 3 ]
2500 —T T T T T T
Titenio
2000 |- C - -
o.
1500 s -
] -~ - Ti Au
g I~ b3 - l Swparficial
1000 - N -
B Aw
500 =
H
G MeV) —15u—s
[} T
o 200 an 600 S00
canal

Figura 3.1.18. s 0 de Retr de Rutherford obtenido con He'* de 6 MeV, sobre una  muestra
de Ti implantado con 1 x 10'® Au/cm El trazo i cor de a la simulacién realizada con cl
programa RUMP. Al ser una grafica de cnergia vs nd de el de RBS no

la representacion de un perfil fisico de los clementos presentes. En el caso , del Au, se indica el valor de Ia
cnergia para la cual deberia aparecer una sefial, si este elemento se encontrara en la superficie de la muestra.

La figura 3.1.19 corresponde al esp de RBS de una muestra de Ti-6A1-4V implantada

con Au, a una aflucncia nominal de t x 10' Au/cm®. Como pucde obscrvarse, este
espectro es muy parecido al obtenido con Ti. La diferencia apreciable es el escalon de Al,
ya que la cercania dei Ti y el V no permiten observar claramente la sefial proveniente del V
superficial. En este caso. ¢l ajuste del prog RUMP bic

confirma la forma
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gaussiana del perfil del Au depositado y establece en 1.5 um la profundidad media del Au
implantado y en 0.62 um su dispersion. Nuev se hacen presentes las seflales del C y

O superficiales.
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Figura 3.1.19. Esp o de RBS ido para una de Ti-6A1-4V implantado. La linea continua
corresy alasi i6n reali: con el pr RUMP.




Difracci £ayos - x.

La figura 3.1.20 corresponde a un patrdn de difraccion de rayos — x, obtenido de una
muestra de Ti testigo. Como puede observarse, s6lo se encuentran presentes las reflexiones
correspondientes a la estructura hexagonal compacta del Ti. Por medio de los programas
TREOR y LSUCRI [91, 92], y a partir de los maximos de difraccién, se determinaron los
pardmetros de red de la muestra testigo. Los valores obtenidos para a y c fueron:
a = (0.2951 = 0.0001) nm, ¢ = (0.4684 =+ 0.0002) nm.

1000
7 s Ti testigo
800 -
600 -
w
S J
=
Q
3 400
200 g
1 & g e g 8 2
2 s
A A A
0 T L T T
30 40 50 60 70 80

20

Figura 3.1.20. Patrén de difraccion de una muestra de Ti testigo. Sélo se observan las reflexiones
correspondientes a la estructura hep.

La fipura 3.1.21 es un difractograma obtenido sobre una muestra de Ti-6Al-4V testigo. En
él se aprecian las secuencias de maximos correspondientes a las dos fases presentes en la
aleacion. La fase mayoritaria o corresponde a una estructura hexagonal compacta, hep, con
parametros de red experimentales a = (0.2925 + 0.0001) nm, y ¢ = (0.4670 = 0.0001) nm,
mientras que la fase minoritaria # tiene una estructura cubica centrada en el cuerpo, bee,
con un parametro de red a = (0.3230 + 0.0002) nm.
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Figuma 3.1.21. Difra de una igo de Ti-6Al-4V. Se disti las ias de i

correspondientes a las dos fases presentes en la aleacion.
Aunque se obtuvieron los difractogramas cosrespondientes a las muestras implantadas con

diferentes afluencias, no se observaron cambios en ellos. Por eso se tuvo que recurrir a la
técnica de difraccion de rayos-x de angulo rasante.

108




Difraccién de rayvos - x_de inciden rasante,

Titanio.

La figura 3.1.22 es un patron de difraccion de rayos - x de incidencia rasante para un
angulo a = 3°, obtenido a partir de una muestra de Ti testigo. En él se indican las
reflexiones propias de una estructura hexagonal compacta (hcp). Los valores de las
dist ias interpl €s co dan con los asentados en la tabla 3.1.1, correspondiente a la
tarjcta de identificacion cristalografica del Ti [90]. Un ajuste realizado por medio de los
programas TREOR y LSUCRI permitié determinar los parametros de red de la celda
unitaria. Sus valores fueron a = (0.2951 = 0.0001) nm yc = (0.4685 i 0.0002) nm. Las
intensidades relativas se asemejan a los valores reportados en la tarjeta JCPDS 44-1294.

441604 i o B 54
Ti d(A) Int h k 1
Titanium 2.555 2 1 0 O [
2241 30 00 2 !
2.243 100 3 0 1
i 1.7262 13 y 0 2
Rad.: CuKal &: 1.54056 Filler: Graph Mono  d-sp: Diff. 4, uorrs
Cut off: 150 Int: Diffract. 1/icor.: 0.9 1.2776 Tt 200
Ref: Sailer. R. McCarthy. G.. North Dekots State University. 1285 I O 4
torth Dakota. U5 icob Grant—in-Ald. (1993) 9550 S 60 a
1.1215 1 20 2
Sys.: Hexagonal S5.G.: P6g/mmc (194) 1.0643 ) 1 0 4
. N 9886 2 2 0 3
a 29505(1) b c. 4.6826(3) A C: 1.5871  ogl8 T 27 o
a: 8. k¢ z: 2 mp: 2459 4 21 1
g 9170 3 11 e
Ref: Ibid. ‘a928 T 21 2
Dx: 4.506 Om: SS/FOM: Fi7 = 38%.0026 . 17)
Color: Gray B
Peak height was oblained from A.D. luloy
Inc. CAS #: 7440-32-6. Averege relative standard
in lnlcnﬁly %Ihc len -Iron. re rcﬁonl lor lhm ...eluuu
type. Snlicon used lnlerl'lll llnnd P&: hPZ Velideted by
calculated pattern. To replace 5-882. Mwt:
Volumelcn) 35.30.
‘nhx . 1997 JCPDS-inlernational Centre for Diffraciion Detla. Al) rights reserved
PCPDFWIN v. 1.30

Tabla 3.1.1. Tarjeta JCPDS —ICDD (44-1294) de difraccién de rayos-x para ¢l Titanio a, con estructura hep.
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Figura 3.1.22. Patrén de difr ion de ray de incid i (@ = 3°), ob» ido en una de Ti
de ia. Se indi las reflexi de la estructura hep.
Aunque las muestras fucron impl das con afl jasde 1 x 10" y 1 x 10'> Awcm?, los

patrones de difraccion correspondientes no presentaron cambio significativo respecto det
patrén de Ti testigo.

La ﬁ%um 3.1.23 e¢s un difractograma de una muestra de Ti implantado con
1 x 10'® Awem?®. El patron exhibe maximos cer s a la indad de los original Esto
implica una distorsion de la red hexagonal. A partir de las posiciones de los nuevos
maximos dec difraccién, se evaluaron los pardmetros de red a y c. Estas medidas
corresponden a un d dec 0.2% cn ¢l valor de a, y a un incremento de 2% en cl
valor de ¢. Esto resulté en un aumento del volumen de la celda unitaria original.
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Figura 3.1.23. Patrén GXRD (a = 3") de 'h lmplamado con } x |o" Au/cm Adcmns dc as I(ncas
pertenecientes al Ti (Que apar en la i d de
de las reflexioncs originales.

Las figuras 3.1.24, 3.1.25 Y, 3.1.26 corresponden a los palrones de las muestras implantadas
con afluencias de 2.0 x10'%, 3.5 x 10'%y 6.5 x 10'® Aw/cm?, respectivamente. En los tres
patrones sc observa una ia de li adici } Sc 6 idcntificar estas lineas
como aquéllas correspondientes a algin compuesto de Ti que sc¢ hubiera formado
accidentalmente (6xidos, nitruros o hidruros de titanio). Al no cncontrarsc ninguno de
estos compuestos probables, sc utilizaron los programas TREOR y LSUCRI para asignar
indices en ¢l sistema cristalino hcxngonal. El mejor aj ° se bk para una
cslructum hexagonal con de red a = (0.3268 = 0.0002) nm, y
= (0.5184 + 0.0004) nm [93). La tabla 3.1.2 contiene los valores de las distancias
mu.rplanarcs asociadas a los nuevos maiximos, asi como los indices Akl relacionados.

® El programa TREOR consideora 1a Figura de Mérito, M, como uno de las parkmetros que indica la calidad de
1a indexacién a un cierto sistema cristalino: valores de M entre 20 y 60 son considerados aceptables {100). En
¢l caso de Ti y Ti-6A14V, sc obtuvicron valores de Af mayores que 100.
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20

Figura 3.1.24. Patrén GXRD correspondi; auna de Ti impl con 2 x10'* Awem?. La nueva
sucesién de maximos se indica cn negritas y sc sefiala con un asterisco. Esta cs 1a afluencia con la cual se

comcnzé a observar la apanc-én de una nueva estructura cristalina. Se observa la reorientacion de los

cri ida por la i ion: en la ion de i de difraccion correspondiente a la fase
original del titanio, la i idad dec la reflexién 100 es id menor que la observada en la
muestra testigo. La reflexién *103 no aparecc en la ia de maxil porque se debajo de la
reflexion 110 de la estructurn original.
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Figura 3.1.25. Patrén GXRD de Ti implantado con una afluencia de 3.5 x 10" Awcm®. La nueva suecslén

de maximos se indica en negritas y se scilala con un asterisco. La r

flexién *103 no ap enla
de méximas porque se encuentra debajo de la reflexion 110 de la estructura original.
hkl Distancias
interplanares

d (nm)
100 0.2829
002 0.2595
101 0.2484
102 0.1912
110 0.1630
112 0.1381
201 0.1364

i en Ti impl. do con

Tabla 3.1.2. Distancias mlu'plnnarcs e indices Akl de los

afluencias de 2.0x10',

estructura hcpson a = (0. 3268 + 0.0002) nm, ¥y ¢ = (0.5184 + 0.0004) nm. Lar
de

3.5 = 10" y 6.5 x 10'* Awem?. Losvnloresdelmparﬁmeu'usderedplmsu
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*103 no
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de 1a linea 110 de 1a estructura original.
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Figura 3.1.26. Patrén GXRD de Ti implantado con 6.5 x 10'® Awem?. La nueva sucesién de maximos se
lndlm en negritas y se sefiala con un asterisco. Sc observa un cambio importante en las intensidades de los

de difr ién, como lo el crecimi de la linca 002, y la reduccion de 1a linea 101, Se
i que ta impl ién de iones de Au sobre Ti induce una _reorientacion de los cristales. La flecha
mdlm la posnclén del unico no do a las cor a las estr
Ubicado cerca de 20 = 53.5°, este maxi incid conla- flexion 211 de maxi
lnlmsldad del AuTi; [94]. La reflexién *103 no ap. en la ia de porque se
debajo de la reflexién 110 de 1a estructura original.
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Ti-6A1—4V.

La figura 3.1.27 corresponde al difractograma de una muestra testigo de Ti-6A14V. En él
se observa una sucesién de maximos pertenecientes a la estructura hep. asociada a la fase
mayoritaria a. Seflalados por flechas, se indican los maximos quc pertenccen a la
estructura bce de Ia fase 4. A partir de las distancias interplanares de las dos estructuras
presentes se determinaron los paramectros de red. En el caso de la celda hexagonal,
a = (0.2925 * 0.0001) nmy c¢ = (0.4672 %+ 0.0002) nm. Para la celda cubica,
a=(0.3223 + 0.0001) nm. Estos valores concuerdan con los reportados en la literatura.
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Figura 3.1.27. Patrén GXRD de Ti—6Al-4V testigo. Se observan las dos sucesiones de maximos
correspondientes a las dos fases presentes en laalcacion.

Al igual que en el caso del Ti, en la alcacnén no se apreciaron cambios S|gn|fcauvos en los
patroncs de difracciéon de dascon 1 <10y 1 x 10'> Awem?.

La figura 3.1.28 corresponde a un dlfrnclograma obtenido sobre una muestra de T-6A14V

implantado con 1 x 10'® Awcm?®. Se aprecian los maximos asociados a las dos fases

presentes cn la aleacion. Se puede observar que la impk ion ha producido un ligero

corrimicnto de los picos correspondicntes a la fase 4. En el recuadro de la grafica se
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observa cémo el maximo asociado a la reflexién g 110 csta practi oculto debajo del
pico @ 101. El corrimiento implica un cambio en el parametro de red de la estructura bee.

&
800 ] ) Ti-6AI-4V
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Figura 3.1.28. Di de una de Ti-6A1-4V implantada con 1 x lo"’ Aw/em?. En el recuadvo
se puede d iar la pr ia de dos maxi que sc trasl ¥ que cor a las refl de dos

fases distintas: la 2 101 y la r §10.

En las figuras 3.1.29 y 3.1.30 se obsecrvan los pmrones de difraccion obtemdos en muecstras
de Ti~6Al-4V implantadas con 3.5 x 10'® Awcm? y 6.5 x 10'® Aw/cm?, respectivamente.
En ambas figuras, y sefialados por ncgnlas. se aprecian las sucesiones de los nuevos
maximos generados d fai Los miaximos correspondientes a la reflexion
*002 y *103 no se¢ observan, porquc sc¢ encuentran localizados de bajo los picos al00 y
110 de la fase original, respectivamente. Por medio de los programas TREOR y LSUCRI
s¢ determind que esta sccuencia de miximos de difraccion corresponde a una estructura
hexagonal compacta, con parametros de red a = (0.3242 = 0.0002) nm, y
¢ =(0.5168 = 0.0011) nm ([93]. En ambas figuras, para un angulo cercano 20 = 43.5°,
observa la 1nica linea que no pertenece a las dos a estr hc
Esta linea coincide con la reflexiéon (211) de maxima intensidad del compuesto AuTi [94]
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Figura3.1.29. Difractograma GXRD para Ti-6AI-4V implantado con 3.5 x 10'° Awcm®. Se sefialan las dos
per a estructuras hep. La flecha indica el unico maximo no asociado a ambas

F corresp a la reflexién 211 del AuTi; {94]. La reflexiones *103 y *002 no

aparecen en la sccuencia de maximos, porque sc encucntra debajo de las lineas 100 y al 10 de Ia estructura
original, respectivamente.

La tabla 3.1.3 contiene los valores asociados a las distancias interplanares de los nuevos
maximos que aparecen en los patrones GXRD del Ti-6A1—4V implantado con las mayores
afluencias. Se incluyen los indices Akl de la estructura hexagonal compacta sugerida.
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hkl | distancias interplanares

d (nm)
100 0.2803
002 ———aeee
101 0.2464
102 0.1901
110 0.1618
112 0.1371
201 0.1355

Tabla 3.1.3. Distancias interplanares ¢ indices 4k/ de 1a nueva estructura (hep) producida por la impl i6

de iones de Au sobre Ti—-6AI—-4V. La indexacién se llevd a cabo por medio de los programas TREOR y

LSUCRI. Se d ind que esta i

de méaximos de difraccién corresponde a una estructura hexagonal

compacta, con pardmetros de red g = (0.3242 =+ 0.0002) nm, y ¢ = (0.5168 + 0.0011) nm. La reflexiones *103
¥y *002 no aparecen en la secuencia de maximos, porque se encuentra debajo de las lincas @100 y 110 de 1a

estructura original, respectivamente.
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Figura 3.1.30. Patrén GXRD obtenido sobre una muestra de T'—6Al—4V implantada con 6.5 x 10" Awem?.

Adcmais de observarse claramente las dos corr

a estr hep, se aprecia

notoriamente ¢l pico que aparece en 20 = 43.5%, y quc sc asocia a la flexion 211 del P AuTi, [94].
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Anilisis por ¢l Método de_ Williamson — Hall,

Los anilisis de la microdeformacion de los cristales y la determinacion del tamaiio de
cristalito sc llevaron a cabo simultaneamente por medio del método de Williamson — Hall
[95].

El método considera que, ¢l cnsanchamiento de los picos correspondientes a los maximos
de difracciéon tienc contribuciones debidas al tamaifio de cristalito y las microdeformaciones.

El ensanchamiento de los picos, producido por ¢l ilo de particula, esta descrito por la
ccuacion de Scherrer:

KA

£= Lecos8’

mientras que el ensanchamiento asociado a las microdeformaciones esta dado por la
ccuacion de Wilson:

B =5(c) tano,

donde B es la anchura integral del pico, K es factor de tamaiio, ,Kc’) es la raiz cuadrdtica
media de las deformaciones, y 4 e¢s la longitud de onda de los rayos — x.

Cuando el ensanchamiento de los picos se debe a ambos efectos, las griaficas de Williamson
— Hall indican la contribucion de cada uno de esos cfectos:

sin® @

cos@ = ——+25
Acos + ( ) Pcos@
En Ia recta descrita por la ecuacién anterior (ver figuras 3.1.31 y 3.1.32), la ordenada al
origen estid relacionada con ¢l tamailo de cristalito, mientras que la pendiente estd
relacionada con la raiz cuadritica media de las microdeformaciones.

El ancho integral que aparcce en las tres ccuaciones anteriores es el ancho integral
observado, corregido por cl iento instrume

Las graficas de Wlllmmson — Hall fueron obtenidas a pn.rur de patrones GXRD, para un

lo de incid a = 3°. En su constr ideraron los maximos
perienecientes a la fase hexagonal compacta original (scﬂalada en los patrones como
a hkl). En el caso del Ti, las reflexiones empleadas fueron: 002, 101, 102, 110y 103. En
la aleacién, la grafica se obtuvo a partir de los miximos 100, 101, 102 y 110. Por medio
del programa asociado al difractémetro Siemens D5000 (Diffract-AT), se llevé a cabo la
localizaciéon exacta de los maximos. La determi ion de la hura entera del pico, 2 se
obtuvo después de haber sustraido separadamente el fondo en cada reflexién.
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La figura 3.1.31 corresponde a una grafica de Williamson — Hall obtenida a parur de un
patrén GXRD (a = 3°), sobre una mucstra de Ti |mplanlado con 1.0 x 10'® Awcm?,
mientras que la figura 3.1.32, obtenida con la mi esta asociada a una muestra
de Ti-6Al—4V implantada con 3.5 x 10'® Aw/cm?.

T T
0.005 |- Ti implantado
1 x 10" Au/em? 103e
a=3°
0.004 |- 1o0e -
] 102
0.003 101e
. B ® 002
0.002 L L
20 40 60 80
sin‘6/Bcos6

Figura 3,1.31. Gré('en de Wnllmmson - Hall oblcmda a pumr de un patrén GXRD (u. = 3°) de Ti implantado
con 1 x 10'® Awem?. Sci las refl grafi
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Figura 3.1.32. Grifica de Wllhamson Hall obtenida a parur de un patrén GXRD (a = 3°) de Ti—-6AI4V
implantado con 3.5 x 10'® Awem?. Se indi las refl en la construcciéon de la grafica.

Las tablas 3.1.4 y 3.1.5 sintetizan los resultados dcl analisis por medlo del método de
Williamson — Hall para Ti y Ti-6Al4V, r do los valores
obtenidos para el tamarfio de cristalito y la raiz cuadraiuca media de las microdeformaciones
como funcién de la afluencia [93). Las figuras 3.1.33 y 3.1.34 resumen graficamente los
comportamicntos descritos en las tablas anteriores.

Afluencia (Au/cm?) Tamailo de cristalito (nm) Microdeformacion (107)
0 56.1 £ 5.6 1.04 = 0.10
1 x10™ 131.8x13.2 39+ 0.14
3.5 x 10'® 304+ 3.0 .54+ .015
6.5 x 10 31.8+:32 .88 + 0.19
Tabla 3.1.4. Tamano de cristalito y valor dritico medio de las microdeformaciones de la estructura de
del Ti, por el método de Willi: — Hall, para diferentes afluencias [93].




Afluencia (Aw/em?)

Tamafio de cristalito (nm)

Microdeformacion (107%)

0 70.7+ 7.1 1.05 %+ 0.10
1x10™ 97.6 + 9.8 2.07 £ 0.21
3.5x10™ 453+ 4.5 3.48 = 0.35
6.5 x 10 53.7+ 5.4 3.33 +0.33
Tabla 3.1.5. Ti de cri: y valor ratico medio de las microdeformaciones de la estructura de
mosaico de! Ti-6A1-4V, obtenidos por el método de Willi: — Hall, para diferentes afluencias [93].
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Figura 3.1.33. Val del de cristalito contra la afluencia de iones de Au, obtenida a parti
étodo de Willi — Hall, corresp a p: de di i A r en Ti
aleacién,




T Ti-6AlI-4V
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Figura 3.1.34. Valores de la rafz cuadritica media de las mi d i vs afl de iones de Au,
obtenidos mediante graficas W-H.
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Ensavo de Microdurcza Vickers,

Las tablas 3.1.6 y 3.1.7 resumen Ios resultados de las diciones de mi | Vickers
obtenidos para diferentes afld de imp i6n, sobre mu de Ti y Ti-6Al1-4V,
respectivamente.

En el caso del titanio, se observa un aumento progresivo del valor de microdureza con la
afluencia, hasta alcanzar un valor maximo en 1.0 x 10'® Au/em?; posteriormente, este valor
decae levemente. Los intervalos de mcerudumbre nos mdlcan mas probablemcnle un
comportamiento estacionario después de la afl ionada. La aleaci6

crecimiento en el valor de microdureza, conforme la afluencia aumenta. La figura 3.1.35

muestra ¢l comportamiento de los valores de microdureza Vickers para diferentes
afluencias [93].

Afluencia (Auw/cm?) HV dprom (W) | fiprom (um)
0 219+ 12| 92+ 0.3 1.31:*0.04
.0 > 10™ 339+ 19| 7.4+0.2] 1.05+0.03
.0 < 10'° 348 25| 7.3+ 03] 1.05 = 0.04
.0 x 10'® 389 +:36] 6903 0.99=+0.04
3.5 x10'° 368 +33| 7.1+x0.3] 1.01 % 0.04
Tabla 3.1.6. R de las didas de mi d

Vickers obtenidas en titanio. Sc aplico una carga de
10 gf, por un tlcmpo de 20 s. HV cs ¢l nimero de Vickers, descrito en la seccion 2.2, doww €3 la distancia

pr de las de la marca hecha por el indentador y Apuw ©s la profundidad promedio de la
punta de piramidal en ¢l material.

Afluencia (Auw/em?) HV dprom (WM) | Hprom (pm)

V) 330 % 22 7.5+ 0.2 1.07 £ 0.03

1.0 < 10" 426+41| 66+0.3| 0.95+0.04

1.0 < 10" 482+ 40| 62+0.3] 0.88+0.04

1.0 x 10" 660 +65| 53+03] 0.76+0.04

3.5 x 10" 686+69| 52+03] 0.74+0.04
Tabla 3.1.7. R Itados de las didas de mi: di Vickers obtenidas en Ti-6A1-—4V. Se aplicS una carga
de 10 gf, por un ticmpo de 20 s, HV e¢s el namero de Vickers, descrito en la seccion 2.2, dpww ©s 1a distancia
dio de las di de ia marca hecha por ¢l indentador y /1, €5 la profundidad promedio de la

punla de piramidal en ¢l material.
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3.2. R itados de la si i6n por cl programa SRIM 2000.

Una imagen descriptiva del proceso de interaccion de los iones de Au sobre el blanco de Ti
se muestra en la figura 3.2.1. Sc aprecia el conjunto de trayectorias de 1000 iones
(seflaladas con lineas claras), asi como las trayectorias de los dtomos reculantes (seilaladas
con lineas grises). Debe notarse que el programa SRIM 2000 simula el mismo punto de
inicio de la trayectoria de todos los iones, una situaciéon que no es realista. La figura 3.2.2
muestra ¢l proceso de interaccion de un solo ion.

En el caso de la simulacion de iones de Au sobre un blanco de Ti, los resultados mas
directos del programa establecen un valor del alcance de 1.36 ym, con una dispersion de

0.23 pm. La figura 3.2.3 es una grifica de la distribucion de los iones de Au de 9 MeV
implantados en Ti.

La tabla 3.2.1 muestra la distribucién porcentual de la pérdida de energia de iones y

Atomos reculantes, debida a los procesos de ionizacién, creacién de vacancias y vibracion
de lared (fonones).

Figura 3.2.1. q de la simulacién del p de i ion de 1000 iones de Au de 9 MceV sobre un
blanco de Ti. Las lineas claras representan las trayectorias de los iones, y las obscuras, las trayectorias de los

1] Las e d i sc den observar como pequefios conjuntos, al final de
los i idos por los & T




B
Figura 3.2.2, Si ion del p de i i6n dec un ion de Au de 9 McV con un blanco de titanio. Se
aprecian las trayectorias de los ylas das de P i
0.00025
0.00020 -
§ 0.00015
= .
=T 4
Ping
8
£ 0.00010 -
k=
o
alcance: 1.36 ym
0.00005 | dispersion: 0.23 ym
0.00000 r T T T
] 5000 10000 15000 20000

Profundidad (A)

Figura 3.2.3. Perfil de distribuciéon de Au de 9 MeV implantado en Ti. La curva suavizada corresponde al
ajuste de los datos por medio de una curva gaussiana.
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Proceso Iones Atomos
Reculantes
Ionizacion 49.54 30.69
Vacancias 0.02 1.57
Fonones 0.07 18.09
‘Tabla 3.2.1. Porcentaje de pérdlda de energia de los iones incidentes, calculada por medio del programa
SRIM 2000, se ob! bajo el de dafio d do de d pl
La figura 3.2.4 muestra la distribucién de despl i >s producidos en el Ti. Se observa
que a una profundldﬂd de 1.2 pm se encuentra el maximo de producciéon de
(4.5 desp

»s/A/ion), lo que corresponde a 80 desplazamientos por
élomo El nimero de desplnzamnentos por dtomo, dpa, se obtiene a partir de la grifica de
distribucién de desplazamientos, y se calcula por medio de 1a ecuacién [22]:
.
dpa =l°T¢Q, G2.1)

donde ¢ es la afluencia (iones/cm?), NV es la densidad atémica del blanco [atomos/cm?®] y D
es el nimero desplazamientos por ion, expresado en dfomos desplazados/A/ion.

La figura 3.2.5 es una gréﬁca de la distribucién de cnergia perdid

por la ioni i6
ocasionada por los iones de Au incid vlos & de Ti.
La figura 3.2.6 es una grifica de la distribucion de energia ferida a los & de
reculantes de Ti.

Las figuras 3.2.7 y 3.2.8 muestran la distribuciéon de los fonones producidos por iones
incidentes de Au y atomos reculantes de Ti.
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Figura 3.2.4. Distri ion del nu de i Asion. A partir de la grifica se calculé que el
v de desp i por atomo, dpa, a una profundidad de 1.2 pum fue de 80.
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Figura 3.2.5. Grifica de la distribucion de energia cedida en ionizaciones por los iones incidentes y los
Atomos reculantes.
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Figura 3.2.7. Distrib de fc producidos por los iones incidentes de Au.
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Resultados de la simulacién en Ti-6A1-4V.

Como se mencioné en la seccion 1.1, la aleaciéon Ti-6A1-4V tiene un porcentaje en peso de
90% de Ti, 6% de Al y 4% de vanadio. De tal manera que, al considerar la proximidad del
Ti (Z =22) y el V (Z = 23) en la tabla periédica, se tiene que 94% de la aleacién esta
constituida por elementos de un peso atéomico semejante, y sélo un 6% tiene un peso
atdémico inferior. De acuerdo con la operacion del programa SRIM 2000, descrita en la
seccioén 1.2.4, esta diferencia entre los pesos del Ti y la aleacnén no implica resultados
significativamente distintos en todos los para > Y q se realizaron
simulaciones para el sistema Au — (Ti-6A1-4V), se observaron ltado: a los
obtenidos en el sistema Au —~ Ti.

Por otra parte, el programa SRIM 2000 no considera la estructura cristalina de la red, de tal
manera que no toma en cuenta los fenomenos de choques focalizados y canalizacién.
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3.3. GCiilculo de la temperatura del spike.

De acuerdo a la teoria presentada en la descripcion de los procesos de spike, para una
distribucién de energia de Maxwell — Boltzmann, la temperatura que alcanza un spike
térmico en los alrededores de una cascada de desplazamiento, 7, esta relacionada con la
densidad de la energia media depositada, &,,, a través de la ecuacion 1.2.3.15:

3
8, =5 kT

Si se considera el célculo del valor de la densidad de la energia media depositada, de
acuerdo al modelo de Sigmund [37], ¥y se emplea ¢l modelo de distribucién espacial de
energia propuecsto por Winterbon {47}, se puede estimar la temperatura que alcanza un
spike térmico producido por la impl i6n de iones sobre un blanco de Ti.

Se realizé el calculo de la temperatura que alcanzaria un spike témico provocado por un
proyectil incidente de Ti sobre un blanco de titanio. De acuerdo con la tabla 3.2.1, que

a los pc jes de pérdida de energia de los iones incidentes debido a los distintos
procesos de mteraccn’)n con el blanco. se observa que las vibraciones de los atomos ¢en la
red alrededor de su posicion, d , tienen su origen principalmente en los
dtomos reculantes. Por lo anterior, es oonvcmcnle pensar que la mayor parte de los spikes

térmicos y de despl son p idos por atomos reculantes de Ti, y no por los
mismos iones incidentes de Au.

La tabia 3.3.1 muestra los valores estimados para la temperatura de un spike térmico, como
funcion de la energia de un proyectil de Ti, de acuerdo con los modelos de Sigmund y
Winterbon [37, 47]). Se incluyen los calculos para el namero de dtomos en la cascada de

desplazamientos N... €l radio de la cascada, r... €l vol de la da Ve.. y la
densidad de la encrgia media depositadad,. Aqui, el numero de dtomos en la cascada es
Neas = NV, donde N es la densidad atémica del Ti, V.. es el vol de la d.

definido por las ecuaciones 1.2.3.20 y 1.2.3.31, y la energia media depositada, &,, se
calcula de acuerdo a la ecuacién 1.2.3.22.

La figura 3.3.1 es una grafica de la temperatura del spike, como funcién del namero de
atomos en la cascada.

La grafica 3.3.2 relaciona la temperatura del spike, con el radio de la cascada del volumen
de transporte de energia con el que se modela el spike esferoidal.

El compor i > de la densidad de energia promedio depositada en un spike térmico,
como funcion de 1a energia del proyectil se observa en la figura 3.3.3.

La grifica de la temperatura que alcanza el spike térmico como funcién de la energia del
ion incidente que lo produce, se muestra en la figura 3.3.4.




E (keV) Neas Fean (D) Vear (nm)® g, T (K)
(eV_/ dtomo)
0.5 4 0.26 0.08 29.49 228126
1 2 0.37 0.21 21.49 166273
S5 23 -00 4.21 5.37 41574
7 480 -26 8.48 3.73 28879
8 610 .37 10.78 3.36 25959
10 938 .S58 16.57 2.73 21123
20 434 2.64 76.69 .17 9125
30 1398 3.89 247.05 0.55 4249
40 29859 5.01 527.55 0.34 2653
50 52739 6.06 931.79 0.24 873
60 83097 7.05 1468.14 0.18 430
70 125866 8.10 2223.78 0.14 10
80 175846 9.05 3106.82 0.12 90
90 248180 10.15 4384.81 0.09 718
100 339700 11.27 6001.78 0.08 58
Tabla 3.3.1. Tempcratura del un spike térmico, provocado por un ion de Ti sobre un blanco de Ti, como
funcién de la energia del ion incid de alos delos de d y Winterbon.
10°
=
- ]
10°
10 10" 10
Figura 3.3.1. Temperatura del spike como ion del nu de en la de
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Figura 3.3.4 Variacién de la temperatura que aicanza un spike térmico, como funcién de Ia energia del
proycctil de Ti que lo genera.

En este punto, conviene cc la i ién de la p a que al un spike
térmico, con el modelo de Vlneyard enmarcado en la teoria clasica de d ion del
calor.

De acuerdo a la solucién propuesta por Vineyard, presentada en la seccién 1.2.3,
correspondiente a la descripcion de los modelos de spike térmico, se puede obtener una
grifica del comportamiento de la temperatura de un spike térmico que se ha modelado en

una region esférica. La soluciénala ion de conduccion del calor obtenida es:
54 &
T(r.t)= 9C." axe

I m—— v -4
(drmkory?

Las figuras 3.3.5 y 3.3.6 cormresponden a las soluci de la ion de d i6n del
calor, para un spike esférico en Ti (k0 = 0.219 W/K cm, Co = 2.353 J/Kcm®) [96], para
valores de energia depositada de 30 y 40 keV, respectivamente.

La figura 3.3.7 muestra las gréificas parativas del i de la P del
spike como funcioén de su radio, para los modelos de Winterbon - Sigmund y de Vineyard.
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de un spike térmico, que se ha modelado en una regién esférica,
una energia depositada g = 30 keV.

Figura 3.3.5. lucién de las P
de conel delo de Vineyard {49). Se
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Figura 3.3.6. ién dc las de un spike térmico, que sc ha modelado en una regién esférica,
de acuerdo con el modelo de Vmeyud (49]). Se considera una energia depositada g = 40 keV.
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4. Discusién.

Los resultados obtenidos con el programa RUMP, a partir del analisis de Retrodispersion
de Rutherford, muestran que cl alcance proyectado de los iones de Au depositados en el
sustrato de Ti fue de 1.50 um, con una dispersién de 0.62 pm. La simulacién efectuada
con el programa SRIM 2000 asigna a este proceso un alcance de 1.36 um y una dispersiéon
de 0.23 ym. También se calcul6 la distribucién de despl »s producido por cada
ion. Se encontré que la distribucién de desplazamientos de atomos en el blanco se inicia en
la superficie de la muestra, y al una profundidad maxima de 1.9 um (figura 3.2.4).

De acuerdo con los resultados obtenidos con el ensayo de microdureza Vickers, la
profundidad de penetracion de la punta pi idal del ind dor wvari6é de 0.99 um a

1.31 um para titanio implantado con distintas afluencias, mientras que en la aleacién, esta
profundidad varié entre 0.74 um y 1.07 pm.

En el caso de la técnica de difraccién de rayos - x de incidencia rasante, para un dngulo de
incidencia o = 1°, 90% de la intensidad difractada proviene de una profundidad cercana
a 1 pm, y para un angulo a = 3° la informacion obtenida se origina mayoritariamente de
una profundidad cercana a 1.87 pm.

Los resultados anteriores confirman que el ensayo de microdureza Vickers, la
retrodispersion de Rutherford y la difraccion de rayos — x de incidencia rasante, son
adecuados en los estudios de las modificaciones producidas en la superficie de ambos
materiales, por la accién de los iones 1mplamados De hecho, las técnicas anteriores
pueden nphcnrse al analisis de si (iones p dos con energias cercanas a
10 MeV, impl dos sobre les).

En este punto, se debe destacar la importancia de la técnica de difracciéon de rayos — x de
incidencia rasante. que permitié estudiar la region superficial modificada por la
implantacién de iones de Au de 9 MeV. La geometria convencional de difracciéon de
rayos — X, s6lo mostroé la estructura cristalina original del Ti y de su aleacién Ti—6A1-4V, a
pesar de haber sido implantados por iones de Au.

Es importante resaltar que los procesos de impl ion se eft ban tradicional con
iones de energ,ins del orden de decenas o cientos de keV, lo que producia la modificacion
de la superficie del material hasta una proﬁmdldad de unos cuantos nanémelros, por lo que

las técnicas de anilisis de los materiales impl luian la P Snica de
transmision (TEM).

En el caso parucular del sistema analizado en Ia P investi ion, se r on
estudios de microscopia electrénica de t 16 La idad del cquipo de

microscopia electrénica empleado requeria que las muestras a analizar tuvieran un espesor
de 0.1 um. Estas muestras delgadas fueron implantadas con la misma energia, de tal
manera que los iones incidentes atravesaron los blancos de ambos materiales. Las
imagenes obtenidas por TEM no mostraron cambios significativos en la estructura del Ti y
su aleacion. De acuerdo con el perfil de distribucion de dafio de los iones de Au en Ti
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(figura 3.2.4), la produccién de desplazamientos por ion en los primeros 0.1 um del
material, es minima.

En el titanio puro, la implantacién de Au dio lugar a la aparicién de una nueva estructura
hexagonal compacta. La tabla 4.1 exhibe los valores de los parametros de red para las
estructuras hcp del Ti tesugo y las modificadas por la lmplantamén con afluencias de 2.0,
3.5 y 6.5 x 10'® Awcm?®. Los resultado: un incr o de 10.7% en los
parametros a y ¢, respecto a los mismos valores de la muestra testigo. La tabla 4.1 sintetiza
los resultados obtenidos.

Ti Testigo Implantado
a=(0.2951 = 0.0001) nm a=(0.3268 £ 0.0002) nm
Parimetros
de ¢ =(0.4685 = 0.0002) nm ¢ =(0.5184 * 0.0004) nm
red
c/a=1.588 c/a=1.586

Tabla 4.1, Valores de los parimctros de red g y ¢ para la estructura hcp (fase @) en Ti testigo ¢ implantado
con 2.0, 3.5 y 6.5 x 10'® Awcm?.

En el caso de la aleacién, la implantacién de las mas altas afluencias de iones de Au
produjo los mismos cambios que los observados en Ti: una nueva estructura hexagonal
cor con para de red g y ¢ mayores en un 10.7%. Las razones c¢/a obtenidas son

menores a las de la estructura hep ideal, que son de 1.633. La tabla 4.2 sintetiza los
resultados obtenidos.

Ti-6Al-4V Testigo Implantado
a = (0.2925 = 0.0001) nm a = (0.3242 + 0.0002) nm
Paramctros
de .= (0.4672 x 0.0002) nm ¢ =(0.5168 + 0.0011) nm
Red .
c/a=1.597 c/a = 1.594

Tabla 4.2. Valores de los pardmetros de redayc p.ra la estructurs hcp (fasc a) en Ti-6Al-4V testigo ¢
implantado con 3.5 y 6.5 x 10'®* Auw/cm®. Las a las de la estructura hep
ideal, que son de 1.633.
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Como sc menciond anteriormente, Liu y colaboradores [76-78] reportaron la aparicién de
nuevas estructuras hexagonales compactas obtenidas por medio del mezclado iénico del
sistema Ti - Au. Los parametros de red de las estructuras hcp obtenidas (@ = 0.327 nm,
¢ = 0.526 nm), son mayores que los originales del Ti.

El parametro de red a de la nueva estructura hcp, obtenida por la imp! ion de iones de
Au de 9 MeV sobre blancos de Ti, difiere del reportado por Liu en menos de 0.1%,
mientras que la diferencia porcentual del parametro ¢ es de 1.5%. Por lo que se puede
suponer que, a pesar de tratarse de r ismos de prod i6n difer la estructura
observada es la misma.

Las proporciones de Au en las mezclas de los sistemas reportados por Liu, variaron entre
20 y 35% atdmico. En el caso de la presente investigaciéon, las cantidades de Au
implantadas, 2.3% atdmico en el miximo de la distribucién [93], son pequefias en
comparacién con las proporciones de Au pr en los si estudiados por Liu.

El nimero de desplazamientos por atomo calculados por Liu para los experimentos de
mezclado iénico varié entre 30 y 60, micntras que en el caso del sistema actual, para las
mayores afluencias obtenidas, el nimero de dpa fue de 80.

Liu [78] establece que la fase metaestable cristalina (MX) obtenida por lado iénico no
constituye una solucion sélida sustitucional. Como puede observarse en el diagrama de

Darken — Gurry mostrado en la figura 1.1.8, no se presentan las condiciones para la
formacioén de una solucion sélida en equilibrio en el sistema Au — Ti.

La caracteristica comun de los procesos de formacion de nuevas estructuras hexagonales
compactas por medio de mezclado idnico [76 — 78], o por implantacion de iones [93], esta
en la energia transferida a los atomos por medio dec iones energéticos. En ambos casos se
sugiere presencia del spike térmico.

Como uno de los Itados obtenidos por la si lacion del programa SRIM 2000, ia tabla
3.2.1 muestra la distribucién de los por de cnergia cedidos al material por los iones
incidentes y los idtomos reculantes. Como puede observarse, casi el 80% de la energia se
pierde en procesos de ionizacién (49.54% iones incidentes, 30.59% atomos reculantes),
1.59% de la energia se cede en la prod ién de i (0.02% iones incidentes,

1.57% atomos r lantes) y el 18.16% cn vibraciones a la red. fonones, (0.07%
iones incidentes. 18.09% atomos reculantes).

En la escala de energias en la que se llevé a cabo 1a implantacion de iones, la produccién de
defectos en la estructura cristalina del Ti no estd asociada con el proceso de ionizacién.
Como se menciond en la seccién 1.3.3, la transformacion de fase @ — o en Ti pucde ser
producida por irradiacién de iones pesados de energi&s -~ 30 GeV. En este proceso, las
razones de pérdida de energia por fr > se entre los 29 y
39 keV/nm, micntras que en el caso de la implantacion de iones de Au de 9 MeV, la
seccion maxima de frenado electrénico es de 4.6 keV/nm.
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Al ser tan baja la seccion de frenado electronico, comparada con la obtemda por lrradlaclén
de iones pesados de altas energias, no podcmos p en de
produccién de dailo, como los spikes de ionizacion derivados de la explos:én coulombiana.

Por otra parte, la proporciéon de energia cedida a la red en produccién de vacancias (1.59%)
es pequeila, de tal manera que esta produccion no puede ser el principal proceso en la

b

C i6n de una estructura cristalina.

La prod ion de ias esta ligada a la aparicion de spikes de despl. De
acuerdo con el modelo de Brinkman, cuando el camino libre medio que viaja una particula
de energia E entre dos colisiones de desplazamiento, A4, se¢ aproxima al espaciamiento
interatémico del material que forma el blanco, se crea una regiéon perturbada de dafio
constituida por un nicleo central rico en vacancias, rodeado por otra region exterior, rica en
dtomos intersticiales. De acuerdo con la figura 1.2.3.4, e} camino libre medio para iones de
Ti que inciden sobre Ti' decrece a medida que la energia de estos proyectiles disminuye,
aproxlméndose cada vez mas a la distancia mleralémlca de los atomos del blanco. Es
> los spikes de d 1 liento cc a ocurrir. Como se observa en la

grifica, el camino libre medio de pmyectlles de Ti con energias de 50 keV, es al menos de
28 nm, es declr. casn 10 veces el espaciamiento mtcmtémlco de Ja red de Ti. Este

por > sugiere que los spik de despl > se deben producir a energias
menores.

La produccién de splkes térmicos uene lugar cuando la energia del ion incidente no es

ufici para d d 1 >s posteriores. En este punto su energia es
distribuida entre los atomos vccmos, es decir, se disipa en vibraciones de la red, en forma
de calor [43, 48]. De acuerdo con la tabla 3.2.1, el 18.09% de la energia de los iones de
Au es cedida a 1a red de &tomos de Ti en forma de vibraciones. La fi ion minoritaria de
esta energia se transmite por los iones incidentes, mientras que mayoria es cedida por los
atomos reculantes que forman las cascadas.

La tabla 3.3.1 los r Itados del calculo de la Ve que un spike
térmico, de acuerdo con los modelos de Winterbon y Sigmund presentados en la seccion
3.3 [37. 47] Los splkcs son generados por iones de Ti que inciden sobre atomos de Ti. Se

han consid > iones id con energias de 0.5 a 100 keV.

Un primer analisis de los resultados obtenidos en la tabla 3.3.1 indica una sob i ion
del valor de la temperatura de los spikes, para las energias mas bajas Sin embargo, se debe

examinar con idado el > de r Itados que la teoria misma predice, a fin de
establecer un rango de energias para las les sean aplicables los del

El primer dato que debe i se es el ni de & cn la da de encrgia, Nca.
ya que no es posible la apli ién de del disticos sobre un numero pequefio de
atomos. Las consecuencias de la aplicacion de este delo a un na 0 peq de
! Se i como proyecti los iones de Tl. porque dcspués de las primeras colisiones de los iones
incidentes de Au. se han producido una gran primarios y secundarios golpeados de Ti que
son los de las das de di
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dtomos nos lleva al cdlculo de temperaturas desproporcionadamente altas. Thompson [43]

cOl;lSldcra que comunmente, en una region de spike térmico se implican del orden de 10* a
10" dtomos.

Como puede verse en la grafica 3.3.1, para el namero de dtomos en la cascada considerado
por Thompson, la temperatura del spike se encuentra arriba de 1200 K, una temperatura
superior a la temperatura de transicién a la fase beta del Ti. Si se consideran los spikes
térmicos causados por iones de Ti con energias entre 20 y 50 keV, el numero de dtomos
involucrados varia entre 4300 y 83000 y las tempemturas locales varian entre 1430 y

9125 K. Estos compor ién se p en la tabla 3.3.1 y 1a grifica
3.3.4.

De acuerdo con la tabla 3.3.1 y la gréfica 3.3.3, la densidad de energia promedio del spike
puede sobrepasar el valor del calor latente de fusion del Ti (0.145 eV/détomo), para spikes
ocasionados por iones de energias menores de 50 keV.

Otro i que r importante analizar, se muestra en la figura 3.3.2; es la

variacién de la temperatura como funcién del radio de la cascada. Para radios de cascada

pequefios, el valor de la temperatura se dispara. Cuando los radios varian entre 4 y 6 nm, es

decir, cuando el numero de atomos en la cascada se encuentra entre 15000 y 50000, las
P ura: se ubi entre 1800 y 4000 K.

Otra aproximacion al calculo de la temperatura de un spike térmico, basada en la leoria
lasica de cond ion del calor, consndera la propagaclén de la n una

de geometria esférica, producida por una fi A [49] Las figuras 335

¥y 3.3.6 muestran la evolucién de la temperatura de un spike térmico, que se ha modelado en

una region esférica, de acuerdo con el modelo de Vineyard [49]. Se consideran valores de

la energia depositada, ¢, de 30 y 40 keV.

En la figura 3.3.7 se hace una comparacién de los modelos de Winterbon — Sigmund y
Vineyard, respecto a la temperatura del spike, como funcién del radio de 1a cascada. La
estimacion de la temperatura en el modelo dc Winterbon — Sigmund es siempre mayor que
la hecha por Vineyard, esp > se consid 1 radios p fios. Se debe ser

cauteloso con la aplicacién del modelo de Winterbon cuando el radio del spike tiende a
cero.

En el modelo de Vineyard, cuando el tiempo de propagaciéon del splke es corto, se ticnen
altas temperaturas, muy localizad que d de al alej del
centro del spike. En algunos casos, para radios mayores de s nm, las temperaturas del
spike caen por debajo de la temperatura de fusion del Ti (1943 K). Si se consideran
tiempos de propagaciéon mayores, se va ot iendo una distribucién de P mas
suave a lo largo del radio del spike.

En este punto se debe hacer énfasis en que la teoria de propagacion del calor, en la que
Vineyard basa su modelo, es una teoria macroscépica que considera al material como
continuo. Al reducir la escala de las dimensiones de la regién considerada en estudio, el
modelo debe también analizarse con cuidado.
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Por otra parte, ¢l modelo de Winterbon — Sigmund es un modelo microscépico, que
considera la distribucioén de energia de los atomos del blanco cuando éstos son golpcados
por iones incidentes. La densidad de energia promedio en ¢l spike térmico permite estimar
la temperatura de esa region localizada de desorden, por medio de la distribucion de
Maxwell — Boltzmann, de tal manera que también en este modelo se deben realizar
consideraciones estadisticas para su aplicacién.

Ambas aproxi i P i estimar la clevacion de la P a de los spil que
ic se prod por efe de iones incidentes. En el caso del sistema en estudio,
los dos delos predicen spikes térmicos con P superiores a la temperatura de
fusiéon del Ti.

De acuerdo con las i i realizad, a partir de los modelos presentados, un

mecanismo que puede explicar la obtenciéon de las nuevas estructuras cristalinas en Ti, por
efecto de la implantacién de atomos de Au es el sngutenle‘ al final de su trayectoria, los

iones incidentes de Au prod das de d de de Ti. Este
proceso es seguido por la prod i6n de spib térmicos en los que se disipa la energia
residual de los Atomos reculantes. Se estima que los spikes responsables de la elevacion de
la temp a local deben ser producidos por atomos de Ti reculantes con energias entre
los 30 y los 50 keV. La energia maxlma de 50 keV se bl de do con el delo
de Brinkman pama los spik de desp ya que por debajo de csta energla. el
camino libre medio de Ios étomos r 1 que or i las

aproximarse a las di interatomi Las perturbadas por los splkes

térmicos locales se enfrian segun la ecuacién 1.2.3. 16 para el tiempo de enfriado de un
spike térmico de radio r, que en el caso del Ti es de 1 x 1025, De esta manera, la razén de
enfriamiento de los spikes térmicos es de uproxlmadamen!c 10'*K/s. Como se ha dlscutldo
anteriormente, bajo estas condici es factible la for ion de

cri
diferentes a las obtenidas en el equilibrio.

En las muestras implantadas con mayor afluencia, existe la posibilidad de que la fase AuTis
esté presente en la superficie. El maximo observado en los patrones de GXRD cerca del
angulo 20 = 43.5° pcrlcncce a la mﬂcxnén de maxima intensidad (211) de dicho

comp cor a una estr da en el po. Un célculo
efectuado con el rograma SRIM 2000, indica que para la mis alla afluencia
(6.5 = 10'® jones/cm?), la concentraciéon maxima de Au i f'e do es aproxi de
2.3% atémico. Esta cantidad es la décima parte del 25% atémico que corresponde al Au en
el compuesto AuTis, de lal manera que es posible la presencia de dicho compuesto en
forma de pequeiios precipitados disp >

El wamafio de cristalito y ¢l valor de las microdeformaciones se dctcrlnmé por cl método de
Wiiliamson — Hall. Como se ¢ observa enla ﬁgura 3.1.33, el del fio de
cristalito con > a la afl i en bos materiales: aumento para una

aﬂuencm de 1 x 10"s jones/cm?. Dcspués de este valor maximo, el tamaiflo de cristalito

y6 hasta \| aun es que los comrespondientes a los materiales no
implantados.
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E! crecimicento inicial del tamariio de cnslahlo concucrda con el modelo sugerido por Liu y
Mayer para el a o de de cristalito ducido por irradiacion (80, 99). Es
impornante sefialar que para este valor de afluencia, aun no se observa la aparicién de la
nueva estructura cristalina. Aunque el fenémeno de produccion de spikes térmicos tiene
lugar desde el inicio de la implantacion, la poblaciéon de regiones de dafio con una nueva
estructura no cs suﬁcnenle para manifestarse en los patrones GXRD, para una afluencia de
1 x 10'® jones/cm®. Para afluencias superiores, las regiones de dafio producidas por los
spikes térmicos empiezan a poblar el material, ¥y su creciente presencia divide los

cristalitos, obteniéndose asi fios de cristalito alos ya ado:

En ambos materiales, ¢l valor de la icrodefe 6 6 con la afluencia,
especialmente en el caso de la al i6n. La inclusion dc regi de daiio dentro de la
matriz original provoca este at > en la microdefor

Como producto de la implantacién, el Ti y su aleaciéon Ti—6Al-4V presentaron un

incremento en el valor de la mi dureza, evaluada por medio del ensayo de Vickers. En
ambos materiales, hay un prc iado i > del valor de microdureza hasta una
afluencia de 1 x 10 iones/cm?, postenormeme se observan camblos margmales. El
resultado anterior indica que, dc los s de inducidos por
irradiacién que discute Sharkeev {98], el d imi por frc de grano no es el

mecanismo principal, ya que precisamente en este mtcrvalo el tamafio de grano aumenta;
mientras que para | la afluencia de 3.5 % 10'®iones/cm?, cuando los tamafios de cristalito han
disminuido sensib el bio es p fio. También es poco probable que el
incremento de la microdureza sea producto del endurecimiento por formacién de soluciones
so6lidas. o por dispersién, ya que por una par(e, no existen las condiciones para la

formacion de soluciones séhdns. y por otra, 1a for ion de precipitados de la nueva
estructura es aun peq para afl bajas El mccamstno sugerido para el incremento
del valor de microdureza es el d por en la densidad de

dislocaciones.

Finalmente, respecto a la morfologia de las impl d. observada por
microscopia electréonica de barrido (figuras 3.1.5, 3.1.6 y 3.1 8), se puede corroborar una
mayor estabilidad ani de la de Ti-6Al1-4V, ya que a pesar de que las
microdeformaciones producidas por la lmplanlaclén de iones en la aleacion fueron mayores
que en el Ti, éstas no provocaron > iables en su asp superficial. En el caso
del Ti. la implantaciéon provoca una modificacién severa de la superficie, no asociada al
mecanismo de sputtering, ya que la produccién calculada para este proceso es baja.
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5. Conclusiones.

Las técnicas de Retrodispersion de Rutherford, Difraccion de Rayos — x dec Incidencia
Rasante y el ensayo de Microdureza Vickers son adecuadas cn el anilisis de la region

superficial modificada por la implantacién de iones de Au de 9 MeV sobre blancos de Ti y
Ti—-6A14V.

Las técnicas mencionadas se pueden utilizar de compl ia en el estudio de la
modificacién de la superficie de si 1} iones p dos con energias del orden
de 10 MeV, implantados sobre metales.

La implantacién de iones aumento el namero de microdureza Vickers en ambos materiales.
En el Ti, ¢l mayor incremento correspondié a una afluencia de 1.0 x 10'® Awcm?, que
representd un cambio en el valor de microdureza de un 68%. En el caso de la aleacién, se

obtuvo un aumento de 108% cn el valor de microdureza, para una afluencia de
3.5 x 10'® Awem?®.

Para afluencias mayores o iguales a 2.0 x 10'® Awcem?® el principal efecto de la
implantacién en Ti fue la aparicion de una nueva estructura cristalina hexagonal compacta,
con parametros de red a = (0.3268 + 0.0002) nm y ¢ = (0.5184 = 0.0004) nm. Ambos
parametros son mayores en un 10.7 % a los de la estructura original.

Como resultado de la implantaciéon de iones de Au con afluencias mayores o iguales a
2.0 x 10'®* Awcm?, la aleacién Ti—6Al1—4V también presenté una estructura hexagonal
compacta, con parametros de red a = (0.3242 = 0.0002) nm y ¢ = (0.5168 =+ 0.0011) nm. Al

igual que en el caso del Ti, los parametros de red de la nueva estructura son 10.7% mayores
a los de la estructura original.

El mecanismo que puede explicar la aparicién de la nueva estructura cristalina hexagonal
compacta en ambos materiales es la formacién de spikes térmicos, provocados por atomos
primarios golpeados que forman las cascadas producidas por los iones incidentes de Au al

final de su trayectoria. La temperatura estimada de los spik térmicos esta por arriba de la
temperatura de fusién del Ti (~ 2000 K), ya que puede alcanzar 4000 K. Posteriormente,
Ias regloncs perturbadas por el spike pued un ripido enfri >, del orden de

10'* K/s, capaz de producir las estructuras observadas.

La implantaciéon de iones de Au de 9 MeV en Ti y Ti-6Al4V produce cambios en el
tamaifio de cristalito en ambos materiales, asi como un aumento del valor de las
microdeformaciones.

Ante la implantacion de iones de Au de 9 MeV, la aleacién Ti—-6A1—4V presenta una mayor
estabilidad mecanica que el Ti.
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Apéndice Al

Obt ion de la fi i6n de dailo por despl i (Modelo de Kinchin — Pease).

A partir de la hipétesis 7 del modelo de Kinchin — Pease, presentada en la seccién 1.2.2:
“Un atomo de la red que reciba menor energia que el valor de Es no sera desplazado. De
manera analoga, si un atomo golpeado sale de una colisibn con una energia £ < Es no
contribuirda mas en la cascada. Asimismo, Ios atomos que reciban una energia entre Eg y
2E4 seran desplazados, pero no podran el v o total de atomos
desplazados™, se obtienen las siguientes condiciones para la funcién de dafio por
desplazamiento, (Nu(E) )

(Nd(E))=0 (para E<E,) AP1
(Nd(E))=1 (para E, <E <2E,) AP2

Existen dos posibilidades para la i6n AP2. Consid os un atomo primario
golpeado con una energia entre £z y 2E,;. Ahora consideremos la posible secucncia de
eventos que este dtomo primario sufre con los dtomos de la red:

a) Si la energia transferida por el primario a un itomo de la red excede a Ey, pero es menor
que 2E,, el atomo de la red serd desplazado pero el primario Qquedari con energia menor
que E;. En esta situacién, el atomo golpeado se movera fuera de su sitio en la red, pero el
primario ocupara el sitio vacante, disipando su energia cinética en forma de calor. Este
proceso representa una colisién de reemplazo.

b) Alternativamente, si el primario transfiere menos energia que E; al atomo de la red, el
4tomo golpeado no sera desplazado, dejando al primario como €} tnico atomo desplazado,
con una energia insuficiente para desplazar otro dtomo de la red.

En las dos situaciones presentadas anteriormente, la colision del primario resultarad en un
solo atomo en movimiento, el cual tendrd una energia menor que el primario original. Por

tanto, un dtomo golpeado primario con energia cinética entre E4 y 2E4 producira un dtomo
desplazado.

Ahora se debe determinar una forma funcional para la funcién de dailo (N«E)), para
E > 2E,4. Para proceder, consideremos la condicion de que la cantidad ﬂVd(E)) dcbe ser

conservada. Espec(ﬁcamemc, esta condicién indica que el nua o de desp )
producidos por un atomo primario de cnergia E sera igual al na > de despl i
producidos por los dos atomos en movimi que fi do do el primario

colisioné por primera vez con un atomo de la led La figura AP1 es un esquema de la
colisién binaria entre un dtomo primario de energia £ con un atomo estacionario de la red.
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Atomeo primario dtomo de

O lared -

E

ftomo reculante
de lared

Figura AP1. T ia de P de la primera colisién de Ia cascada.

En la colision, el primario transfiere una energia 7" al atomo de la red, y sale de la colisiéon
con una energia £ — T. Las condiciones de conservacién bl que el nu de
dcsplmmwmos creados por el atomo primario (NiE)), debe ser igual a la suma del

o de despl MO (N,,(T)) y (Nu(E-T)) creados por lo dos proyectiles que surgen
de la primera colision del primario, es decir

(NAE))=(N(E-T))+(N,(T)) AP3

La ecuacién AP3 no es suficientc para determmar NoAT), debido a que la encrgia
transferida, T, no estid especificada. De la pri icion del del que
todas las colisiones son entre dtomos iguales, y que Tpuede tomar valores entre O y E. Sm
embargo, para ¢l modelo de esferas duras, sabemos que la probabilidad de que un dtomo
con energia E transfiera a otro de igual masa una cantidad de energia entre 7y T + dT esta
dada por la expresiéon P(E, T) dT" = dT/E. Podemos usar el hecho anterior para calcular el

nimero prc dio de d 1 lientos. A partir de la definicién de valor promedio,
tenemos que para un atomo primario de energia E,

(N,,(E))=LTN_,(E)P(E,T)dT=LrN,,(E)% AP4
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Realizando la misma operacién de ambos lados de la ecuacién AP3, se tienc
1 5
(N, (E))= +h [NE-T)+ N (T)]dT APS5

El lado derecho de la ecuacién AP5 consiste de dos integrales. las cuales tienen la misma
forma si realizamos un cambio de variable de integracion en la primera integral.
Sea 7" = E — T, esto reduce la ecuacién APS5 a

(N,,(E))=—Z: [ N(E)ar AP6

El iado derecho de la integral APS puede ser expandido en la suma de tres integrales, sobre
los siguientes rangos: de 0 a Ey, de E;a 2E,y de 2 E4 a E, para obtener,

£,

% Lﬁ N, (T)dT = %[ LE. N, (T)dT + J-u:n N, (T)dT + I:;:, N, (T)dT] AP7

La primera integral del lado derecho, evaluada entre 0 y £; se anula, en virtud de la
ecuacion AP1l. La segunda integral, evaluada entre £4y 2£E, es igual a 1, en virtud de la
ecuacion AP2, de tal manera que la ecuacion AP7 puede reducirse a

2E, 2 £
(Na(E)) =gt + 2 [, Nu(T)dT  APB

Multiplicando por £ ambos lados de la ecuacion APS8, y difi
ticne

do con resp > a E, se

(N, (E))+d_%5» =FdE( L’h N, (T)dT) APO

Aplicando la férmula de Leibniz para obtener la diferencial de una integral, se obtiene la
siguiente ecuacién diferencial homogénea:

d(N,(E)) _(N(ED) 00
dE E

cuya solucién es

(N.(E))=CE APl

148




La constante C es determinada por la susti ion de la ion AP2 en la ecuacién AP11,

lo que muestra que (NA2Ep) =1 = 2CE4, 0o que C = (254)". Por lo tanto, el numero de
desplazamientos es

(N‘,(E))=% (para 2E, < E<E,) API2

El limite superior, £, en la ecuacién AP12 es una energia impuesta por Kinchin y Pease
para ajustar la pérdida de energia por frenado electrénico para atomos primarios de energias
superiores. Los valores de E. se toman como M> keV; por ejemplo £, (Ti) =48 keV.

Para aAtomos primarios con energias superiores a £., el nu o de despl i S se
asume como

(N',(E))=25de AP13

La funcién de daiio total de Kinchin — Pease para los 4&tomos primarios se construye como
una combinacién de las ecuaciones AP1, AP2, AP12 ¥y AP13:

() (i E<E,)
1 (si E, < E<2E,)
(N (B))= Se-  (si2E,<E<E.) API4
'd
E, .
-2—E—.l- (Sl EC <E)
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Titanium and Ti-6Al-4V alloy samples were implanted with 9 MeV Au ions at room
termperature with fluences up to 6.6 x 102° ions/m?. The results were analyzed using
Rutherford backscattering, X-ray diffraction, glancing angle X-ray diffraction, and SEM. The
glancing angle diffraction patterns show peaks corresponding to a new phase in both
materials, presenting an hcp structure with larger lattice parameters than the unimplanted
material. This phase is formed mainly by structural damage produced by the beam, and not

by the formation of compounds. Modifications of the grain size and microstrain were
measured using the Williamson-Hall method. ©® 20071 Kiuwer Academic Publishears

1. Introduction
Titanium and its alloys are some of the best cur-
rently nvmlnble mau:nals for sur;u:al :mphnrs They
present and b -
bility, good ity, low elastic dulus and low den-
sity. In particular, the alloy Ti-6A1-4V has high tensile
strength and fatigue resistance [1-4]. At room temper-
ature, pure titanium is normally found in the o phase,
which is a hep structure. Above 1155 K there is a trans-
formation to the bee 8 phase, and at high pressures it
to a simple t 1w phase. The «w phase
has also been reported as a result of high energy ion ir-
radiation {5, 6].
fon impl i

has for treat-
ing biomaterial surfaces. One is the selective surface
modification without affecting bulk properties; another
is the possibility of performing the process at low tem-
peratures. It is known that implantation of certain types
of ions into titanium hardens the surface, fric-

structural damage, unhindered by surface removal ef-
fects. Most previous studies of ion implantation into
titanium have been made at low energies, and studics
have been made of very high encrgy ion irradiation of
Ti, leading to a phase transformation {5, 6}.

2. Experiment

The Ti samples were 99.6% punty. the main impuri-
ties quoted by the ) being
Al, Cr, Mn, Ni, and V at 500 ppm. They consisted
of slices cut from 9.5 mm diameter rods which were
annealed in argon at 675°C by the manufacturer. Af-
ter cutting, lhcy were pchsh:d with Emery paper and
0.05 um Ti 1ly has a hep crys-
tal structure with lattice parameters @ = 0.2950 nm and
c=0.4686 nm {7]; this was verified by x-fay diffraction
on lesinthep For the

tion, and imp the wear The hardening
is attributed primarily to the formation of hard phase
(carbide, nitride and oxide) precipitates [4].

As part of a program to lmprovc the surfnce proper-
ties of Ti and its alloys for di and to

and SEM images
in lh: present experlmcm show a large-grain structure
with 1n avcragc size of the order uf 100 um. Small nnglc

the t
here we present the results of 9 MeV Au ion implan-
tation into Ti and the alloy Ti-6A1-4V. At this beam
energy, the implanted ions affect the first 1.5 z2m below
the surface of the metal. The relatively low sputtering
yield reduces the surface dnmag: which is normally

x-ray d di d an
mosalc structure w-lh SIzes of 56 nm -l 1 um deplh
d with the W Hall
involved in these changes. later.

The Ti-6A1-4V alloy samples were similarly cut from
10.0 mm diameter rods, also purchased from Good-
fcllow. and pohshcd wnh Emcry paper and 0.05 um
quoted by the man-
ul‘aclurcr is 650 ppm of oxygen Scanning clectron

present in low encrgy. so u is | bl probe and x- ray diffraction musuremcms were
to study the fina) distr of i pecies and carried out on ing 10-15 pum
0022-2361 & 2001 Kitwer Acudemic Publishers 503
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whitrary units
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Figure 1 C: f final Au ion
tion, for 9 MeV Au ions striking a Ti target.

and vacancy distribu-

diameter, V-depleted o phase grains (hep with
a=0.2925 nm and ¢=0.4670 nm) in a V-enriched
B phase matrix (bcc with @ =0.3230 nm) which sur-
rounds the o phase grains. These values arc in agree-
ment with the literature [8]). The size of the mosaic
structure at 1 um depth was determined with the
Williamson-Hall plot to be 71 nm.

The 9 MeV Au ion (3*%) implantation was per-
formed at room temperature using the Instituto de
Fisica 3 MV 9SDH-2 Pellctron accelerator. Typical
target currents were | 1o 3 A, and the bcam was
rastered over 4 cm?, with which flux densities of
0.5 1o 1.5 % l()"' Au jons/m?s were obtained. Vari-
ous cre dicd, the being
6.5 x 10%° Au ions/m?. According to TRIM (9] calcu-
lations, the projected range of 9 McV Au ions in Ti
is 1.37 sem, wnlh a slmp,glmg_ of 0.22 am. The same

ion thata fl of 102 Au ions/m?
corresponds to 0.35 atomic % in the peak of the im-
planted Au ion distribution.

Although the final Au ion d:smbuuon is calculated
to be a slightly G occurs all
along the ion Imjcclory. as shown in Fig. |, which is
a of the y distribution and
the finat ion distribution, using TRIM, with arbitrary
vcrucal scales A measure of the amount of structural

by nuclear ppi is the
number ol' dlsplaccmcnls each atom of Ihe malerml
suffers during the total t dment. Fora fl of

10°° Au ions/m?, the number displacements per atom
(dpa) was calculated to be above 30 in the peak of the
vacancy distribution at a depth of about 1.2 yum. The
calculations corresponding to the Ti-6A1-4V alloy yield
very similar results,
Conventional (XRD) and grazing angle x-ray diffrac-
tion (GXRD) were used to analyze the samples. The
angle ements were per d on a
D5000 di with a inci-
dence attachment and LiF crystal monochromator inthe
sccondary beam path, using the CuKa radiation. The
diffraction patierns were taken with the sample fixed
at the angles of incidence o = 0.5%, 1°, 1.5°, 2°, 2.5°,
and 3°, and with a sciatillation detector moving from
26 = 30" to 80" with a step of 0.02” at cach anglec of
incidence. The collection time at each value of 26 was

504
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5s. Here @ is the diffraction angle. The angle of inci-
dence 0.5" is slightly above the critical angie for total
extemal reflection, when the x-rays start to penetrate the
malenal by mcrensmg, this angle the penetration depth
is ly For le, at o = 1°, 90% of
the scattered intensity comces from a depth smaller than
=) pm.

3. Resuits

Using the same ¥ the

ing (RBS) of “*He ions was performed in order 1o deter-
mine the final position of the implanted Au ions. In this
technigue {10], the measured cnergy spectrum of the
backscattered He ions is used to determine the depth of
lh: Au ions below the surface of the sample. Conven-

y. RBS are done with 2 MeV He
jons, but inthe present caseat 2 MeV the Au pcnk inthe
RBS was hidden b the due

to the lhnck Ti. Therefore it was necessary to raise the
Heion energy 10 6 MeV at which encrgy the signal from
the Au implants was scparated from that of the solid Ti
inthe spectra. Fig. 2showsa s{:ec(mm of backscattered
“He on Ti implanted with 10°° Au ions/m?. The RBS
spectrum from the Ti-6Al-4V alloy was esscntially the
same. The measured profile of the Au implant tumed
out to be approximately Gaussian; it was fit with the
code RUMP [11] with a Gaussian distribution with a
mean depth of 1.50 um and a FWHM of 0.62 um.
‘The measured mean depth is in reasonable agrecment
with the calculated value (1.37 z2m), but the mecasured
width is about 2.5 times greater than the calcutated onc
(0.22 sem).

\When ion implantation is performed at lower cner-
gies (100-200 kcV), there is frequently a combination
of a small ion range and a large spullcnng, yncld This
leads to a di ion of the i depth
profile, as the croded surface recedes as much as, or
even more than the initial ion range. 1t also places a
limit on the number of ions that can be implanted,
since initially implanted ions may be sputtered away
at a later stage. In the present experiment, all the spec-
tra obtained from RBS similar to Fig. 2 indicate that

50

C
[}
40 §
< 30 ]
¥
g 20 4 T E
~ surface Aul
10 § Au L
[ +
[ 200 400 600 800

channel

Figure 2 RBS spectrum of 6 MeV alpha particlcs scaticred from tita-
nium implanted with® MeV Auians, The implanted Au ions sre found at
2 mcan depth of 150 jem with 8 FWHM 0£0.62 sem. The anow indicatcs
1he psinion where the Au peak would appear if it were on the surface.
Thete is & casbon contamination and & thin oaygen surface peak.



this effect does not occur, for the Gaussian distribution

mvnhmnm lnlhec-nof'l‘i(l-‘lg 5).
the boundaries of the large grains were

ve-ledvnlhamd‘G.leo'Aqunz -d

of maticr at the boundarics is evident.

ln .ddluon. on the surface of the grains, ncw parallel

u wellc and it dopth. This
with a small eoeﬂlmem. which
ﬁrthemcanof9 MeV Auon Ti, was
with TRIM to be between 2 and 3.
The measured width of the i Au distri
tion is larger than from the This

could be due to diffusion arising from local heating
of the ial during it will
be scen that radiation damage during lhe implantation
caused considerable changes in the crystal structure and
the nccomp.nymg strain could very well
account for the observed increasc in width,

The microstructure of both Ti and the Ti-6AI-4V al-
loy before i Was with a
of 10% HF, 5% HNO; and 85% H;0, and then the sam-

In the
T-—6A|-4V case there is no evident change in the mi-
crostructure for 6.5 x 107° Au ions/m?, compared with
the unimplanted samples.

Vickers microhardness tests (10 grams losd for
20 were on and
on i with di L of Au
ions. The results are shown in Fig. 6. In the case of
Ti, an increase of 75% in iz observed for a
fluence of 102 Au iona/m? and then a slight docrease.
Fat the Ti—6Al-4V alloy lhe increase is up to 100% for

ples were obscrved with SEM and optical
. 3 shows the surface of unimplanted Ti, where the

toa—Tiand - large
grain size (~100 Illﬂ) Thc dark and light grains are
both a; the the of the

eﬂ'eclonlhe of the crystal (12|
Fig. 4 is the image of Ti-
6Al-4V, The mi in this case of two

phascs, a and B8; the dark scgions correspond to the o
phu: nndlhellghtreglo:ulolhcﬂp.nﬁesunmmdmg
o phasc regions {13]. An study
showedlhenphuelohedeplelzdiwhllcuzﬂ
phasc is rich in V.
The Au ion i the mi-
crosttmonlhclurfneeofbolhmﬂs.lollw
not Yy to chemi: etch the in order

Figure 3 SEM microgreph of refcrence Ti, showieg the large grain sireceuss i the ariginel maseriel,

Au ? and toi for a higher

3.1. Tanium
XRD and GXRD were taken from samples of
Ti and the Ti-6A1-4V alloy, both in reference samples
and in samples implanted with different values of Au
ion fluence. Although it is known that there is always
a thin oxide present on Ti and alloy surfaces, no ox-
ide lines were observed in these patterns, indicating
lhnlﬂnoxndeuvuydﬁm'ﬂleimnmlchnp.ded
(hcp) pn'yay-ullme of Ti was in
of all the ab-

by the
nl&d diffraction maxima {14). The same was true of
those implanted with 10'® and 10'® Au ions/m?. For all

itaad

1
l
;
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Figure S SEM micrograph of Ti implanted with 6.5 x 10°, 9 MeV
ermin swrface.
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Ti-6Al-4V

Vickers microhardness number (10g)
&

TABLE 1 Indices af the new diffraction maxima abacrved in Ti and
the alloy Ti-6A1-4V, at & num of 6.5 x 107 Au lons/m?, assuming an

hep structure

inTi in Ti-6Al-4V
d(nm) dinm)

S 02829 02803

: : 0.2595 -
0.2484 02464
0.1912 0.1901
0.1630 0.1618
0.138¢ 0.1371
0.1364 0.1355

the measured values of interplanar distance & shown in
Table 1. Of the whole scquence pertaining to the new
not abserved (002) would
be located underncath a strong peak (100) of the ongmal
a and ¢ p! an

200
oo e, the only
. Both ¢
~//~ T T T
J 18 18 20 21
log fivence (m™)
Figure 6 D of Vickers on Au

of 10.7% with respect to the original
Ti Imcs The only line that docs not belong to cither of
the hep sequences is a weak one located at 20 = 43,54°,
and coincides with the line of maximum intensity ofthe

ion fluence for Ti and Ti-6Al-4V samples.

3310 m?
A

d AuTi3 [15]. The other reflections of this mi-
nonly phase would be hidden in the background. There
is the possibility that the new lines consistent with an
hep structure could be d with an orthorh
phase, but the corresponding parameters would be too
large to be likely.

The lysis of the d ain and
size broadening effect on the diffraction maxima of the
original structure was performed by the Williamson-
Hall plol method {16]. An cxamrlc is shown in Fig. 8
which isa plot ct‘ﬂ coso vs. sin 0/B cos @ for each of

V10 the , where
s00 _LA.L @ is the Bragg nngle and 8 IS thc lalal wuﬂh of cach
8 EA! - = line. Only well were d, and
o AR 1 z 2 a ight line was fit to the experimental points. On the
30 40 50 0 20 0
20 0.010
Figure 7 Comparison of diffraction patierns from a Ti reference sam-
ple and from samples implanted with 102,35 x 1029, and 6.5 x
10%° Auions/m?, with glancing angle o = 1*. 0009 }- A
these cases the GXRD patterns taken at different val-
ues of g angle o no rel in a.008 |- i
the n:ar—surface properties.
Fig. 7 shows a comparison of pattermns from a g
reference sample and from samples implanted with
1029,3.5 % 10%°, and 6.5 x 10 Au ions/m?, with 0.007 |~ 1
a = 1°, In the reference sample pattern the purce Ti lines
are indicated. For a fluence of 1020 Au ions/m? there
is evidence of a decrease in the lattice parameter a of 0.008 ).- 4
0.2% and an increase in ¢ of 2%. As can be seen in the :
fipure, the relative intensities of lines (100) and (002)
were modified for the higher fluence, indicating that the 0.008 2 N "
implantation induced a change in crystal orientation, ) 10 20 30 -0 ) &0
In the samples with 3.5 x 10%° and 6.5 x 10?° Au 2
ions/m? additional lines are observed. The sequence sin‘a/gcose
of new maxima can be explained as duc to a new hep Figure 8 - Hall plot. Th

structurc with values of lattice parameters a and ¢ of
0.3268 nm and 0.5184 nm, respectively, obtained from

o : %Y
154 ] ) {

from the intercept of the straight line with the vertical axis, and the rms
value of the microstrain is obtained from the slope.




Ti-8A-4V

_................4_.....‘1

grain size (nm)
H

o

i..—

40+

20

fluence (10*°m?)

Figure 9 Values of grain size vs Au ion fluence, obtained from the
ta spectra of Ti and the Ti-6Al

4V altoy.

plot, the grinsize is from the i ptofthe
straight line with the vertical axis, and the rms value of
the microstrain is obtained from the slope. Plots from
each of the samples indicate that both the grain size
and the root mean square {rms) value of microstrain
increase wnlh d:pxh in the reference sample, while in
the T dtothe 1 of 1 x 102° m~2 only
the grain size increases, though less markedly, and the
microstrain decreases with depth.

The Williamson-Hall plots were obtained for the
diffraction maxima of the original hcp structure of sam-
ples implanted with 1, 3.5 and 6.5 x 102° Au ions/m?2,
The results are shown in Figs 9 and 10. In the case of Ti,
the grain size increcases 1o more than twice the original
value at 10%® Au ions/m?, and at higher fluence it drops
to tess than lhe original value. Thc microstrain, on the
other hand, y with and

Ti-BAI-4V._

hi

strain (10

1 2 3 - é
fluence (10°m?)

Flgure 10 Values of microstrain vs Au jon fluence, obtained from the

Halt plots pectra of Ti and the Ti-6A14V
lllcy
3000 v
2300
2000 1
E 1500
1000 3saic®m®
. A
00 A L tx 10" et
N —
30 a0 s0 o0 70 0
20

Figure 11 Glancing anglc diffraction pattcrns from the Ti-6A4V alloy

does not exceed twice the original vatue.

3.2. The alloy Ti-6Al-4V

These same kinds of measurements were also per-
formed on the alloy Ti-6A1-4V samples. Fig. 11 shows
the ding difTraction’ for the same val-
ues of fluence as the case of Ti (1020, 3.5 x 102°, and
6.5 % 10°° Au ions/m?, with @ =1°). Thc rcference
sample diffraction patterns arc in agreement with the
known structure [13] of V-depleted o phase grains (hep
witha = 0.2925 nmand ¢ = 0.4670 nm) ina V-enriched
B phase matrix (bcc with @ =0.3230 nm).

Four lines (110, 200, 211 and 220), of which only
one is visible in Fig. 1 I bul appear in other diffrac-
tion p allow the i of the 8 phase in
the reference samples. These lines show a gradual shift
in XRD pauerns for fluence values of 10'%, 10'°, and
10%° Auions/m?, corresponding to a decrease in the lat-

soe
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for d samples with 1079, 3.5 x 10%, and
6.8 % 107 Au mnvm‘ with o == 1°, The pe-k mulzd with rrow is
onc of the bee lines of the A phasc: the other three are not visible in this
spectrum.

tice parameter a of 1.5% at 10%° Auions/m?. The same
was observed in GXRD with a decrease in a of 1.2%.
At the higher fluence of 6.5 x 102° Au ions/m? these
lines were cither hidden by one of the stronger peaks
or in the background.

At 3.5 x 10°° and 6.5 x 10*° Au ions/m? the same
additional lines arc observed as in the Ti case, cormre-
sponding to a new hep structure with values of lattice
parameters g and ¢ of 0.3242 and 0.5168 nm, respec-
tively, i from the d valucs of 4 shown
also in Table 1. Again, both parameters present an in-
crease of 10.7% with respect to the original Ti-6A1-4V
lines. At the higher fluence, two lines were identified
consistent with the AuTiy compound.

Trals oo
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The grain size and mu:roslrmn were nnalyzcd in
the same way as the 1 using W
Hall plots. The resulis l‘or the alloy are included in

very different, the crystal structures are different, the

Figs 9 and 10. The changes in grain size show a be-
havior similar to the Ti case, but less marked, How-
ever, the microstrain increases with fluence to more
than three times the original value, and then levels off.
‘The accumulation of matier observed by SEM at grain
boundaries and surfiaces does not appear in the alloy
samples.

4. Discussion
The R_BS spectrum indicates that there was very little

of the i Au. The maxi of the
Au peak is within the error expected from the stop-
ping powers s by the codes used.

The FWHM of the implanted Au, howcver. is larger
than that expected from the TRIM calculation (0.62 sem
vs 0.22 pm). This is not surprising. since the SEM mi-
crogmphs show that lhe surface was strongly modified,
and was d d with the
implantation.

Table Il is a summary of the measured values of the
lattice parameters a and ¢ for the hep structure (o phase)
in reference Ti and Ti-6A1-4V, as well as Au ion im-
planted Ti and Ti-6Al-4V. The resulting ratio c/a is
included for each case. In pure Ti, the implantation of
Auleads to the appearance of the new phase with values
of @ and ¢ 10.7% larger than the original Ti. In the Ti-
GAl-4V alloy, the same is observed in the o phase: a new
phase appears with values of g and ¢ again 10.7% larger
than the original alloy. In all cases the ratio ¢/a is very
near 1.6, which is typical of the hep structure. Thereisa
resemblance of these structures with metastable phases
obtained from ion mixing experiments leading to vari-
ous alloys in which the major constituent originally has
an hep structure [17].

There is the possibility of the AuTiy phase being
present, although only one peak is evident, that of max-
imum intensity, the (211) peak corresponding to a cu-
bic structure. A TRIM calculation indicates that for the
higher fluence (6.5 x 102° Au ions/m?) the Au con-
centration at the peak of the implanted Au is approx-
imately 2.3 at, %. This is one tenth of the 25 at. %
that corresponds to the AuTiy compound so it |s fens-»
ble that the compound exists in scattered

values ofclccirnncbullvny dlﬂ‘er. and they have differ-
ent T r of AuTi; would be
expected.

The d value of displ peratom (dpa)

is sufficiently large for amorphization to occur. How-
ever, not only does the original hep structure persist, but
at the higher values of flucnce there is the advent of the
new phase, in both the Ti and the Ti-6A1-4V alloy. This
phase is formed mainly by structural damage produced
by the beam, and not by the formation of compounds.

6. Conclusions

A study of the implantation of 9 MeV Au ions into Ti
and the Ti-6Al1-4V alloy has been made using various
analytical techniques (RBS, XRD, GXRD, SEM). For
both Ti and the Ti-6A1-4V alloy, at values of flucnce
above 10%° Au ions/m?, structural damage leads to a
new hep phase, with larger values of lattice parameters
a and ¢ than the original material. In all the hep phases
observed (reference and implanted), the value of c/a
is close to 1.6, which is typical of the hep structure.
There is also certain evidence of the formation of the
AuTiy d. No amory is evidi in spite
of large dpa values.
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