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Estudio de la Superficie de la Aleación Ti-6Al-4V Implantada por Iones 

Resumen 

La presente tesis es un estudio de las superficies del Ti y su aleación Ti-6Al-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 implantación de iones .. asi como una 
interpretación teórica de dichos cambios. Las muestras en estudio corresponden a cilindros 
metálicos de 1 cm de diámetro. La implantación de iones se efectuó a temperatura 
ambiente. en el acelerador Pelletron de JMV. del Instituto de Flsica de la UNAM. Las 
muestras fueron implantadas con distintas afluencias,. hasta un valor máximo de 
6.5 x 1016 iones/cm2

• Las técnicas analiticas empleadas en este trabajo son: 
Retrodispersión de Rutherford (RBS), Difracción de Rayos-X (XRD), Difracción de Rayos
X de incidencia rasante (GXRD). Microscopia Electrónica de Barrido (SEM), 
Espectroscopia por Dispersión de Energla (EDS). Microscopia de Fuerza Atómica (AFM) y 
Ensayo de Microdureza Vickers (VHT). La técnicas RBS. GXRD y VHT mostraron que la 
superficie modificada por la implantación corresponde a los primeros 2µrn. En ambos 
materiales. la técnica GXRD determinó la aparición de una estructura hexagonal compacta 
(hcp) producida .por la implantación. para afluencias mayores o iguales a 
2.0 x 1016 iones/cm-. La nueva estructura observada es semejante a la original (hcp). con 
parámetros de red a y e mayores en l O. 7%. El método de Williamson - Hall permitió 
estimar cambios en el tamaño de cristalito de las muestras implantadas. Las técnicas SEM 
y AFM corroboraron estos resultados y mostraron los cambios en la topogratla de la 
superficie. La implantación de iones aumentó el número de microdureza Vickers en ambos 
materiales. Los resultados experimentales se interpretan con un modelo de spike térmico. 
que predice la creación de regiones localizadas de alta temperatura a) final de la trayectoria 
de los iones implantados. seguido de una rápida razón de enfriamiento. capaz de producir 
las nuevas estructuras observadas. 
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Study ofSurfacc of Alloy Ti-6Al-4V lmplantcd with lons 

Abstract 

This thesis is a study of the suñaces of Ti and its alloy Ti-6Al-4V implanted with 9 Me V 
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 
sarnples are metallic cylinders of 1 cm of diameter. The ion implantation was perfonned at 
room temperature using the Instituto de Fisica 3MV Pelletron Accelerator. Sarnp)es were 
irnplanted with ditTerent fluences up to 6.5 x 1016 ions/cm2

• 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 suñace corresponds 
to the first 2 µm. In both materials. the GXRD technique showed the appearance of a new 
hexagonal close packed structure (hcp) produced by ion implantation,. for higher fluences 
than 2 x 10 16 ions/cm2

• The new structure is similar to the original; with lattice parameters 
a ande 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 showcd the changes in sample topography. ln both materials,. ion 
implantation increased the Vickers microhardness number. The experimental results were 
interpreted using a thennal spike model,. which predicts the creation of localized regions of 
high temperature at end of the ion trajectories, followed for by a rapid cooting rate. able to 
produce the new observed structures. 
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....... 11Cd611. 

El til8nio y su .ae.ción Tt-6Al--4V son,. p.........,m•-· los mc:joles ..-eriales emplaldos 
en implmlles quiftirsicos con los que .., C.- en i. 8Ctumlidmd. aon ~ 
utilizados en prótesis ortopédicas. Su baja densidad (lli>lo un 60% de la densidad del ..,.,..,) 
les conf"oere excelentes propiedades ~ normaliz..ias a su peso. Am- mmeriales 
"°" de flflcil maquinmdo y mmaufiM:tmado (1 ]. 

Otra ventaja imponante en la aplicación de estos maleriales como implantes ortop!dieos es 
su óptimo potencial de corrosión y su hlüa rmpidcz de conosióo en medios biológicos (2). 
La biocompMibilidmd del Ti y su alalción "°" mra de - mál pandes vc:nr.gas en el campo 
de los~; amibos tiemn hlú• tmúc:idad y aon muy bien tolerados por el hUC90 y 
el tejido suave (3). Las aplicaciones conocidas del Ti-6Al--4V en el campo médico son las 
prótesis de cadera. rodilla y dedos. Tambiál se utilizan en tornillos. clavos y postes 
dentales. La figuno 1.1 muestta la imagen de prúeesis de .,.se.. y rodilla. fabricadas con 
la aleación Ti-6Al-4V. 

Desde 1930, la intencción de iones con lll>lidos se ha anwliedo dentro del contexto de la 
modificmción de materillles. En un principio, los fhicoa nuc..,__ .., i..--un en 
observar los daftos que producfan los flujos de ....ü.ción presentes en los ..,..,lores. El 
desarrollo de los aceleradores e~ permitió la u.am.ción controblda de los 
materiales en estudio. Por medio de ... acelerailol" se simulahan los flujos de radia:ión. con 
la ventaja de poder controlar el tipo de proyectil. su afluencia y eneqpa. 

La irradiación de iones por medio de acelenodores no .,i.mente sirvió en el estudio de los 
daftos por radiación producidos en los materiales. La siguierde ídem fUe la modif"1Cación de 
las propied8des de los distintos materiales conocidos. 

La técnica de implantación de iones consiste en bombanlem" una muestta con haces de 
iones energéticos provenientes de un acelenldor. Los parúnelms de la implan'8ción que 
tienen efecto en la modifica:ión del llllllerial "°" (4, S): 
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a) El tipo de ion. que está relacionado con la fonnación de ciertos compuestos. También. 
influye en el dai\o que produce en el material. ya que la masa del proyectil es un 
parámetro importante. 

b) La energia de implantación._ que está relacionada con la profundidad media a la que se 
depositan los iones. También._ define el régimen de pérdida de energía responsable de 
los daños producidos en la muestra (frenado electrónico o frenado nuclear). 

c) La anuencia. que es el número de iones implantados por unidad de áre~ está vinculada 
con la cantidad de daño que se va a producir. 

d) La intensidad de corriente del haz. que está relacionada con la rapidez de producción 
de daño. 

Una de las principales aplicaciones de la implantación de iones se encuentra en la industria 
de los semiconductores. Los implantadores comerciales de alta corriente son empicados en 
el dopaje de obleas de silicio para la producción de componentes electrónicos. 

La técnica de implantación de iones se utiliza ampliamente en distintos metales y 
aleaciones para mejorar su resistencia al desgaste. la oxidación y la corrosión. Se ha 
demostrado que esta técnica mejora la microdureza. la adhesión y la fricción de los 
materiales. La tabla 1.1 muestra las propiedades superficiales que se modifican por la 
implantación de iones en distintos materiales. 

Propiedad auperficial 

Resistencia al desgaste 

Dureza 

Fricción 

Duración a la fatiga 

Resistencia a la fractura 

Resistencia a la corrosión 

Resistencia a la oxidación 

Material Elementos implantados 
comúnmente 

Aceros. cerámicos. carburos. Ti. N. Y. Ni. Zr. O. C. B 
, olásticos 
Metales. plásticos. cerámicos Cr._ Mo~ Ti 9 Y. Zr. Nb. Ta 

Cerámicos. aceros. plásticos Ti. Ni. Co .. Cr .. C 

Metales Ta. w. Re 

Ccnímicos., carburos Zr. Cr. Ti 

Metales. cerámicos .. vidrios Cr. Mo. Ta.. Y .. Ce 

Titanio .. supcraleaciones Y. Ce 

Resistencia a la fragilización Aceros 
por hidrógeno Pt. Pd 

Propiedades ópticas Vidrios. plásticos Nb. Ti. Mo. Zr. Y 

Tabla l. l. Algunas propiedades superficiales modificadas por la implantación de iones [8]. 
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Como la implantación de iones es un proceso tisera del equilibrio. es posible la fonnación 
de fases metaestables que no se obtienen por medio de procesos metalúrgicos 
convencionales [6]. 

La implantación de iones modifica la región cercana a la superficie de un material (de unos 
cuantos nanómetros a algunas micras) sin cambiar sus propiedades volumétricas9 además de 
ser un proceso que se lleva a cabo a temperatura ambiente. Estas características le dan a Ja 
técnica la vent~ia de ser utilizada como un proceso tenninal en la producción de piezas 
metálicas. La tabla 1.2 muestra las ventajas y desventajas de Ja técnica de implantación de 
iones. 

Ventai•s Deaventalas 
Los límites de solubilidad sólida pueden ser El proceso sólo se lleva a cabo en la 
excedidos dirección del haz. por lo que es dificil 

implantar objetos de geometrias complejas 

La preparación de aleaciones es Poca profundidad de penetración 
independiente de la difusión 

Permite ocultar rápidamente Jos efectos de El equipo y mantenimiento son 
los cambios en la composición de aleaciones rclativwnente costosos 

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 adhesión~ ya que 
no produce interfases abruptas 

Se tiene una gran precisión en el control de 
Ja profundidad de las especies a implantar 

Es un proceso al vacío muy limpio 

Es altamente controlable y rei•roducible 

Tabla 1.2. Ventajas y desventajas del proceso de 1mplantac16n de iones en la modificación de supcr1ic1cs. 
Tomado de Nastasi. Mayer y Hirvonen. 1996 (22]. 

En el campo de los biomatcriales metálicos. la implantación también se utiliza 
wnplinrncnte. En materiales empicados en prótesis quirúrgicas. se ha documentado un 
mejoramiento de propiedades útiles como la resistencia a la corrosión. Ja microdureza. la 
resistencia ni desgaste. la adhesión y la fricción [7]. 
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La implantación de no metales sobre Ti ha producido la fonnación de regiones superficiales 
de alta durc7.a. Durante mucho tiempo. el nitrógeno se ha utilizado en la implantación de Ti 
y Ti-6Al-4V .. empicados en prótesis quirúrgicas (7]. 

La modificación de los materiales no.sólo se obtiene por los compuestos y microaleacioncs 
que llegan a formarse como producto de la implantación. De hecho .. las cantidades de iones 
que se depositan dentro del n1aterial son muchas veces menores a 1% atómico. Esto 
significa que existen otros procesos más representativos que se deben considerar .. como la 
producción de dailo. 

Los daños producidos dentro de la red cristalina de un metal implantado incluyen la 
creación de vacancias e intersticiales., la producción de defectos lineales y extendidos., la 
amortización del material o la transformación de éste en una nueva estructura cristaJina. 
Los iones incidentes también pueden ocasionar la erosión iónica de la superficie.. o 
sputtcring. 

Debido a las características de los implantadores convencionales .. la implantación de iones 
en metales se ha llevado a cabo con energías que van de los SO keV a Jos 1000 keV. La 
aparición de nuevos aceleradores electrostáticos ha permitido la posibilidad de rcali7..ar esta 
técnica a energias superiores. 

En el Instituto de Física de la Universidad Nacional Autónoma de México se cuenta con un 
acelerador Pelletron de 3 MV. Uno de los proyectos que se deSWTOlla en este acelerador es 
el estudio de la modificación de las propiedades superficiales del titanio y su aleación 
Ti-6Al-4V .. cuando estos materiales son implantados por iones de distintos elementos 
como C. Si, Ti. Pt y Au [JO]. 

El presente trabajo de tesis se enmarca dentro de este proyecto y estudia el comportamiento 
de la superficie del Ti y su aleación Ti~Al-4 V al ser implantados por iones de Au de 
9MeV. 

Las técnicas analíticas empleadas en el presente trabajo son la retrodispcrsión de 
Rutheñord (Ruthciford Baclcscattcring, RBS). la Microscopia Electrónica de Barrido 
(Scanninig E/eclron Microscopy, SEM).. la Espectroscopia por Dispersión de Energfa 
(Encrgy Dispersive Speclroscopy, EDS) .. la Microscopia de Fuerza Atómica (.Atomic Force 
Microscopy .. AFJU) .. la Difracción de Rayos - x (X - Ray Diffraction, XRD) .. la Difracción 
de Rayos -de Incidencia Rasante (Glancing angle X - Ray Diffeaction, GXRD) y el ensayo 
de Microdurcza de Vickers (VH7). 

Los principales resultados del trabajo experimental se analizan a la luz de la teoria de 
interacción de iones con sólidos. Se introducen conceptos básicos de frenado iónico .. dafto 
por radiación y modelos de spike. Se hace una breve presentación de modelos para la 
evaluación de los cambios en la microdureza y tamafto de cristalito producidos por la 
implantación de iones .. También se presentan los resultados de la simulación por 
computadora. para los procesos de interacción de iones de Au con Ti .. obtenidos por medio 
del programa SRIM 2000. 
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Se revisan dos fenómenos de formación de nuevas estructuras cristalinas obtenidas a partir 
de la irradiación de Ti: en el primero. la producción de fases metaestables cristalinas de Ti 
es causada por mezclado iónico. En el segundo. se produce una transformación de la fase m 
del titanio a la f"ase ª• cuando éste es irradiado con iones pesados de energías del orden de 
Ge V. 

Como principal resultado experimental de este trabajo. obtenido por medio de la técnica de 
difracción de rayos - x de incidencia rasante. se observa la aparición de una nueva 
estructura hexagonal compacta. en las regiones superficiales de Ti y Ti-6Al-4V 
modificadas por la implantación de iones. En ambos materiales. la nueva estructura 
cristalina observada tiene parámetros de red significativamente mayores a aquellos de los 
materiales no implantados. 

Se discute el origen de la nueva estructura cristalin~ así como los cambios observados en 
los tamaños de cristalito y valores de microdefonnación. determinados por el método de 
Williamson - Hall. Se examinan los posibles procesos de endurecimiento responsables de 
los cambios en el valor de Ja microdureza. Se discute la validez de los modelos de spike 
térmico y spike de desplazamiento en la f"onnación de regiones de dafto asociadas a la 
aparición de las nuevas estructuras. Se sugiere que las modificaciones producidas por la 
implantación están relacionadas con la producción de daños y los spikes térmicos. y no por 
la formación de compuestos. 
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1.1. El lila•io y•• alleacl6• Ti-6A~V. 

El titanio es el elemento número 22 de la tabla periódica. Ea un metal de transición. La 
masa ~medio sus isótopos es de 47.88 gfmol. Su configunción electrónica es Ir, 2s2, 
2p6

, 3s2
, Jp6

, 3d2. 4p2
• Sus valencias son +2. +3 Y +4. 

Fases y estructuras. A temperatura ambiente. el titanio tiene una estructura hexagonal 
compacta (hcp) con parámetros de red a (0.2950 ± 0.0002) nm y 
e = (0.4686 ± 0.0005) nm. A esta cstructwa del titanio se le denomina fase a. La razón 
e/a del titanio puro es de 1.587. la cual es significativamente menor que la de otros metales 
con estructura hexagonal compacta. como el magnesio, el zinc y el cadmio. El grupo 
espacial al que pertenece la fase a es P6,/mmc. el prototipo de este grupo espacial es el Mg 
(1). La figura 1.1.1 es un esquema de la estructura hexagonal compacta. 

1 
e 

• .1 
-·-

Figura 1.1.1. Representación de una csttuctun hc..-gonal compacta (lrcp). canicterlstica de la fase a del 
Ti y T~Al-SV. La celda unitaria se resalta en color gris. 

Como se observa en la figura 1.1.1, en la estructura hexagonal compacta los átomos se 
encuentran localizados en los vértices y centros de un par de beúgonos básicos paralelos; 
otros tres átomos se ubican en los centros de los triángulos equiláteros no adyacentes que 
cubren al hexágono y que pertenecen a un plano intermedio paralelo a las bases. Dentro de 
cada celda unitaria se encuentran dos átomos. El número de coordinación de esta estructura 
es 12 y su füctor de empaquetamiento atómico es atómico es 0.74 [ll, 12). En una red 
hexagonal compacta la relación ideal e/a es de 1.63. En esta estructura. las diagonales de 
los hexágonos son las direcciones compactas. por lo tanto. la distancia interatómica es igual 
al parámetro a. 
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El tamafto de los parámetros de red del Ti depende de la temperatura y la presencia de 
impurezas intersticiales (principalmente oxigeno). En la figura 1.1.2 se presentan las 
gráficas de la variación del tamafio de los parámetros de red del Ti, como función de su 
temperatura. De acuerdo a esta gráfica. la variación máxima en el parámetro de red a es de 
1.0%, mientras que para c. la variación es de 0.9"/o. A 20 "C. la densidad de la fase a del 
titanio es 4.S 1 g/cm2 • 

i 

i 
i 

i 
-

~,.· 

-
-.• 

' ... · 
. . 
···. -
D -

- -"IT ____ ("Q -
Figura 1.1..2. Efec1o de la temperatura en los parámetros de red del titanio. Modificado de Murray. 1987 
[13). 

El Ti posee otras dos estructuras cristalinas: arriba de los 882 "'C presenta una estructura 
cúbica centrada en el cuerpo (bcc), conocida como fase p. su parámetro de red a mide 
0.3320 nm. La figura 1.1.3 es la representación de una estructura cúbica centrada en el 
cuerpo. El grupo espacial de esta fase es ImJm, cuyo prototipo es el W (1). 

Figura 1.1.3. Representación de una estructura cúbica f:entrada en el cuerpo (bcch cancteristica de las fases p 
del Ti y Ti-6Al-4V. 
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Como se observa en la figura t .1 .. 3, los átomos se encuentran en los vértices y centro del 
cubo.. El número de átomos en cada celda unitaria es de dos: cada uno de los átomos 
localizado en los vértices del cubo contribuye con un octavo .. más el átomo situado en el 
centro de la celda. El número de coordinación de esta estructura es de 8 y el factor de 
empaquetamiento atómico es de 0.68 (1 l. 12). 

El tamaño del parámetro de red a también depende de la temperatura. En la figura 1.1.4 se 
muestra una gráfica de este comportamiento. A 882 ºC, la densidad de la fase P es 
4.35 g/cm3

• 

i 

i 
Figura 1.1.4. Variación del parámetro de red a. CotnO f"wteión de la temperatura. para la fase p del titanio. 
Modificndo de Murray. 1987 (13]. 

Al ser sometido a altas presiones. el titanio presenta W1B estructura hexagonal simple, 
llnmadafase w. con parámetros de red a= 0.4625 run y e= 0.2813 nm. La fase hexagonal 
w se describe por el grupo espacial P6/mmm [t. 14). Un diagrama de fases de equilibrio 
(temperatura vs presión) del titanio se muestra en la figura 1. t .S. 

• 

g•-
r:~-------~ 
i-

p 

•• - .. •• -Pl'ai6n(kllor) 

Figura 1.1.5. Diagrama de fasCs de equilibrio (tempcralW11 vs pccsión) del titanio. Modificado de Sikka. 1982 
(14]. 

10 

TESIS CON 
FALLA DE ORIGEN 



En la figura 1.1.6 se muestra un diagrama de fases del sistema Ti - O. Como puede 
observarse. la presencia de óxidos de titanio estables aparece para composiciones de 
oxígeno mayores a 32% atómico . 

.P.rc ...... - .. •• 111.e Oápm.e - - -

n 
% at6mica de allf&ena 

Figura 1.1.6. Diagrama de fases del sistema Ti-O. Modificado de Massalski [IS). 

Propiedades ténnicas. A continuación se presentan algunas de las propiedades térmicas del 
Ti [I]. 

Temperatura de fusión. 
Temperatura de evaporación (estimada). 
Coeficiente de expansión ténnica a 20 °C. 
Calor específico a temperatura at11biente. 
Calor latente de fusión. 
Calor latente de transformación (estimado). 
Calor latente de vaporización (estimado). 
Conductividad ténnica a temperatura ambiente. 
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1670ºC 
3260°C 
8.41x1o""rc 
523 J/kg 
292 kJ/kg = 0.14 eV/átomo 
85 kJ/kg 
9.83 MJ/kg = 4.89 eV/átomo 
- 17 W/m·ºC 
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Aleaciones Se denomina aleación al producto que resulta de la unión de dos o más 
elementos químicos., uno de los cuales. al menos. es metal. y que presenta. un carácter 
metálico. Para que dos o más elementos formen una aleación se deben cumplir dos 
condiciones fundan1entales l 16 J: 

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

2) La segunda condición es que el producto obtenido tenga carácter metálico. es decir., que 
subsistan en la aleación los enlaces metálicos de los componentes después de ser 
mezclados. 

Desde un punto de vista químico., las aleaciones se clasifican en binarias., ternarias., etc . ., 
según el número de elementos quimicos que intervienen en la composición. 

Atendiendo n su microestructura. las aleaciones pueden ser bifásicas., ternarias., etc. Una 
fase es una parte homogénea de un sistema que se diferencia flsicamente y quimicamente 
del resto. 

Las fases que constituyen a las aleaciones se pueden clasificar en tres grandes grupos: 
elementos químicos puros., soluciones sólidas y compuestos quimicos. 

Las soluciones sólidas se dividen en sustilucionules e intersticiales. 

Los compuestos quimicos de mayor interés en el estudio de las aleaciones son los 
intermetálicos o de valencia. los intersticiales y los electrónicos. En la figura 1.1.7 se 
resume el esquema de las posibles estructuras de las aleaciones. 

Si los elementos no forman un compuesto quimico. se puede crear lo que se ha denominado 
so/11ción sólida., en la que Jos elementos se mezclan en una misma red cristalográfica. 

Existen dos clases de soluciones sólidas: 

1) Las soluciones só/id~· por sustitución (sustitucionales). en las que los átomos de un 
elemento sustituyen a algunos de la estn.lctura cristalina del otro elemento. 

2) Las soluciones sólidas por inserción (intersticiales)., en la que los átomos de un 
elemento se intercalan en los espacios interatómicos del otro elemento. 

En ambas clases de soluciones sólidas hay un elemento que conserva su sistema cristalino. 
y que se designa como disolvente y otro elemento que sustituye o inserta sus átomos y que 
se denomina soluto. 
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Estructura 
de la 

aleación 

{ 

Substitucionul 

{ 

Solución sólida 
· Intersticial 

{ 

llomogénea { Elemento puro 

Compuesto Solución sólida 

Compuesto quimico 

Mezcla de {Elemento puro 
Solución sólida 

Compuesto quimico 

Figura 1.1.7. Esquema de las posibles estructuras que se presentan en las aleaciones metálicas. Tomado de 
Lasheras. 1991 (16). 

Soluciones sólidas oor sustitución. Las condiciones que favorecen la formación de 
soluciones sólidas por sustitución son conocidas como Reglas de Hume - Rothery,. y se 
presentan a continuación [ 17]: 

1) Estructura cristalina de los componentes. La primera condición que debe reunir un 
elemento para que sus átomos puedan sustituir a los del otro elemento,. es que ambos 
cristalicen en el mismo sistema. 

2) Tamaño relativo. Se establece la condición de que la diferencia de los radios atómicos 
de los elementos sea menor o igual a 1 5%. 

3) Afinidad quínzica. A menor afinidad química .. menor será la solubilidad y la tendencia a 
fonnar soluciones sólidas .. awnentando la probabilidad de formar compuestos químicos. 

4) Valencia relativa. Si los tres primeros factores son favorables. la solubilidad sólida por 
sustitución entre dos elementos es mayor conf"onne más próximas sean sus valencias. 
Si el elemento disolvente es el de menor valencia disolverá más cantidad de elemento 
soluto que si fuese a la inversa. 

En 1953 Darken y Guny [18) propusieron un método para predecir la probabilidad de 
formación de soluciones sólidas por medio de las Reglas de Hume - Rothery. En su trabajo 
correlacionaban la formación de soluciones sólidas con las diferencias en los tamai\os de 
los radios atómicos y los valores de electronegatividad de los átomos en la mezcla. Darken 
y Guny mostraron que en una gráfica combinada de radio atómico (abscisa) contra 

13 

TESIS CON 
FALLA DE ORIGEN 



electronegatividad (ordenada). se pueden detcnninar los posibles elementos que fonnarán 
una solución sólida. En una gráfica de Darken - Gurry. la alta solubilidad entre dos 
elementos se manifiesta por los siguientes criterios: 1) la diferencia entre los radios 
atómicos del soluto y el solvente no debe ser mayor al 15%: 2) el valor absoluto de las 
diferencias en la elcctroncgatividad de los elementos que fonnan la mezcla debe ser menor 
a0.4. 

La figura 1.1.8 es una gráfica de Darken - Gurry para el titanio y algunos elementos. El 
rectángulo centrado en el punto correspondiente al Ti marca el dominio de los elementos 
que pueden forman una solución sólida con el Ti. 

~ 2 

! 

1 
~- --------------------· . . i v. ~. i 
L __ --------~------ __ J 

0-1--~~~~~~~~~~~~~~~~~~~---1 

0.10 0.1S 0.20 

Radio atómico (nm) 

Figura 1.1.8. Diagrama de Darle.en - Gurry para aleaciones de titanio. El rectAngulo define el dominio de 
fonnación de soluciones sólidas. Como puede observarse. de acuerdo con este crilerio. et aluminio y vanadio 
pueden formar soluciones sólidas con el titanio. 

La figura 1.1.9 muestra el diagrama de fases para el sistema Au - Ti (15). Como pude 
observarse9 es factible la formación del compuesto AuTh. 

14 

TESIS CON 
FALLA DE ORIGEN 



%-...... All 

"'- ............ 
Figura 1.1.9. Diagrama de fases del sistema Au-Ti. Modificado de Massalski. 1990 (1.5]. 
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Ti-6Al-4V. 

Las aleaciones de titanio se separan en tres clases. que están relacionadas con la f'asc 
mayoritaria de titanio presente. Las tres clases son a. p y a+ p [ 19]. 

Las aleaciones de tipo a están constituidas por titanio puro que es endurecido por pequeñas 
adiciones de elementos como Al. Sn. Ni y Cu. A diferencia de las aleaciones a + p. 
éstas no pueden ser endurecidas por medio de tratamientos ténnicos. aunque tienen mayor 
resistencia que el Ti comercialmente puro. 

Las aleaciones P se producen por la adición de elementos estabilizadores como el Mo y el 
V. a fin de hacer que la :fase p sea estable a temperatura ambiente. Las aleaciones p tienen 
buena ductilidad y fonnabilidad cuando no reciben tratamientos ténnicos. Algunas 
aleaciones p pueden ser envejecidas por endurecimiento para causar la precipitación de la 
fase alfa. o la formación de compuestos intennetálicos. Este procedimiento puede producir 
muy alta dure~ pero reduce Ja ductilidad y tenacidad. 

Las aleaciones a + P tienen unu estructura que es parcialmente alfa y parcialmente beta. 
Cuando elementos como el V .. Ta o Mo se adicionan al titanio. se estimula la presencia de 
Ja fase P del Ti a temperatura ambiente. El Ti-6Al4V es una aleación bifásica del titanio. 
Su porcentaje en peso es de 90o/o de titanio, 6% de aluminio y 4% de vanadio. Como una 
aleación a+ p, el Ti-6Al--4V puede tener diferentes f"racciones de volumen de las fases ay 
p, dependiendo del tratnn1iento térmico y del contenido de elementos intersticiales 
(principalmente oxígeno). Cuando esta aleación es llevada a una temperatura superior a los 
955 ºC .. se transforma completamente a la fase beta. La figura 1.1.10 corresponde a un 
diagrama de fase para la aleación, como función del contenido de vwindio. 

E .. 

Tl-6AI .. ._. ~-..- V 

Figura 1.1.10. Diagrama de fase de la aleación. como función del su contenido de van8dio. Modificado de 
Boyer. 1994 [I]. 

La fase Pes estable a temperatura mnbiente sólo si es enriquecida con más de t S% atómico 
de vanadio. Tal enriquecimiento se obtiene cuando la aleación es enfiiada lentamente o 
recocida por debajo de tOs 750 ºC. La aleación enfriada lentamente contiene hasta 90% en 
volumen de la fase alfa. 
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El Ti--6Al-$V puede adquirir una gran variedad de microcstructuras con diferentes aneglos 
geométricos de las tases alfa y beta .. dependiendo de los tratamientos tennomecánicos 
particulares. Estas difCrentcs morfologías y microestructuras pueden ser clasificadas en tres 
diferentes grupos: /amelar. equiaxiul y bimodal (una mezcla de nn1bas) [ 1 ]. 

Las es/ructuras lamelarcs pueden ser fácilmente controladas por tratamientos ténnicos. Un 
enfriado lento dentro de la región bifásica arriba de beta lrans:us lleva a la nucleación y 
crecimiento de la fase a en lámina .. que se inicia a partir de las fronteras de grano de la fase 
p. La estructura lamclar resultante es moderadamente gruesa y es referida como a
laminar. El enfriamiento en aire produce una fase semejante a agujas, que se conoce como 
fase acicular alfa. Ciertas razones de enfriamiento intermedias desarrollan estructuras 
Widmtinsluttcn. El enfriamiento en agua. seguido por un recocido en la región de las fases 
a + p. lleva a una estructura lamelar más fina. El templado a temperaturas mayores a los 
900 ºC resulta en una estructura hcp (a"') martensita en fonna de aguja .. mientras que un 
templado realizado entre los 900 y los 750 ºC produce una estructura martensita 
ortorrómbica (a"). 

Las nzicroestructuras equiaxiales se obtienen por un extensivo trabajado mecánico del 
material en el campo de las fases a + P. donde la separación de la fase lamelar - alfa en 
equiaxial - alfa depende del procedimiento particular de deformación. 

Las microestructuras bimodales consisten de granos aislados alfa. dentro de una matriz 
beta. Estas estructuras se obtienen por un recocido durante una hora a temperatura de 
955 ºC. El tamaño resultante de los granos de la fase a. es de 15 a 20 µm. 

A temperatura ambiente. esta aleación se presenta en las siguientes fases: una fase 
hexagonal compacta., a, con parámetros de red a = (0.2925 ± 0.0002) nm y 
e = (0.4670 ± 0.0005) nm: una fase cúbica centrada en el cuerpo. p. con un parámetro de 
red a= (0.319 ± 0.001) run [1]. 

Estructuras de transfonnación. La estructura mar/ensila hexagonal compacta (a~) se 
obtiene por un templado realizado arriba de los 900 ºC. Tiene una estructura acicular. o en 
ocasiones una microestructura lrunelar fina. Está relacionada cristalográficamente con la 
fase a. con parámetros de red semejantes. 

La estructura martensila ortorrómbica (a ... ) es una rnartensita bastante suave que se fonna 
durante el templado de la fase beta. con (10 ± 2) % en peso de vñnadio. Esto ocurre cuando 
el Ti--6Al-4V es templado desde temperaturas que van de los 750 ºCa los 900 ºC. 

La figura 1.1.11 es una imagen de Ti-6Al~V obtenida por microscopía electrónica de 
barrido. Se puede distinguir la presencia de ambas Cases del material. La fase a. que en la 
imagen tiene un color gris obscuro. constituye el interior de los granos. La fase p 
corresponde a la región clara que rodea Jos granos. La fase alfa tiene una mayor presencia 
de aluminio. mientras que la fase beta está enriquecida de vanadio (20). 
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Fi&,.. 1.1.11. 1.,_ de la supaflcle de la -- Tl-6Al-4V. - _. m~ -k:a de 
barrido. Las n:giones obacuras que se enclll:llb'WI dentro de loa .,.nos COMlituyen la f'ae' u. mientns que las 
regiones claras que rodean los ....,.as c:onfonnan 111 fue p. 
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Estructuras microscópicas en Ti y Ti-6Al--4V En el presente trabajo se distinguirán tres 
niveles de estructura microscópica para ambos materiales. El primero. revelado por las 
técnicas de difracción de rayos - x. corresponde a la estructura cristalina del Ti y su 
aleación. Las dimensiones de los parámetros de red de las celdas unitarias en estos 
materiales varfan entre 3 y S A. El volumen máximo de las celdas unitarias de las 
estructuras del Ti y Ti-6Al-4V. es de 35 A 3 • 

El segundo nivel de estructura se constituye con agregados de celdas unitarias que forrnan 
pequeños monocristalcs llamados crista/i10 ... ·. Basado en la difracción de rayos - x .. el 
Método de Williamson - Hall .. que considera el ensanchamiento de los máximos de 
difracción de los materiales en estudio., permite estimar el tamaño promedio de los 
cristalitos. El tamaño de cristalito de las muestras de titanio testigo fue aproximadamente 
de 60 nm. mientras que para el Ti--6Al--4V fue de 70 nm. 

Corno un tercer nivel en el orden de estructura. conformado por conjuntos de cristalitos. se 
encuentra la cstr11ctura de grano de los materiales. Esta estructura. revelada por medio de 
una mctalografia .. se observa empleando la técnica de Microscopía Electrónica de Barrido. 
El tarnai\o de grano caracteristico del Ti varía entre los SO y los 100 µm. Para la aleación 
bifásico de Ti--{;Al-4V. el tamafto de grano de In fnse alfa varia entre JO y 20 µm. La 
figura 1.1.12 muestra un esquema de los tres niveles de estructura referidos. 

-
o- -1 4 r <>- -¡ • r - - - -. 1 . .. . ,, <>- "1 . ,, 

-
,,_ 

1 -· o 1 D "' ,, 
-~· --- ., ..... ·······¡ .. '"""~' -' '"' ~\\\~HU :::a:~ :~~.~, 1 

••••tt••••••• ••u111' .,uu~'",' , .... 
• ,,,,. :······ ... """' ... , ........ J ·~-" ······ .:::::: ::::::::;:: ::~·~~-:-._: ·-··· •••••• ••••••11:1 •RltJ(Jrt•'I JIJJJ) 

:::::: ::::::: :;;,;~:t ' : ~ ~: ~: ;: 
llllll'1tl•J1•E11Jtltl~!lt)•' 1 ,."~ 
=::::::i:~:~ ;~;~~~~H~ : ~; "·:'f~ 

Figura 1.1.12. Esquema de los niveles de estructura miaoscópica de Ti y Ti-6Al-4 V. 
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1.2. Prineipio• de interacción de r•di•eión eon m•teri•. 

1.2.1. Fren•do iónico. 

Cuando un ion energético penetra en un material sufre una serie de colisiones con los 
átomos y electrones del blanco. En estas colisiones. la pardcula incidente cede energfa a lo 
largo de su trayectoria con una razón de pérdida dEldx. Los parámetros fisicos que 
dominan este fenómeno son la energfa de la partfcula incidente Eo. las cargas del proyectil. 
y del blanco. Z1 y Z2. respectivamente. así como la masa ambos. M1 y M:1. 

En el proceso de frenado de los iones incidentes se distinguen dos mecanismos de pérdida 
de energía: cuando las colisiones son tales que no se producen cambios en la energía 
interna tanto del blanco como del ion. la pérdida de energfa será elástica. y generalmente 
corresponde a la energía empicada por el proyectil en cambiar el estado de movimiento de 
Jos átomos del blanco. como un todo. Este fenómeno es referido como el poder de frenado 
nuclear. Por el contrario. en aquellas colisiones donde la estn.Jctura electrónica juega un 
papel importante (es decir. donde la cncrgfa es transferida a los electrones). la pérdida de 
energfa es inelástica. Se denomina a este proceso poder de frenado electrónico (21 ]. Para 
muchos propósitos. la separación entre colisiones elásticas e inelásticas es conveniente. y 
aunque no sea estrictamente verdadera~ es una buena aproximación. 

La razón de pérdida de energía dE/dx puede expresarse como: 

dE =(dE) +(dE) (l.Z.l.I) 
dx dx. dx, 

donde los subíndices 11 y e denotan frenado nuclear y electrónico. respectivmnente. 

Las colisiones nucleares involucran grandes pérdidas discretas de energfa y considerables 
deflexiones angulares de la trayectoria del ion. Este proceso es responsable de la 
producción de desorden en la red. por el desplazamiento de los átomos de sus posiciones 
dentro del sistema cristalino. Las colisiones electrónicas involucran mucho menor pérdida 
de energfa por colisión. producen ligeras dcflexiones de las trayectorias de los iones y 
generalmente producen un mfnimo desorden en la red. Los panúnetros detenninantes de 
los mecanismos de frenado nuclear y electrónico son la energfa E y el número atómico del 
proyectil. z,: el frenado nuclear predomina para bajas energias y números atómicos 

· grandes. mientras que el frenado electrónico predomina para valores grandes de E.,. y 
números atómicos pequeftos. 

Frenado nuclear. Conforme la velocidad de un proyectil decrece. la carga de éste tiende a 
neutralizarse. de tal manera que la interacción coulombiana disminuye rápidamente. El ion 
pierde entonces su energía principalmente a través de colisiones nucleares. La interacción 
con el material se puede describir como una sc..-cucncia de colisiones binarias entre átomos 
individuales.. donde se pueden considerar distintos potenciales interatómicos. La 
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trayectoria del proyectil se regirá por los choques elásticos con los átomos del blanco y 
finalmente el átomo se alojará dentro dd material. 

Sección de frenado nuclear. Supongmnos que un proyectil de n1asa Ali .. carga z, y energía 
Eo (en keV) .. incide sobre un blanco de masa M:i .. carga Z2 y densidad atómica N. 

En el frenado nuclear .. consideramos el promedio de pérdida de energía resultante de las 
colisiones elásticas del ion incidente con los átomos del blanco. La probabilidad de que 
una partícula incidente con energía E sufra una colisión mientras recorre una distancia dx y 
esto resulte en una pérdida de encrgin entre T y T + dT .. está dada por (22) 

dP(E) du(E) --;¡¡;-clT = Ndx--;¡:¡:- c/T. ( 1.2. 1.1 ) 

donde E es la energía de Ja partícula en movimiento y Tes ta energía transferida al átomo 
reculante. La pérdida promedio de energía de la panícula en movimiento en un intervalo dx 
se obtiene multiplicando la ecuación anterior por la energía transferida.. e integrando 
respecto a todos los posibles valores de T: 

(dE) = frdP(E) dT = N r"" Tda(E) c/Tdx. (1.2.1.2) 
dT Jr_ c/T 

Para un elemento infinitesimal dx .. si omitimos el símbolo de promedio en dE .. tenemos 

dEI = N J"' T du( E) c/T dx n 1;... c/T (1.2.1.3) 

dondedE/cú-l.es el poder de frenado nuclear. 

El límite inferior de integración.. T,,.,,,.. es la mínima energía transferida y se puede 
considerar como la energía necesaria para desplazar a un átomo de su sitio en la red. El 
límite superior es la máxima energfa transferida y está dado por 

T. - 4M,M, E (1 2 1 4) 
., - (M, +M,)' 0 

••• 

Así. la sección de frenado nuclear para un ion de energia.. E .. es 

Sn(E)=...!.._~I = rru Tdu(E)tfl' (1 
. N ~. Jr_ dT .2.1.S) 

donde a(E)ldT es In sección diferencial de transferencia de energia. 
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Sección de frenado nuclear de Ziegler Bicrsack y Littmark <ZBL> La introducción de una 
sección de frenado reducida S"(c) basada en el potencial intcmtómico universal propuesto 
por Zicgler. [23] requiere de técnicas numéricas para su obtención. 

Lindhard define una sección de frenado nuclear reducida S"(e), como: 

s.(c)= de. (1.2.1.6) 
dp 

donde la longitud reducida p está dada por: 

p = 4HRNM2 (a,,)' ___!:!_,____. (1.2.1.7) 
M1+M2 

au es la longitud de apantallamiento. R es el rango proyectado y N es la densidad atómica 
del material. El modelo ZBL propone la siguiente longitud de apantallamiento universal: 

,,, 
donde a 0 = --2 = 0.05292 nm es el radio de Bohr. 

m,e 

(1.2.1.8) 

En este mismo modelo. Ziegler define la energía reducida e como: 

e 
32.53M2 E 0 (1.2. 1.9) 

Z1Z2(M, +M2)(zt23 +Z~23 ) 

La definición de los parámetros adimensionales p y & pennite establecer la relación de la 
sección de frenado S" (E). con la sección adimensional S" (e): 

donde y está definida como 

s.(c)=--,c--s.(E). (1.2.1.10) 
:raurEo 

y a 4M1M2 2 =Tu . (1.2.Ll 1) 
(M,+Mi) E 0 

La integral requerida en la ecuación 1.2.1.S. se puede expresar en ténninos del parámetro 
adimcnsional c. 
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Si se considera que Ja sección de energia que aparece en la integral 

u(E,)= Jdu~.T) dT (1.2.1.12) 

también puede evaluRrse en términos del parámetro de impacto h. como 

( 
L' )- Jdo-(0) db 

O" r-, - db . (1.2.1.13) 

entonces Sn(&) se puede expresar de la siguiente manera: 

s.(c)=--c--, J:-2,.-bdb. (1.2.1.14) 
YEo:KUu 

Es posible cambiar las variables de integración. al ángulo de dispersión 8,. y expresar la 
integral anterior,. corno: 

s.(c)=--E, J:sen'(!!..)d(b') (1.2.1.15) a,, 2 

El ángulo de dispersión en el sistema relativo se determina a partir de la integral 

o= n--2b fo~-____,, __ dx ___ = 

a., 1_ <l>(x) _(hx)' 
X& Du 

(1.2.1.16) 

donde <P(x) es la función de apantallamiento para el potencial propuesto por Ziegler: 

<l>(x) =0.1818e-''• +0.5099e-0·9423
• +0.2802e-o .. ,• +0.02817e-o~oo• (1.2.1.17) 

y la distancia reducida x. se define como x = ...!:__ 
a,. 

La realización de las integrales numéricas anteriores pennite obtener la sección de frenado 
nuclear reducida. El modelo ZBL propone un ajuste de los valores de la sección de 
frenado. como una función de la energfa reducida e. Ziegler divide sus resultados en dos 
dominios de energía reducida diferentes: 
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S & _ ln(l+l.1383&) 
.( )- 2(c+0.01321cº·""º +0.19593c0

·') 

( ) 
lnc 

s,, & =~ 

&~30 

(1.2.1.18) 

&>30 

La figura 1.2. J. 1 muestra el comportamiento de la sección de frenado reducida Sn(&) 9 para 
valores de e::; 30. 

D.01 -+---+--+-+++ ..... Oi---+--+-+-++++<>t----+-++++++j 
0.01 0.1 1 

Energfa reducida (e) 

Figura 1.2.1.1. Sección de frenado reducida Sn(c). de acuerdo al modelo ZBL. 
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Frenado Electrónico El segundo mecanismo de transferencia de energfu de los iones 
incidentes sobre el material es aquél en el cual el ion transfiere energía a los electrones del 
blanco: este fenómeno se denomina frenc1do electrónico. Los posibles orígenes del 
complejo mecanismo de pérdida de energía por frenado electrónico son [23): 

La transferencia directa de energía cinética a los electrones del blanco. 
principalmente debida a las colisiones electrón - electrón. 
La excitación o ionización de los átomos del blanco fuertemente amarrados. 
La excitación de los electrones de la banda de conducción. débilmente amarrados. 
La excitación. ionización o captura electrónica que sucede en el mismo proyectil. 

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

Para describir el comportamiento del proceso de frenado electrónico se han identificado 
cuatro regiones. definidas por la energía del proyectil. En cada región se emplean distintos 
modelos para explicar el frenado. La figura 1.2.1.2 muestra un esquema del 
componmnicnto del frenado electrónico en las distintas regiones. 

lll /Y 

E 
Figura 1.2.1.2. Las cuatro regiones de frenado electrónico. Tomado de J. Rickards.. 2001 [4). 
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Modelo de Firsov. En 1959 .. Firsov propuso un modelo de frenado electrónico para iones 
cuyas velocidades son pequci\as comparadas con las de los electrones en el blanco 
(VJ << Z.i\11). En este modelo~ el frenado electrónico tiene su origen en el trabajo asociado 
con la transferencia de momento que ocurre cuando los electrones del blanco son recogidos 
o capturados por el proyectil. Ya que los electrones capturados tienen que ser acelerados 
hasta la velocidad del ion v 1• los iones pierden una pequei\a cantidad de momento 111e v 1• 

El modelo de Firsov supone que las colisiones entre proyectiles y átomos del blanco son 
representadas por dos átomos de Thomas-Fermi. Supone también que la baja velocidad del 
ion genera un número bastante grande de colisiones con los átomos del blanco. de tal 
manera que se produce una fusión entre el proyectil y el blanco .. dando lugar a una 
cuasimo/éc1Jla. Durante el periodo de colisión y formación de la cuasimolécula.. los 
electrones del proyectil y el blanco están en posibilidad de intercambiarse. Un electrón que 
pase de un átomo del blanco a un ion incidente .. necesita ser acelerado a la velocidad del ion 
v1; el electrón transferido gana una cantidad de momento mc-v1 del proyectil y contribuye al 
frenado de éste. 

Para describir la transferencia de cnergia en el proceso de frenado electrónico. Firsov 
introduce el concepto de un plano que divide la cuasimolécula formada durante la colisión. 
El plano bisecta la linea que une al proyectil y al blanco. y divide los electrones de la 
cuasimolécula en conjuntos correspondientes al proyectil (región P) y al blanco (región B). 
Los electrones que pasan a través de la superficie definida ¡x>r el plano de Firsov SF. 
interactúan con el campo de fuerza del átomo correspondiente (ver figura 1.2.1.3). El 
modelo considera la densidad de flujo de los electrones a través de la superficie SF y calcula 
la tuerza sobre el proyectil. que se asocia por la transferencia de momento [22]. 

Pl-.ode 
Firsov 

Figura 1.2. l.3. Cuasimolécula formada durante la colisión del ion incidente y el Atomo del blanco. El Plano 
de Firsov la divide en dos rc¡;ioncs. 
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Al considerar un modelo de átomo de Thomas-Fenni. Firsov evalúa la densidad electrónica 
del blanco por medio del potencial interatómico 

V(r) (z, +Z,)e' z,..[1.13(Z, +Z,)'1'~] 
r' ªº 

(1.2.1.19) 

donde r~ es la distancia entre el plano de Firsov y cualquiera de los átomos en colisión. y 
XrF es la función de apantallamiento de Thomas-Fermi. 

Finalmente. en el modelo de Firsov .. la pérdida de energía por unidad de distancia recorrida 
por el proyectil está dada por 

S.(E)=2,,-K1 .. e
2 a 0 (Z, +Z2 )~. (1.2.1.20) 

"• 
donde la constante K,.~ = 1.08 y v0 es la velocidad de Bohr. Para fines de cálculo., la sección 
de frenado electrónico se evalúa como 

S.(E) = 2.34(Z, + Z 2 )vxJO-"cm2 /átomo. (1.2.1.21) 

donde v se expresa en 101 crn/s. 

Modelo de Lindhard-Scharff. Un segundo modelo de frenado electrónico. proporcional a la 
velocidad del ion. se debe a Lindhard y Scharff. Los resultados se pueden obtener con un 
procedimiento análogo al de Firsov. La primera diferencia entre ambos modelos se 
encuentra en la elección del potencial interatómico considerado. 

En el modelo de Lindhard-Scharff se hace la suposición de que el campo coulombiano 
promedio para la cuasimolécula formada por la combinación proyectil - blanco. se puede 
representar por el doble de la media geométrica de cada uno de los campos coulombianos 
individuales. De esta hipótesis .. el JK,ltencial intemtómico que se considera es 

2(Z Z )Y, e' [ ( "' ] V(r)= ' ' z.,.,.. 1.13 z,Y> +z,X) ..!:.._ 
r ªº 

(1.2.1.22) 

Siguiendo el mismo procedimiento que Firsov .. Sugiyama [24., 25] pudo concluir en el 
poder de frenado electrónico 

dEI =8,,-e'a,,N z,7'•z, "'(~) (1.2.1.23) 
dx,. (z,213+z/'l)" ''o 

27 TESIS CON 
FALLA DE ORIGEN 



Para realizar cálculos prácticos. la sección de frenado electrónico de Lindhard-ScharfT se 
expresa como 

S (E)=3.83 z, z, ..!!.._ = K E'". ,,. ( )"l 
.. (z,2'l+z22'lf'2 M, '· 

(1.2.1.24) 

donde 

K -3 83 z,"ºz, 
'· - · M,"2 (z,213 +z221Jr12 (1.2.1.25) 

y S,(E) está dado en unidades de 10·15 eV cm2/átomo. paro energías E dadas en kilo electrón 
volts y M 1 en unidades de masa atómica. 

La sección de frenado de Lindhard-Scharffse puede expresar en notación reducida como: 

S (c)=(d&) =kc''' (1.2.1.26) 
• dp • 

donde la energía reducida en este modelo .. c .. está dada por 

& 0.8853a0 M, E (1.2 .1.2 ?) 

(z,X +z,X)y, M, +M, 

y k. es el factor de Lindhard de pérdida de energía electrónica reducida. que está dado por 

z21lz v2 i+M2 ( )·"' 1 l M 
k = ,;, . ( 1.2. 1.28) 

12.6(z,21l+z,21l) M2•12 

Aquí. el alcance reducido p está relacionado con el alcance R a través de la siguiente 
ecuación que involucra el radio de apantallamiento au y la densidad atómica del blanco N: 

Las curvas de poder de frenado nuclear y electrónico para el sistema Au - Ti. calculadas 
por la aproximación ZBL. se encuentran la figura 1.2.1.4. Como pude observarse en la 
gráfic~ para la encrgia de implantación sclcccioan~ la región de frenado electrónico 
correspondiente es la l .. caracterizada por incremento lineal de S,. con la energía E. 
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Figura 1.2.1.4 Poderes de f"rcnado nuclear y electrónico para iones de Au incidiendo sobre blancos de Ti. 
calculadas con el prognuna SRJM 2000. Se observan valores máximos de dE/dx del orden de S keV/nm. 
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1.2.2. Dafto por radiación. 

Antes de presentar la tcorfa básica relacionada con los daños producidos por la radiación en 
los sólidos .. se definen los principales conceptos relacionados con Jos defectos presentes en 
la estructura cristalina de sólidos. 

Defectos puntuales imocrfecciones de orden cero. Los defectos puntuales existen en la 
esenia atómica y pueden tener un diámetro aproximado de 10-10 m (IÁ). Aunque son 
relativamente pequeños comparados con otras imperfecciones.. los defectos atómicos 
generan campos de esfuerzos en la red cristalina y afectan las propiedades del material. La 
figura 1.2.2.1 es una representación de los tres tipos de defectos puntuales atómicos (26): 

1) Vacancia. Cuando una posición atómica de la red de Bravais queda vacante. 

2) Defecto puntual intersticial. Cuando un átomo ocupa una posición intersticial. Esta 
posición intersticial puede ser ocupada por un átomo del mismo material 
(auto - intersticial). o por un átomo externo (impureza intersticial). 

3) Defecto puntual suslilucional. Cuando una posición atómica regular es ocupada por un 
átomo externo. 

6tGlftO 
inlmst.icilll 

-· .) -1~ <.WJ 

••• ••<tt> • •º• 
• • <ti> 

@ 

• • 

@ @ Momo 

0 --.-tituci-• 
-~ ••• •1• 

''cmtº •ulo - iat...aict.I 

Figura 1.2.2.1. Esquemn de los distintos dcf"ectos puntuales presentes en una red cristalina. 

Vnpar de Frenkel está definido como una vacancia creada por la remoción de un átomo de 
su sitio y la colocación de este átomo como una posición intersticial dentro de la red. 

Defectos lineales imoerfecciones de orden uno Los defectos lineales están asociados. en 
principio. con defonnaciones mecánicas. Los defectos lineales también son conocidos 
como dislocaciones. La figura 1.2.2.2 muestra el ejemplo de una dislocación de borde. 
Este defecto lineal es comúnmente designado por una T invenida (..L)., la cual representa el 
borde de un semiplano adicional de átomos. 
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Figura 1.2.2.2. Dislocación de borde. El defecto lineal está representado por un scmiplano adicional de 
átomos. Tomado de Shackelford. 2000 ( 1 1 ]. 

Esta configuración nos permite definir una cantidad: el vector de Burgers., 6. Este 
pará.Jnetro es simplemente el vector de desplazamiento necesario para cerrar un circuito 
alrededor del defecto. En un cristal perfecto., un circuito de m x n átomos se cierra en el 
punto de inicio. En la región de dislocación. el circuito falla al cerrarse. El vector que 
realiza el cierre., 6., representa la magnitud del defecto estructural. La figura 1.2.2.3 muestra 
esquemáticamente esta definición. 

lb) 

Figura 1.2.2.3. Definición del vector de Burgers. relativo a una dislocación de borde. (a) En un cristal 
peñecto. un circui10 de m x n átomos se cierra en el punto de inicio. (b) En la región de una dislocación de 
borde, el mismo circuito no es cenado, y el vector que realiza el cierre, b, representa la magnitud del defecto 
estructural. Para una dislocación de tornillo, el vector de Durgers es perpendicular a la llnea de dislocm:ión. 
Tomado de Shackclford, 2000 (J J]. 

La fibwum 1.2.2.4 representa otro defecto lineal. la dislocación de tornillo., el cual deriva su 
nombre del apilamiento espiral de los planos cristalinos a lo largo de la linea de 
dislocación. Para las dislocaciones de tomillo. el vector de Burgers es paralelo a la linea de 
dislocación. 
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Figura 1.2.2.4 Dislocación de tomillo. El apilamien10 en espiral de los planos cristalinos lleva al vector de 
Burgers. b. a ser paralelo a la Hnea de dislocación. 

Existen defectos lineales combinados. llamados dislocaciones mixtas. que tienen el carácter 
de las dislocaciones simples anteriores. 

Defectos suoerficiales imperfecciones bidimensionales. Una superficie es. en s( misma. 
una interrupción del arreglo de apilamientos atómicos de un cristal. Existen varias fonnas 
de defectos superficiales. 

La figura 1.2.2.S ilustra unajTontera de gemelación., la cual separa dos regiones cristalinas 
que son. estructuralmente. una imagen a espejo de la otra. Esta discontinuidad en la 
estructura, altamente simétrica. puede ser producida por defonnación en metales con 
estructuras hcp y bcc. 

Figura 1.2.2.5. Una fron1cra de gemelación separa dos regiones cristalinas que son. estructuralmente. una 
imagen o espejo de la otra. 
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El más importante de los defectos superficiales ocurre en lasfronleras de grano. la región 
entre dos cristales adyacentes simples. o granos. En este tipo de defecto superficial. los 
granos que se encuentran en la frontera tienen diferentes orientaciones. A escala atómica. 
la estructura de grano depende de manera imponante de las orientaciones relativas de los 
granos adyacentes. 

La figura 1.2.2.6 esquematiza.., de manera muy simplificada.., la fonnación de una frontera de 
grano que se produce a panir de dos granos adyacentes con una ligera inclinación relativa 
Estafronlcra de ángulo pequeño es acomodada por unas cuantas dislocaciones de borde. 
Muchas fronteras de grano implican granos adyacentes con distintos ángulos arbitrarios 
entre ellos. 

T 

...L 

Figura 1.2.2.6. Estructura simple de una frontera de grano. Esta es una representación de unafronlera de 
dngu/o pequeifo fonnada cuando dos granos adyacentes cristalinos tienen una inclinación relativa. o. de unos 
cuantos grados. La estructura resultante es equivalente a una dislocación de borde aisl~ separada una 
distancia b/O, donde bes la magnitud del vector de Burgers. b. 

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

Sólidos no cristalinos impcñecciones tñdimcnsionalcs Se dice que los s6/idos no 
cristalinos o s6/idos amorfos constituyen impeñecciones tridimensionales. Aunque estos 
sólidos preservan una estructura de orden en el corto alcance. pierden su orden a largo 
alcance. o crislalinidad. La figura 1.2.2.7 muestra un modelo bidimensional de un sólido 
no cristalino. Un ejemplo conocido de esta clase de sólidos lo constituyen los óxidos de 
silicio que forman los vidrios. 

Los metales amorfos son sólidos que han captado la atención reciente en el campo de la 
ciencia de materiales. . La obtención de metales mnorfos se logra con razones de 
enfriamiento cxtn:madamcntc altas de metales en fase liquida. En la sección 1 .3 se 
describirán algunas técnicas que han permitido la obtención de metales amoños. 
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Figura 1.2.2.7. Esquema bidimensional comparativo de (a) un óxido cristalino y (b) un óxido no cristalino. 
El material no cristalino mantiene un orden de corto alcance, pero pierde su orden de largo alcance 
(cristalinidad). Tomado de Shackelford. 2000 (11]. 
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Daños producidos oor iones energéticos. El bombardeo de un cristal con iones energéticos 
(104 eV - 106 eV) produce regiones de desorden en la red. El desorden producido puede 
observarse directamente por técnicas sensibles a la estructura de la red cristalina como 
Microscopía Electrónica de Transmisión.. Difracción de Rayos - x y .Canalización 
(Channeling). Esta última técnica se emplea en el caso de monocristales. El uso de estas y 
otras técnicas .. junto con el tratamiento teórico de los procesos de interacción de iones con 
sólidos. han proporcionado las bases para la evaluación del proceso de implantación de 
iones. 

Conforme un ion se frena dentro de un sólido hasta llegar al reposo .. sufre una serie de 
colisiones con los átomos de la red. En esas colisiones el ion puede transferir a la red 
suficiente energía para desplazar muchos átomos de sus sitios originales. Los átomos de la 
red que son desplazados por el ion incidente reciben el nombre de átomos primarios 
golpeados. Los átomos primarios pueden a su vez desplazar otros átomos .. los átomos 
secundarios golpeados. luego a los terciarios .. etcéte~ a fin de generar una cascada de 
colisiones (27]. Como se discutirá posteriormente .. este proceso lleva a una distribución de 
vacancias. átomos intersticiales y otros tipos de desorden en la red .. a lo largo del trayecto 
del ion. Conforme el número de iones incidentes aumen~ las regiones individuales de 
desorden se van traslapando. En algún momento se llegan a fonnar capas de material con 
una gran cantidad de daño. El desorden producido en la red depende de las especies 
atómicas a implantar., de su encrgia., de la temperatura de la muestra y de la afluencia total 
de iones. En el caso de materiales monocristalinos. un factor importante es la dirección en 
la que los iones son implantados .. respecto de su-orientación cristalina [4]. 

Energía de desplazamiento. Las teorías de daño por radiación con partículas cargadas. 
suponen que existe una energia mínima para que un ion incidente .. o en su caso algún átomo 
reculante. desplace de su sitio a un átomo peneneciente la red cristalina. La energía umbral 
requerida para desplazar a un átomo de la red es llamada energía de desplazamiento .. Ed. Si 
en un proceso de colisión., la energía transmitida a un átomo de la red .. T. es menor que Ed .. 
el átomo golpeado sufre vibraciones que no lo hacen dejar su posición. La energía 
vibracional del átomo golpeado será rápidamente distribuida a sus vecinos y aparecerá en 
forma de calor. Si por el contrario., T> Ed. el átomo golpeado es capaz de saltar la baJTera 
de potencial que representa su posición estable en la red .. y se moverá dentro del material 
como un átomo desplazado. En el caso más simple .. el átomo desplazado deja una vacancia 
y ocupa una posición intersticial en la red. es decir. se genera un par de Frenlcel. 

En otras palabras. la energia de desplaz.amiento Ed .. es la energia que un átomo del blanco 
debe recibir a fin de dejar su posición en la red y fonnar un intersticial estable [22). 

Debido a la estructura cristalográfica de un sólido .. la energfa de desplazamiento de un 
átomo de la red no es unifonne en todas direcciones. Existe una energia de desplazamiento 
mínima para cada elemento respecto a ciena dirección cristalográfica. En los cálculos de 
interacción de radiación con materia.. se consideran valores promedio de Ed .. en los cuales se 
promedian los valores sobre todas las direcciones cristalográficas. La cnergia de 
desplazamiento mínima del titanio es de 19 e V y tiene un valor promedio de 30 e V (22). 
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Desplazamientos producidos oor un átomo golpeado primario. Como se muestra en la 
figura 1.2.2.8. un átomo primario reculante se produce cuando una partícula energética 
incidente (ion) sufre una colisión con un átomo de la red. Si la energía transferida al 
átomo golpeado primario es suficientemente grande._ E >> Ed .. éste podrá continuar el 
proceso de desplazamiento produciendo átomos secundarios reculantes, los cuales a la vez, 
producirán otros desplazamientos. Tal evento resultará en una colisión múltiple y los 
desplazamientos sucederán en sitios cercanos de la red. La secuencia de múltiples eventos 
de colisión se conoce comúnmente como cascada de desplazamiento. El número promedio 
de átomos desplazados en una cascada producida por un átomo primario de energia E, 
también llamadafimción de daño por desplazamiento, será denotado por (Nd (E)). 

+ ilomo dcspl&r.ado 

D posición v.can1c 

Figura 1.2.2.8. Esquema de la fonnación de una cascada de colisión de un átomo golpeado primario. 

El cálculo más simple de la función de dailo. Nd (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 átomos iguales. 
2. La probabilidad de transferencia de energia durante el proceso de colisión, P(E, 7) dT, 

está detenninada por la sección de esferas duras, es decir: 

donde y= 1 para M1 = Mi. 

P(E,T)dT = dT = dT. 
yE E 

3. Las cascadas son creadas por una secuencia de colisiones de dos cuerpos. 
4. Todas las colisiones son elásticas._ es decir. sólo se consideran los procesos nucleares. 

ignorando el frenado electrónico. 
5. La energía Ed consumida en el átomo desplazado es despreciable en el balance de 

energía de la colisión binaria, que transfiere energía cinética al átomo golpeado. 
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6. El arreglo de los átomos en el sólido es aleatorio y los efectos debidos u la estructura 
cristalina son despreciables. 

7. Un átomo de la red que reciba menos energía que el valor de Ed no será desplazado. De 
manera análoga. si un átomo golpeado sale de una colisión con una energía E < Ed no 
contribuirá más en la cascada. Asimismo. los átomos que reciban una encrgia entre Ed 
y 2Ed serán desplazados. pero no podrán incrementar el número total de átomos 
desplazados. 

A panir de las hipótesis de este modelo, y después de algunas operaciones de cálculo. 
contenidas en el Apéndice 1. se obtiene la Cunción de dafto de Kinchin - Pease (22): 

(siE<EJ) 

(si EJ < E < 2EJ) 

(si2EJ<E<Ec) (1.2.2.1) 

(si Ec <E) 

donde Ec. es una energía impuesta por Kinchin y Pcase para ajustar la pérdida de energía 
por frenado electrónico para átomos primarios de energias superiores (ver apéndice A 1 ). 

La figura 1.2.2.9 muestra la fonna de la función de dafto de Kinchin - Pease. 

Figura 1.2.2.9. ~tación del numero de '1omos desplazados en una~ como función de la encrgfa 
del átomo golpeado primario. de acuerdo al modelo de Kinchin - Peasc. 
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Función de dafto modificada de Kinchin - Pcasc. Las suposiciones 2 y 4 de eslc modelo. 
las cuales tratan a las partículas en colisión como esferas duras. e ignoran el proceso de 
f"'renado electrónico. rcspectivan1entc. resultan en una sobreestimación del valor de (Nd (E}) 
establecido en la ecuación 1.2.2.1. Si se considera la contribución del frenado electrónico y 
se utiliza un potencial intcratómico realista .. la función de dai'io propuesta por Kinchin y 
Peasc se modifica para obtener [30-32] 

.;v( E) 
(N,,(E)}=~· {1.2.2.2) 

J 

donde <: < 1 .. y depende de las interacciones atómicas .. es decir. del potencial de interacción. 
y v(E) es la cantidad de energía del átomo primario no perdida en excitación electrónica. 
comúrunentc referida como energía de daito. Tanto cálculos analiticos como simulaciones 
por computadora sugieren que l; = 0.8. La función de dafto modificada de Kinchin - Pease 
está dada entonces por 

(N.(E))-r 
(para 0< E<EJ) 

(para EJ SE<
2
:J) 

(l.2.2.3) 

.;v(E) (para 2EJ SE ) 
2EJ 

T -<«> 

La energía de daño del átomo golpeado primario Un átomo primario pierde energía en 
colisiones electrónicas y nucleares conforme se va frenando dentro del material. hasta 
quedar en reposo. En los rangos de energías de implantación empleados tradicionalmente, 
sólo el frenado nuclear produce desorden en la red a lo largo de su trayectoria,. y es 
responsable de los daños producidos. Por lo tanto. en la consideración del desorden creado 
por un ion primario. es necesario determinar la partición de la energía entre los procesos 
electrónico y nuclear. 

Lindhard y colaboradores [33) derivaron un tratamiento teórico para la distribución de 
energía entre los procesos electrónico y nuclear para las partículas golpeadas primarias y 
secundarias. Denotaron por Tl la suma de la energía total cedida a los electrones. y por y la 
energía total relacionada al movimiento atómico. de tal manera que 11 + v = E, la energía 
de la partícula incidente. 

Robinson empicó la teoria usada por Lindhard para calcular la eficiencia de daiio del ion 
primario. v/E. para el caso de M1 = M,. La figura 1.2.2.10 muestra la fracción de energla 
del átomo primario depositada en el sólido en fonna de colisiones atómicas. como función 
de la energía del átomo primario. para distintos materiales monoatómicos [34]. 
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Figura 1.2.2.10. Fracción de la cncrgia depositada en fonna de colisiones atómicas (eficiencia de dallo 
v(E)/E). como fünción de la cncrgfa del átomo primario. para bombardeos con iones del mismo tipo. 
Modificado de Robinson. 1965 (34). 

Modelo de Norgett Robinson y Torrcns CNRTl para la cnergia de daf\o Un modelo 
analítico detallado para el cálculo de la energía de dailo,. en el caso de bombardeo de iones 
del tnismo tipo, fue desarrollado por Norgctt. Robinson y Torrcns en 1975 (35), empleando 
la teoría de Lindhard para pérdida de energía por colisiones inclásticas (33]. De acuerdo 
con el modelo NRT. la energia de daño del átomo primario está dada por 

v(T)=T-17(T) 
T 

1 +kg(c) (l.2 •2 .4) 

donde Tes In energía del átomo primario. '/(T) es la energía perdida en procesos inelásticos, 
k es el f"actor de Lindhard de pérdida de energía electrónica reducida. dado por la ecuación 
1.2.1.26, y g(c) es un parámetro en la tcorla de Lindhard. La condición de frontera sobre 
v(T) es que v(T) - T conforme T - O. De la ecuación 1.2.2.4 se puede observar que la 
pérdida de energia inelástica tiene la siguiente expresión 

17(T) = v(T)kg(c). (1.2.2.S) 

mientras que el factor de pérdida de energía electrónica reducida. k .. se simplifica al 
considerar M1 = M:z = M .. y z, = Z:z = Z: 

z213z v2(1+M2)"'' 
1 2 ~M % 

k= 1 =(0.1337 umay,)~ 
( 

"'' V • ( J.2.2.6) 
12.6 z,"' +z,713) M,"' M"' 
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La función de Lindhard .. g(c). fue expresada en fonna analitica por Robinson. como 

g(c)=c+0.40244&Y. +3.4008c.V.. (l.2.2.7) 

donde e es la energfa reducida en Ja teoria de Lindahard (ecuación 1.2.1.27). que puede 
expresarse como 

T 
& >/ ( 1.2.2.8) 

(86.93 eV)zn 

En el caso particular de iones de Ti incidiendo sobre un blanco de Ti. con una energía de 
20 keV. la fracción v(7)/T es de O. 70. 

Para iones que tienen la misma masa que el blanco. la energía de dafto puede calcularse 
usando el modelo NRT (ecuación 1.2.2.4). Sin embargo. cuando la irradiación se lleva a 
cabo con iones de un elemento diferente al del blanco (Ali #- M2). la aplicación de la 
ecuación 1.2.2.4 para detenninar la cantidad de energía de daño depositada por un ion a lo 
largo de su trayectoria. no es estrictamente válida. 

Una derivación sencilla para el cálculo de la cantidad de energía de dafto para un sistema 
con M 1 '::f:. M 2 • considera la interacción entre un haz de iones y un blanco delgado [22). Si el 
espesor del blanco es pcquefto comparado con el rango del ion. la pérdida de energía en el 
blanco seni pequeña. y la probabilidad de que un ion de energia En produzca un átomo 
rcculante con energía entre T y T + dT está dada por 

P(E0 .T)dT=Ndxdªd:º)dT (l.2.2.9) 

Cuando el blanco es grueso. comparado con el alcance del ion. el proyectil se frenará y 
llegará al reposo dentro del blanco. En este caso. la función de probabilidad debe 
considerar el rango del ion. R.,. y el decremento de la energía del ion .. E .. .,. al viajar a través 
del blanco: 

P(E'.T)dT = N dT J." da~.T) dx (1.2.2.10) 

Reemplazando Ndx por N · dE "/(dEldx) = N · dE º/S(E J. donde S(E ') es la sección total de 
frenado para el ion a una energia E'. se puede reescribir la ecuación 1.2.2.1 O como 

r da(E' T) dE' 
P(E' T)dT=NdT(• ' (12211) • J,,-_ dT S(E') ... 

El limite inferior de la integral .. E,,,,,,. puede tomarse como la energía de desplazamiento. Ed. 
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A partir de la definición de valor promedio, la energia de dafto promedio depositada por un 
proyectil incidente de energía En, vp(Eo), en un blanco grueso está dada por 

( f'~ dE' r'•· ( )da(E'.T) 
vr E 0 )= 0 S(E')J,,-, v T dT dT (1.2.2.12) 

donde v(TJ es la energía de dai\o dada por la expresión de Norgctt - Robinson - Torrens 
(ecuación 1.2.2.4). 

Haines y Withehead [36] calcularon la energia de dafto reducida vp(&), para iones 
energéticos de Ge y Si. usando una expresión semejante a la ecuación 1.2.2.12. Una 
comparación de sus resultados y los cálculos obtenidos por la teoría de Lindhard, muestran 
que la obtención de vp (e) derivada para M1 = M2 es válida aproximadmnente para Al1 '#=-Mi. 
La energía de dafto reducida puede aproximarse por 

(para & < 1 y Z 1 > S) (1.2.2.13) 

Para convertir los valores de Vp (e) en valores de la energfa de laboratoño, Vp (E), se hace 
uso de la relación (22] 

vr(c) - vr(E) (1.2.2.14) __ & ___ E __ 

Tasa de producción de dai\o. Conforme un átomo se frena en un sólido, continuamente 
transfiere su energía a los átomos de la red, los cuales, a su vez., producen posteriores 
desplazamientos. El número de átomos golpeados primarios producidos por un ion de 
energía E" en un bloque del blanco, de espesor dx, a profundidad x, y con una energía 
transferida en el intervalo entre T y T + dT. está dado por (22] 

(
du(E')) Ndx ---;¡:¡:--- dT. (1.2.2.15) 

donde N es la densidad atómica del blanco. Para un flujo de / 0 ioncs/(s·cm2
). el número de 

átomos golpeados primarios producido, por unidad de tiempo, por unidad de volumen, con 
un intervalo de energía entre T y T + dT. es 

(
du(E')) N/0 ---;¡:¡:--- dT. (1.2.2.16) 

El número de átomos <;tesplazados que resulta por cada átomo golpeado primario con 
energía Tes Nd(T), y la tasa o razón de producción de dai\o por unidad de volumen, rd. a 
una profundidad x .. está dada por 
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El limite superior de la integral. T;, =y E'. es la cnergia máxima que un ion con cnergia E. 
puede transferir a un átomo del blanco. La expresión integral no es más que la sección de 
desplazamiento a (E). La energla E. = E·(x) y su dependencia tiene la fonna explicita 

, f,dE (dE> E(x)=E0 -
1 
dxdx=E0 - dx x (1.2.2.18) 

donde Eo es la energia incidente del ion .. dE/dx = (dE/dx),, + (dE/dx) ... es razón de frenado 
total y (dE/dx) es la razón promedio de pérdida de energía sobre la distancia x. 

Número de despla7..arnientos oor átomo. Una medida del dai\o ¡x>r irradiación empicada 
usualmente es el número de desplazamientos por átomo .. o dpa (4. 22). Un dpa significa 
que .. en promedio .. cada átomo dentro del volumen irradiado ha sido desplazado una vez de 
su posición de equilibrio. El número de desplazamientos por átomo. como :función de la 
profundidad x. para un tiempo de irradiación 1. está dado por 

dpa(x) = trJ(x) = t/> r"• NJ(T) dud(TE) dT = tf>oAE'). (1.2.2.19) 
N JEJ 

donde N es la densidad atómica y t/J = / 0 t es la afluencia (iones/ cm2
). 

Una aproximación simple para el cálculo de dpa(x) por unidad de afluencia se lleva a cabo 
suponiendo que el número de desplazamientos por unidad de longitud.. para una 
profundidad x .. Nd(X) .. se puede expresar de manera semejante a la función modificada de 
Kinchin - Pcase .. en la forma 

NJ 0.8F,,(x) 
(1.2.2.20) 

t/> 2EJ 

donde Fn(x) es lafi1nción de distribución e ... pacia/ de energía depositada1• 

La dependencia del número de desplazamientos por átomo con la profundidad del ion 
puede estimarse por medio de la expresión 

dpa(x) 0.4 F,,(x) (1.2.2.21) 
NE,, 

1 Para frenado puramente elástico .. la cantidad de cnergfa depositada por el ion sobre el intervalo dx. en una 
colisión primaria.. está dada por dE - NS,.fE(x)) dx ... Fn(x)dx. donde S,.(E(x)) es la sección de frenado nuclear. 
Esta ecuación define lafunción de dislrihución espacial de energía depo!Jilada. 
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En muchos casos. es útil.calcular el número total de desplazamientos por átomo producidos 
a lo largo de todo el alcance del ion. El cálculo exacto requiere la integración de la 
ecuación 1.2 .. 2.21 sobre la energía del ion (desde Eo hasta Ed). Una estimación del numero 
de dpa puede hacerse en el caso de que e< l y z, > s. calculando Nd(up(c)). suponiendo que 
vp(c) = 0.8&. Para una afluencia t/J (iones / cm2) y un rango R. la cantidad aproximada de 
dpa en la región implantada está dada por (22) 

dpa 
0.4flv(0.8c) ( l.

2
_
2

_
22

) 
NREJ 

donde Nd(vp(c)) es la función modificada de Kinchin - Pcase dada por la ecuación L2.2.2., 
calculada para una energía de dai\o dada por O.&.. 
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Snuttering. La implantación de iones es un proceso mediante el cual un elemento puede ser 
introducido en una región cercana a Ja superficie de un sólido. Tradicionalmente .. este 
proceso se lleva a cabo con iones cuyas energías van de los 10 a los 400 kcV. El perfil de 
la concentración de los átomos implantados en el sólido se calcula teóricamente. Para 
afluencias pequeñas. los perfiles de concentración se pueden caracterizar por una curva de 
distribución gaussiana. centrada en el alcance proyectado de los iones. Rp. Para afluencias 
mayores o iguales a 1017 ioncs/cm2 

.. es decir .. para concentraciones del orden de 10% 
atómico. efectos como el sputtering pueden alterar o limitar la cantidad de iones a 
implantar [22). 

Durante el :ipullering o esp11rreo.. los átomos de las capas superficiales de un material 
implantado son removidos por las colisiones causadas por las partículas incidentes. El 
sputtcring de una muestra,. ocasionado por el bombardeo de iones sobre ella. se cuantifica 
por la producción de sputtering. Y. la cual se define como [4.22): 

Y E producción de sputtering número medio de átomos emitidos 
número de partículas incidentes • 

La producción de sputtcring depende de la estructura y composición del blanco, de los 
parámetros del haz incidente y de la geometría experimental. Normalmente .. los valores de 
Y., se encuentran en un rango que va de 0.5 a 20. 

En el proceso de sputtcring9 los iones incidentes transfieren energía a los átomos del blanco 
por medio de colisiones. Cuando los átomos reculantes tienen suficiente energ{a9 la pueden 
transferir a otros átomos del blanco. Algunos de esos átomos desplazados en retroceso 
pueden tener la energía necesaria para escapar del sólido. Los iones secundarios son los 
que contribuyen principalmente a la producción de sputtering. La figura 1.2.2.11 muestra 
un esquema del proceso. 

Figura 1.2.2.11 Esquema del proceso de sputtering o espurreo producido durante la implantación de iones. 
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Modelo de Sigmund narn el snuttcring. La producción de sputtering puede eslimarsc 
teóricamente en el caso de blancos constituidos por un solo elemento. Sigmund [37] 
propuso un modelo para el cálculo de la producción de spuucring basado en los 
mecanismos de pérdida de energia por colisiones nucleares y en la distribución de dicha 
energía entre el gran número de átomos que conforman una cascatJa. El régimen 
considerado por Sigmund se denomina spullering por cascadas Jinea/f!.l·. 

El proceso de sputtering implica un conjunto de complejas colisiones en las que se suceden 
diferentes deflexiones angulares de los átomos en colisión y se producen distintas 
transferencias de energía. El parámetro más importante en este proceso es Ja densidad de 
energía depositada en la superficie. 

La producción de sputtcring debe ser proporcional al número de átomos desplazados. En el 
régimen de cascadas lineales .. que es aplicable en iones de masas intennedias. el número de 
átomos desplazados es proporcional a la energía depositada por unidad de longitud (sólo se 
considera Ja pérdida por colisiones nucleares). Así .. se puede expresar la producción de 
sputtering~ Y .. como 

Y = l\F¡, ( E 0 ) , ( 1.2.2.23) 

donde A es un factor que depende de las propiedades del blanco y Fo(Eo) es la energía 
depositada por unidad de longitud.. perdida mediante el proceso de frenado nuclear. El 
parámetro Fo(Eo) depende del tipo de ion,. de su energía y dirección. asi como de la 
composición del blanco (Z,. M 2 y N). 

La energia por colisiones nucleares depositada en la superficie se puede expresar como 

F 0 (E0 )=aNS.(E0 ), (J.2.2.24) 

donde N es la densidad atómica del blanco .. S,.(Ea) es la sección de frenado nuclear a la 
energía Eo. En la ecuación anterior a es un factor de corrección .. el cual es función del 
cociente My'M,,. y considera el ángulo de incidencia del haz a la superficie. 

El factor A incluye propiedades del material y es una medida del número de átomos que 
pueden escapar del sólido. De acuerdo al modelo de Sigmund,. 

I\=~ .!!!!!. (12225) - NUo cV' ... 

donde la densidad atómica del material .. N .. está dada en (nm)-3 .. Uo es la energía de amarre 
superficial., medida en eV. 
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La ecuación l .2.2.23 se puede reescribir como 

Y;: 4.2aS.{Eo) =4.2~(dE) • (1.2.2.26) 
U 0 NU0 dx " 

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

Fónnula scmiempfrica para blancos monoclementales. Matsunami, Yam81Tlura e ltoh 
(38. 39) desarrollaron una fórmula semiernplrica para la producción de sputtering en 
blancos de un solo elemento. Su modelo emplea una combinación de las teorías de frenado 
electrónico y nuclear de Lindhard., asi como el ajuste de datos experimentales anteriores. 

La fórmula scmiempírica obtenida para la producción de sputtering considera los casos de 
iones ligeros y pesados .. y está dada por: 

YE =0.42 a,Q,Sn(E) [1-(E"')º'J2

.H (1.2.2.27) 
. U 0 [t+0.35U0 S,(c)] E 

Donde >'E(E) es la producción de sputtcring para iones con energía E que inciden 
perpendicularmente sobre la superficie .. a. y Q. son parámetros empíricos determinados a 
partir de datos experimentales.. E,h es la energía umbral de producción de sputtering .. 
S, (c)es la sección de Lindhard para el frenado electrónico; s. (E) es la sección de frenado 

nuclear .. expresada en unidades de 10·15 eV cm2 
.. y un es la energfa de amarre superficial. 

De acuerdo con este modelo .. la energía umbral para la producción de sputtering E,h .. se 
calcula con la expresión 

t
(~Jc; 

Eth = (2{M, + M,)Jº U
0 

M 1 +2M2 r 

(1.2.2.28) 

donde yes el ractor de energía transferida durante colisiones elásticas .. definido por 

r 
4M,M, 

{M1 +M,)' 

46 

(1.2.2.29) 

TESIS CON 
FALLA DE ORIGEN 



Los valores para as dependen del cociente de las masas del sistema y se obtienen a panir de 
In expresión semiempirica 

ª-' = O.J0+0.155(M, I M, )
0

" +O.OOl(M, I M,)'' (1.2.2.23) 

El valor de Qn también ajustado experimentalmente. se encuentra en el trabajo de 
Ynrnamura e ltoh. En el caso del Ti. Qs tiene un valor de 0.58 y su energía de amarre 
superficial, Uo, vale 4.85 e V [40]. 

La sección de f"renado nuclear de Lindhard se puede expresar a partir de la sección 
adimcnsional de energía reducida como: 

s.(E)=K.s.(c). (1.2.2.24) 

donde 

8.478 Z,Z, M, (tO-"eVcm2/átomo) (J.2.2.25) 
(z,Y. +z,Y.)"v, M, +M, 

y Sn ( & ) se ajusta de acuerdo con la siguiente expresión analítica: 

s.(c) y, ( y, ) . (l.2.2.26) 
1+6.355& '+& 6.882& '-1.708 

3.441,,.V, ln(c+2.718) 

La energia reducida de la ecuación anterior está dada por 

& 0.03255 M, E(eV) (1.2.2.27) 

z 1z 2 ( z 1
213 + z/º )Yi (M1 + M 2 ) 

La figura 1.2.2.12 corresponde a la gráfica de producción de sputtering en el sistema 
Au -Ti. de acuerdo con el modelo semiemplrico de Matsuruuni, YamBlllura e ltoh. 
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Figura 1.2.2.12 Producción de sputtering en el sistema Au - Ti. de acuerdo al modelo semicmpfrico de 
Matsunami. Vamamura e ltoh. Para una energia de 9 MeV la producción de sputtcring es de 
1.92 átomos/ion. 

El sputtering establece los limites de las máximas concentraciones de átomos que pueden 
ser implantados y mantenidos dentro de un material. Para implantaciones directas de iones 
en un material. la máxima concentración de especies implantadas es invel"SaJllente 
proporcional a la producción de sputtering. Esto implica que para combinaciones ion -
blanco con alta producción de sputtcring. la máxima concentración de átomos implantados 
puede ser muy baja. 

De acuerdo a la figura 1.2.2.12. para el sistema Au - Ti. con una energía de bombardeo 
de 9 MeV. la producción de sputtering calculada fue de 1.92 átomos/ion. Esta baja 
producción de sputtering pennitió la implantación de Au en porcentajes de atómicos 
aproximados al 3%9 para la más alta afluencia alcan7.ada (6.5 x 1016 iones/cm2

). 
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Mecanismos de endurecimiento de metales inducidos oor irradiación. A pesar de que se ha 
llevado a cabo un gran número de investigaciones en el campo de la modificación de 
materiales por irradiación._ no se han desarrollado modelos cuantitativos que describan los 
mecanismos de endurecimiento producidos por irradiación. Este hecho está relacionado 
con la complejidad de las transformaciones de fase producidas por la implantación de iones 
y su influencia en el endurecimiento de los materiales. Sharkecv y colaboradores (98) 
presentaron un modelo para la evaluación de la microdurcza de metales implantados por 
iones. En ese modelo consideran la medida del ensayo de microdure?..a de Vickers. que 
consiste en Ja introducción de una punta de diamante de fonna piramidal. con base 
cuadrangular. que fonna un ángulo de 136º entre las caras opuestas de la pirámide. En el 
ensayo de Vickers. la microdureza JI está determinada por la razón de la carga aplicada,, P. 
respecto a la superficie del indentador: 

H = 1.ss:r c1.2.2.2s) 
d 

Sharkeev y colaboradores (98) empicaron la siguiente relación empírica. que es válida para 
metales: 

H =Ka,. (1.2.2.29) 

donde uy es el esfuerz.o de cedencia y K es una constante con un valor -3. La ecuación 
( 1.2.2.36) es válida en la suposición de que el esfuerzo de cedencia pennanece constante en 
la región completa de deformación plástica f'onnada por la indentación. 

En el modelo de Sharkeev se propone que sólo los siguientes cuatro mecanismos de 
endurecimiento pueden ser observados durante la implantación de iones: 

a. Aleación de los iones implantados con los átomos de las capas superficiales. formando 
una solución sólida (endurecimiento por solución sólida). 

b. Disociación de la solución sólida con la f"onnación de precipitación de fases 
(endurecimiento por di.'>per.\·ión). 

c. Endurecimiento del material debido al cambio en la estructura de defectos y al 
incremento de la densidad de dislocaciones (endurecimiento subestr11ctural). 

d. Cambio del tamaño de cristalito de policristales (endurecimiento por fronteras de 
grano). 

Cada mecanismo de endurecimiento tiene su propia región de consideración con respecto al 
alcance de los iones implantados. Establecidos los mecanismos anteriores.. se puede 
evaluar la contribución promedio al endurecimiento hecha por cada mecanismo. 601• Et 
incremento en la microdurcza es igual a la suma de los productos l\.o1 • k 1 .. donde k 1 es et 
coeficiente de peso pard el i-ésimo mecanismo de endurecimiento .. cuyos valores dependen 
de Ja profhndidad de la capa donde cada proceso se inicia y de la profundidad de la punta 
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de prueba después de la indentación. El coeficiente le, puede determinarse por comparación 
de los cálculos con los datos experimentales. 

Así. la microdureza después de la implantación está dctcnninada por 

H = H 0 +í'IJI (1.2.2.30) 

donde 1-ln es la microdurcza de la muestra sin implantar. El incremento de la microdureza 
6H está dado por 

donde Llo-1 está determinado por el endurecin1iento por solución sólida. ..da.z. es la 
contribución al endurecimiento por dispersión. 4'10:1 es la contribución del endurecimiento 
como resultado del incremento de la densidad de dislocaciones y Llo-4 corresponde al 
endurecimiento causado por el cambio en el tamai\o de cristalito. mientras que los k, son 
sus correspondientes factores de peso. 

Las contribuciones de cada mecanismo considerado en el modelo se presentan a 
continuación. 

Endurecimiento oor solución sólida. Los átomos implantados fonnan una capa cercana a la 
superficie del blanco. La capa de impurezas atómicas está centrada alrededor del alcance 
medio de los iones y tiene una cierta distribución. El espesor de la capa está determinada 
por la dispersión de los átomos y la producción de sputtering durante el proceso de 
implantación. asi como de la intensidad del fenón1eno de difusión. La aparición en el metal 
de átomos aleados {que forman una solución sólida con los átomos de la matriz) lleva al 
bloqueo de dislocaciones y por lo tanto. al endurecimiento del material. 

De acuerdo con la teoría de Mott - Nabarro. los átomos de la sustancia disuelta inician 
campos de tensión locales. cuyos valores dependen sólo de la diferencia entre el tamaflo de 
los átomos de la matriz y los átomos de la especie disuelta. La expresión para el 
incremento del esfuerzo de cedencia de la solución sólida tiene la fonna 

.6a1 = 2.SmGM JoQ I}~ e ( 1.2.2.32) 

donde mes el factor de orientación. GMes el módulo de corte de la matriz. d 0 = (1/a)(&/c3c) 
es un parámetro de la diferencia entre los tamai\os atómicos. a es el parámetro de red y e es 
la concentración de impurezas en la solución. 

La teoría de Fleisher. además de considerar el factor de tamafto. también toma en cuenta el 
parámetro de diferencia entre las constantes elásticas de la sustancia disuelta y la matriz. De 
acuerdo con la teoría de Fleisher el incremento en el esfuerzo de cedencia está dado por: 

&a, = 
7
!

0 
mG., ¡s,, +ao.¡Yi cy, (1.2.2.33) 
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donde óG =(~., )( :) .. a.= 3 para dislocaciones de borde. y ti.= 16 para dislocaciones de 

tornillo. 

Endurecimiento oor disoersión. En algunos casos, la solución sólida formada en una capa 
debajo de la superficie se descompone y esto resulta en la fbnnación de nuevas fases. Estas 
precipitaciones pueden consistir sólo de átomos implantados .. o de compuestos (nitruros .. 
carburos, etcétera). El mecanismo fue presentado por Orova y tiene la siguiente expresión 
final para el incremento en el esfuerzo de cedencia: 

0.85 b (L-D) d.u, = --,..G.,F---ln --- (1.2.2.34) 
2,,. L-D 2h 

donde Les la distancia promedio entre precipitados, Des el diámetro de los precipitados .. b 
es el vector de Burger de dislocación y F es un coeficiente característico del tipo de 
dislocación que interactúa con los precipitados. 

Endurecimiento subestructural causado oor un incremento en la densidad de dislocaciones. 
La tensión mecánica en la capa de la superficie aleada lleva a la fonnación de estructuras de 
dislocación en las capas que se encuentran por arriba y por debaJo de esta capa. La 
densidad de dislocaciones puede alcanzar valores mayores a 1 x 101 cm·2 y el espesor de 

· tales capas modificadas puede llegar a algunas decenas de micrómetros. El incremento en 
la densidad de dislocaciones resulta en la interacción entre dislocaciones, y su disminució~ 
por lo tanto .. en un incremento de la dureza del material. El cálculo del aumento del 
esfuerzo de cedencia se reduce a la siguiente expresión: 

d.o-3 = amGb..,pY, (1.2.2.35) 

Donde p es la densidad de dislocaciones escalar y a es un valor entre 0.1 y 0.2; usuahncnte 
se toma a a.ni como 0.5. 

Endurecimiento oor fronteras de grano. Las fronteras de grano presentes en metales y 
aleaciones son barreras al movimiento de dislocaciones. A menor tamafto de grarao, anayor 
endurecimiento del material. Los resultados experimentales.. así como distintas teorías .. 
demuestran que existe una dependencia del esfuerzo de cedencia con el tarnafto de grano, d 
(relación de Hall - Petch): 

Au4 = o-0 + K"d-Y,, (1.2.2.36) 

donde oo y x- son constantes características del material. 

Después de calcular cada una de las contribuciones propuestas en la tcoria y ponderar la 
presencia de cada mecanismo en el proceso de implantación. Sharkeev y colaboradores 
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comparan los resultados experimentales obtenidos al irradiar Fe-a. La figura 1.2.2.13 
muestra la dependencia del valor de microdureza con la anuencia de iones implantados. La 
diferencia entre los valores medidos y los calculados no excedió el 30%. 

0.4 

,,,---------!-
,,',,' 

1 
Cl>(cm~ 

Figura 1..2.2. 13. Dependencia de la microdureza de Fe-a. con la afluencia de iones implanlados. Las curvas 
representan las contribuciones a la microdureza debidas n los siguientes procesos: 1 solución sólid~ 2 
fronteras de grano. 3 dislocaciones. La curva 4 corresponde a la microdureza total c&lculada y la curva 5 a la 
microdurez.a experimental medida. Tomado de Sharkcev. 1997 (98). · 
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Aumento del tamafto de· cristalito inducido oor irradiación. El aumento del tamafto de 
cristalito. inducido por irradiación en metales. ha sido observado por distintos 
investigadores [80]. Liu y Mayer [99] observaron el crecimiento del tamafto de cristalito de 
pcliculas de Ni irradiadas con iones de Ar. Kr y Xe con cncrgias entre ISO y 580 keV. En 
sus experimentos el tamafto de cristalito se incrementó con la afluencia. hasta llegar a una 
saturación en 1 x 1016 iones/cm2

• Liu y Mayer encontraron una distribución de cristalitos 
más homogénea que la obtenida en muestras recocidas. Observaron la dependencia de la 
saturación del tamaño de cristalito respecto de las especies a implantar. y una débil relación 
del tamafio de cristalitos con respecto a la afluencia. para dosis altas. Como una 
explicación de este comportamiento. Liu y Mayer sugirieron que el daf\o localizado 
producido por los spikes de desplazamiento en la vecindad de las fronteras de grano. es la 
fuerza impulsora para el crecimiento de los cristalitos. El aumento observado se puede 
explicar por el rcordcnarniento o crecimiento de los granos fuertemente dañados. sobre los 
granos vecinos no daftados. 

El rápido crecimiento del tamaño de cristalito que se da en un principio puede ser explicado 
por una mayor probabilidad de dai\ar un grano entero cuando éste es pequeño. Conforme el 
proceso de irradiación continúa.. los granos grandes consumen a los pcqucftos y entonces 
aumenta el promedio de los tarnaftos de cristalito. Cuando el diámetro promedio de los 
granos en crecimiento se acerca a la dimensión del volumen dañado. se reduce la 
probabilidad de que una simple cascada de colisiones dai\e a un grano entero; también 
disminuye la posibilidad de que ciertos granos crezcan a expensas de otros. Por tant09 la 
razón de crecimiento de los cristalitos disminuye con el incremento del tamai\o de grano. 
La figura 1.2.2.14 muestra los resultados experimentales de la variación del tamafto de 
grano promedio de las películas de Ni implantadas con iones de Ar. Kr y Xe (99). 

Figura 1.2.2.14. Tamafto de cristalito promedio como función de la anuencia de implantación • .,.... pelk:ulas 
de Ni irt'Ddiadas con iones de Ar. Kr y Xe. Tomado de Liu y Mayer. 1987 (99). 
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1.2.3. El concepto de spilte. 

Contbmlc un ion penetra en un sólido. cede su energía cinética u través de dos procesos: 
i) excitación electrónica e ionización y ii) colisiones elásticas entre los átomos del blWlco. 
La cncrgia depositada en los átomos produce una cascada de colisiones. Mientras la 
densidad de las colisiones sea suficientemente pcquei\a .. cada una de ellas se puede 
representar con10 un evento binario, en el cual el átomo golpeado se considera estacionario 
durante In colisión y el depósito de energía promediado sobre muchas cascadas puede 
describirse JX>r medio de la ecuación de transporte lineal de Boltzmann. En tal cascada 
lineal. se ha determinado que el número de defectos varia linealmente con el total de la 
cncrgia elástica depositada. 

No siempre se cumplen las suposiciones de los modelos de cascadas lineales de 
desplazamiento. Brinkman [41. 42] propuso que cuando el camino libre medio entre las 
colisiones de desplazamiento se aproxima al espaciamiento intcratómico del blanco. se 
creaba una región perturbada de daño. Dependiendo de la cnergia. masa de ion y masa del 
blanco. la región perturbada podrfa rodear un volumen aproximadamente equivalente a la 
cascada de colisiones comple~ u ocupar algunos volúmenes localizados (subcascadas) 
dentro de la región de la cascada total. Dentro de tales volúmenes. gcncraln1cnte llamados 
Spike.s de Energía. o Cascada ... · de Alta Densidad. la densidad de energía depositada es 
mucho mayor al valor normal de la densidad de cncrgia ténnica. Este depósito de energia 
se lleva a cabo entre l 0-13 y 10-12 segundos. 

Formalmente se puede describir a un spikc. a través de las siguientes definiciones [43): 

i) Un spikc es un volumen localizado en el cual esencialmente todos los átomos se 
encuentran instantáneamente en movimiento. 

ii) Un spike es un volumen localizado en el cual la densidad de defectos locales 
producidos por el impacto del ion excede algún valor critico. de tal manera que 
la red ·sufre un reacomodo mayor de tales defectos, por ejemplo, una red 
cristalina se convierte en amoña. 

Aunque es más común que los spikcs estén relacionados con la energía depositada por 
colisiones elásticas. también la ionización es responsable de la generación de spikes, 
cuando la razón de pérdida de energía por este proceso es alta. de tal manera que la 
discusión sobre los spikes se dividirá en aquellos que son producidos por ionización y 
aquellos que son producid~s por colisiones elásticas. 

Spikes producidos oor colisiones elásticas. Se puede demostrar que la densidad de energía 
elástica depositada. 6 ... por un ion incidente de energía E, es proporcional a E 1

-6M, donde 
m es el orden de la serie de potencias en la aproximación de potenciales interatómicos 
propuesto por Lindhard [44]. CuandoO. >u_. el calor de fusión del blanco. el orden local 
será completamente destruido. Sin embargo. el depósito de energía puede no ser unifonne 
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a través del volumen de una cascada. y sólo en algunas subcascadas locales puede suceder 
la condición O .. > u_. Esto correspondería a la definición señalada en i}. 

La aproximación ii) implicarla que la minima cncrg[a para el movimiento de los átomos sea 
la energ[a de desplazamiento EJ .. cuyo intervalo va de 10 a 50 cV. Es claro que el número 
de átomos golpeados que recibe una cnergia > EJ es mucho menor que aquél que recibe una 
energía> Unr. 

Estas dos aproximaciones fonnan la base de los conceptos de spilce de de~pluzamienlo y 
spike térmico (43]. 

Spike de desplazamiento Brinkman propuso que cuando la distancia promedio entre 
colisiones de desplazamiento se aproxima a la distancia interatómica media.. el resultado 
será un movimiento neto hacia aCuera de los átomos del blanco. a lo largo de la trayectoria 
del ion incidente. Esto ocurre cuando la energía de la partícula en movimiento se encuentra 
por debajo de una cierta cncrgia critica E•. El resultado de este proceso será la producción 
de un núcleo central rico en vacancias. rodeado por otra región exterior .. rica en átomos 
intersticiales. Esto f"uc denominado un spike de desp/azamienlo. En la figura 1.2.3.1 se 
muestra la región para la fonnación de spikcs de desplazamiento .. como función de la masa 
del ion. 

so·r~~~ Ros11i(l989) 

lD 

'" 

am masa (.-) zoo lH 

Figura 1.2.3.1. Se muestra el dominio de energtas para la transición cascada I subcasacada. como función de 
la masa del ion. de acuerdo a dos distintas aproximaciones: la de Thompson (43). y la de Rossi (45). An-iba 
del limite superior. la cascada se compone de subcascedas individuales con alta densidad. Debmjo de la curva 
inferior la colisión produce una sola cascada. Entre las dos curvas se encuentra el dominio de energla donde 
una cascada fonna dos subcascadas de densidad. 
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Modelo de Brinkman oara desplrur..amicntos simnles y múltiples. Consideremos el 
comportamiento de un átomo primario al que un ion incidente le ha cedido una cnergia To. 
Supongamos primero el caso en el que Tn es ligeramente mayor a Ed. la encrgia de 
desplazamiento. Si EJ < To < 2EJ. sólo un átOJno podrá ser desplazado. ya que el ion 
primario golpeado no tiene cncrgfa suficiente para el desplazamiento de un segundo 
átomo; sin embargo. éste posee energía suficiente para n1ovcr al átomo desplazado en unas 
tres o cuatro distancias atómicas de su sitio en la red. Si Tn es un poco más grande que 2Ed, 
esto hace posible que el átomo primario golpeado desplace a otros átomos. aunque es 
necesaria una encrgfa del orden de tres o cuatro veces EJ para que la producción de átomos 
secundarios sea muy probable. ya que un átomo primario de baja cncrgia divide su energía 
entre sus vecinos. antes que impartir una gran parte de su energía a uno sólo. Entonces .. 
aquellos átomos primarios desplazados que hayan sido producidos con energias más 
pequeñas que tres veces la energía umbral de desplaza.miento.,. generan un dafto en el metal 
que consiste esencialmente en desplazamientos simples.,. o parejas vacancia - intersticial 
[41,42]. 

Consideremos ahora el caso en que To es 4Ed. Sydner y Neufcld (46) mostraron que el 
promedio total de desplazamientos producidos por un átonto primario. incluido él mismo.,. 
es aproximadamente de TcY2Ed. Entonces .. cada primario de energía inicial 4Ed producirá 
un átomo secundario. y generará en total un promedio de dos átomos desplazados. Algunos 
cálculos (41) indican que para la mayoría de los metales. el cwnino libre medio de un 
átomo primario con energia suficiente para la producción de dcsplaz.amientos secundarios 
sucesivos. no es mayor que una distancia interatómica. Por Jo tanto. en este caso. el átomo 
desplazado secundario será el vecino más cercano del prirnario.,. y se creará una doble 
vacancia.,. en lugar de dos vacancias simples. Los átomos intersticiales generalmente no se 
producen en parejas. ya que aunque el primario y el secundario son originados en sitios 
adyacentes.,. ellos viajan en diferentes direcciones. El resultado de una colisión con un 
primario al cual se imparte una energfa de 4Ed puede pensarse como la producción de un 
doble desplazamiento. consistente en dos intersticiales simples y una doble vacancia en la 
vecindad del sitio de la primera colisión. La producción de un desplazamiento simple y 
uno doble se muestra esquemáticamente en la figura 1.2.3.2. 

Cuando To aumenta a seis o diez veces el valor de Ed. el número promedio de iones 
desplazados se incrementa a tres. cuatro o más. Nuevantcnte.,. el crunino libre medio 
recorrido por el átomo primario entre desplazamientos sucesivos no es más que una 
distancia interatómica. y los átomos desplazados. por Jo tanto. se encontrarán en los sitios 
adyacentes de la red. Entonces pueden ser creados desplazamientos triples.,. y de 
multiplicidad superior m. Un desplazamiento de multiplicidad m puede ser pensado como 
una vacancia de multiplicidad m. rodeada de ni intersticiales simples. Un aneglo 
geométrico de átomos intersticiales alrededor de un núcleo de vacancias producidas por un 
ion incidente se ilustra esquemáticamente en dos dimensiones en la figura 1.2.3.3. Todos 
los átomos que están dentro de una distancia interatómica de la trayectoria del átomo 
primario son desplazados como secundarios. y cada uno de ellos. en promedio. desplaza 
aproximadamente a un terciario. Por lo general. los terciarios son incapaces de desplazar 
otros átomos .. así que el número total de intersticiales es aproximadamente el doble del 
número de secundarios. como se indica en la figura 1.2.3.3. Los intersticiales fonnan una 
capa alrededor del núcleo de vacancias. Ln densidad de átomos dentro de ta capa de 
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intersticiales es del orden de 100/o o más. arriba de la densidad atómica nonnal. En metales 
típicos. esto produce un incremento en 1a presión del orden de 1011 dinas/cm2

• ~a que 
valores característicos del módulo volumétrico es aproximadamente de 1012 dinas/cm2 (43). 

o __ .. _ 

·---Figura 1.2.3. 2. a) Producción de un desplazamiento simple. b) Producción de un desplazamiento doble. 

Figura 1.2.3.3. Imagen bidimensional de un desplazamiento múltiple. de acuerdo a Brinkman (42). 
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Camino libre medio y spike de dcsphu.amicnto Una cantidad imponantc en la 
detern1inación de la distribución espacial del daño por irradiación. es la distancia del 
camino libre medio. )..¡. que viaja una partícula con energía E entre dos colisiones de 
desplazan1icnto con áton1os del blanco. 

La probabilidad de que un proyectil de energía E sufra una colisión con un átomo del 
blanco. transfiriéndole una energía mayor a E.¡. al atravesar un blanco de espesor dx está 
dada por [22]: 

P(E) = Ncr(E'}dx ( 1.2.3.1) 

donde N es la densidad atómica del blanco y u(E) es la sección total de colisión. Si se 
establece que P(E) = 1 y se reemplaza dx por .A.ci. la distancia promedio entre colisiones de 
una partícula con energía E está dada por: 

1 
A.J = Nu(E). (1.2.3.2) 

Esta ecuación puede empicarse para calcular el espaciamiento medio entre defectos para 
un proyectil de energía E. 

Una variación de Ja ecuación anterior. pcnnitc calcular el camino libre medio entre átomos 
rcculantcs primarios de energía superior a un cierto valor To. para. un proyectil de cnergfa E: 

donde Ja sección total para una colisión que transfiera una energía superior a To está dada 
por 

u(7:) = J''· du(E.T) dT (1.2.3.4) 
o 1;, dT • 

donde TM es la energía máxima transferida. 

Una solución aproximada a la sección total se encuentra al empicar la sección diferencial 
para la energla transferida, basada en un desarrollo en serie de potencias (22) 

du(E.T)= E:.;'•M dT. (1.2.3.5) 

donde Cm es una constante que está dada por 
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y A.,,, es una variable que se puede ajustar. y que se expresa como 

Para m = 1. m = 1/2 y ni = 113. los valores que mejor ajustan son 

A, =0.S A.y,= 0.327 A.y, = 1.309. 

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

Para bajas encrglas (e :o; 0.2). donde m = 113. se obtiene 

3C.K (r,.,.K -r.,.K) 
-~~--.K.,.,....~ (1.2.3.8) 

(E7;,T,.,) > 

El camino libre medio correspondiente está dado por: 

A. - (T,,E7;,)Y, ( m- 1/ ) 
~ - 3NC (r. 1/3 -T.V') - 73 (1.2.3.9) 

X' M o 

En el caso de energías intermedias (0.2 ses S). donde m = 112. la sección total puede ser 
aproximada por 

Cy, Tu dT 
u,,.( E. 7;,) = ----v f --,;;-

72 E/2 r. T/2 

y el camino libre medio está dado por: 

2C,,, (r. Y, -r.>'>) 
72 ,., o (1.2.3.10) 
(T,,ET.., »'2 

A. (E T.)- (T..,Er.,)Y, ( m = ~ ) (1.2.3.11) 
~ • 

0 
- 2NCy,(r,,Yi-i;,>'>) 
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La flgurJ 1.2.3.4 corresponde a una gráfica del camino libre medio entre colisiones de iones 
rcculantes primarios con energías superiores a un valor T,,. Cada una de las curvas 
considera como parámetro la energía de los iones incidentes. E. El sistcnu1 considerado es 
el de iones de Ti incidiendo en Ti. 

El spikc de desphaamicnto se fonna en un tiempo equivalente al que le toma al ion 
incidente llegar al final de su trayectoria. para finalmente quedar en reposo (22]: 

donde v es la velocidad del ion incidente. N es la densidad atómica del blanco y Sn(E) es la 
sección de frenado nuclear. 

10' 

--Ea100QkeV 
-······E= SOOkeV 
·-·······E• 1CK>keV 
--E• 50keV 

10·•+--~~~~~~--~~~~~~~-~~~~~.......-1 
10 100 1000 10000 

T
0

(eV) 

Figura 1.2.3.4. Camino libre medio entre colisiones de iones rcculanlcs primarios. de encrgla superior a Ta. 
para proyectiles de encrgfa incidcnlc E. La g.nlfica concspondc a un sis1cma de Ti en Ti. 
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Spike Térmico. Cuando un ion es frenado por los átomos de un material. se llega a un 
punto en el cual su energía no es suficiente para producir desplazamientos posteriores. En 
este punto. su energía se distribuye entre los átomos vecinos. es decir, se disipa en 
vibraciones a la red. en forma de calor. Tal región se conoce con10 spike térmico [48]. 

Consideremos una cascada con una alta densidad de desplazamientos. En ocasiones. la 
densidad de átomos rcculantcs en ella es tan alta. que muchos átomos dispersos sobre el 
volumen de la cascada se encuentran en este estado de energía compartida con otros áton1os 
vecinos. Si Ja densidad de átomos reculantes es suficientemente alta. de tal manera que las 
zonas excitadas se traslapen antes de que ocurra una disipación significante de energía.,. el 
volumen de la cascada se convertirá en un spike 1érmico. Estas interacciones ocurren en 
tiempos del orden de las vibraciones atómicas de la red (-10' 13 segundos) (43). De acuerdo 
con la ecuación 1.2.3.12 .. el tiempo de propagación de una cascada para un ion con un 
intervalo de energia de entre 1 O y 100 keV. es del orden de 10·13 s. Entonces. si el número 
de átomos asociados en el volumen de la cascada es suficientemente grande. se ha 
postulado que después de 10·12 s la distribución de energía vibracional se comenzará a 
aproximar a una distribución de Max"'•ell - Boltzmann. después de lo cual. los conceptos 
de temperatura y calor locales se vuelven razonables. Brinkman postula que el spike 
térmico puede ocunir después de la propagación de un spikc de dcsplaz-amiento. 

Distintos autores han propuesto modelos de evolución de Jos spikes ténnicos. de acuerdo a 
diferentes geometrías .. como la esférica (49) o la cilíndrica [SO). En otras aproximaciones 
se ha hecho consistente el spikc térmico con una distribución de energía obtenida a partir de 
la teoría lineal de colisiones en cascada. donde se asume una distribución gaussiana de 
temperaturas sobre un volumen esferoidal (51. 52). 

En algunos metales el efecto de una cascada de desplazamiento de alta densidad puede 
resultar en la fonnación de una zona de vacancias. de tal manera que la distribución inicial 
de temperatura.. puede no ser aproximada por la distribución de energía depositada. Sin 
embargo. cualquiera que fuera la distribución y temperatura empleadas. la mayoría de 
n1odclos supone que la teoría clásica de conducción del calor puede aplicarse para describir 
la disipación de energía y evolución en el tiempo del spike .. es decir. en una forma 
unidimensional: 

ar = K a'T (t.2.3.13) 
ª' ax'. 

donde K es la difusividad ténnica. El problema aquí es la detenninación del valor 
apropiado de K. Para un metal. K representa la difusividad electrónica. Sin embargo. para 
irradiaciones de iones pesados de varios kcV. la mayoría de la energia será depositada por 
medio de movimiento atómico. y sólo una pequci\a pane tendrá efecto en la temperatura 
electrónica. Esto significa que después de que la cascada se ha propagado (-10-b s). las 
temperaturas vibracional y electrónica no son idénticas. Debido a la enorme razón ~ue hay 
entre las masas de los átomos y los electrones. se requieren del orden de JO a 105 

colisiones para que los átomos se cnfi-ien a la temperatura de los electrones. es decir~ se 
necesita un tiempo del orden de 10'11 s. Kclly (521 ha definido dos dominios de 
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temperatura: i) uno inmedialo corTespondicntc al tiempo apropiado para que se establezca 
la temperatura vibracional (-10· 12 s) .. y ii) uno /enlo .. con-espondientc a un tiempo después 
del cual las cncrgias vibracional y clcctrúnica se encuentran en equilibrio (~ 10·10 s). Se ha 
reconocido que los electrones n1ás energéticos pueden no estar restringidos a n1oversc 
dentro del volumen de la cascada .. co1no si lo están los átomos. por lo que los electrones 
pueden repartir su energía sobre un volumen mucho más grande. Sin embargo. aunque los 
átomos están limitados al volumen de la cascada. se debe hacer notar que parte de su 
energía vibracional puede ser transmitida a regiones significativamente fuera de este 
volumen. por colisiones direccionales. En el dominio inmcdialo. se han propuesto varios 
valores para K. Vincyard (49] empleó un valor dependiente de la temperatura T: 

K = K 0 (I....)". (1.2.3.14) 
T,, 

donde Kn corresponde al valor de la temperatura To. Sigrnund supone que la región del 
spike se puede aproximar por un gas a alta presión. y emplea un valor de K obtenido a 
partir de la tcoria cinética de los gases. Una vez elegido el valor apropiado de K. puede ser 
establecida la evolución en el tiempo de la temperatura del spike y .. en principio. uno puede 
determinar sus posibles efectos resultantes: migración de defectos. difusión de impurezas 
en el material._ emisión tennoiónica y evaporación en la superficie. etcétera. Sin embargo. 
aún para los más altos spikes de temperatura que se han estimado (- JO 000 K) [54), la 
escala de tiempo correspondiente de 10·12 s es corta para que pueda ocurrir cualquier 
transporte de masa en la difusión o evaporación. Otra reserva fundamental para permitir el 
establecimiento de una lemperalura vibracional. es si el número de átomos implicados en 
la región de un spike (- 104 

- JOs átomos) es lo suficientemente grande para que su 
distribución de energía se describa por la estadística de Maxwell - BoltZJTiann [43). 

Para una distribución de energía de Maxwell - Boltzrnann .. la temperatura se relaciona con 
la densidad de la energía media dcpositada.ifr1 : 

donde k11 es la constante de Bohzmann. 

Una vez que se produce el spike térmico en una región rnuy localizada. éste puede durar 
por algunos picoscgundos antes de ser enfriado a la temperatura ambiente. El tiempo de 
enfriado 9 fq. para un spike ténnico de radio r. está dado por (55) 

r' 
'• "' 4 K .(1.2.3.16) 

donde K es In difusividnd térmica del blanco. Para el Ti. lq ~ 9.67 x 10·13 s (96). 
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Densidad de cnergia deoosjtada La energía depositada por átomo en una cascada de 
colisiones.O,,. es una cantidad importante cuando se evalúan las consecuencias potenciales 

que los spikcs pueden tener en las propiedades del sólido [22]. Por ejemplo. cuando iincs 
del n1is1110 orden de alguna energía termodinámica característica. puede ocurrir una 
transformación de fase a escala local. Por ejemplo. si O,, excede el calor de fusión. puede 
resultar la evaporación en la cascada. 

La densidad de energia media.fii,. en el volumen de una cascada individual VC'D.s• formado 
por un proyectil de energia E. puede ser aproximado por [37]: 

iJ,, = v(E) (1.2.3.17) 
NV~, 

donde v(E) es la cnergia de dafto definida en la sección 1.2.2 y .. V es la densidad atómica del 
blanco. La dificultad en el cálculo de la ecuación anterior está en la determinación del 
volumen individual de la cascada. 

Una aproximación es calcular el volumen de la cascada usando los momentos longitudinal 
(<lx'} y transversal (Y'}. de las distribuciones de energln determinadas, propuestas en la 
teoría de transporte WSS (Winterboon. Sigmund y Sanders) [47]. En esta teoría se 
calculan las distribuciones espaciales de los iones implantados y del daño producido por 
ellos. Los cálculos consideran un potencial de Thomas - Fermi. emplean la ley de 
potencias propuesta por Lindhard. y desprecian la contribución del frenado electrónico. 

Ln teoría WSS pennite obtener curvas para la razón entre el alcance promedio del ion. R. y 
In profundidad de dai\o. (.X). como una función del cociente de las masas M:i/M1. para las 
condiciones de las series de potencias de Lindhard m = 1/3 y m = 1/2 (m = 1/3 para & ~ 0.2 
y m = l /2 para 0.08 :': e::; 2.0). También se cnlculnn las razones (<lx') I (Xj' y (Y2) I (Xj'. 
donde los valores (LIX2 

//2 y ~ /ª corresponden a la dispersión del dafto en la dirección 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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, 
M21M1. 

Figura 1.2.3.S Profundidad de dafto promedio. ?\:/. relativa al alcance del ion. R. como función del cociente 

M,I M 1• Los valores de (AXz )"
2 

y (.o.r 2 
)"

2 
corresponden a Ja dispersión en el rango en las din:ccioncs de 

la trayectoria del ion. y perpendicular a la trayectoria del ion. respectivamente. Las lineas punteadas son 
válidas para & S 0.2 (m - 1/3) y las lineas sólidas son válidas para 0.08 S & S 2.0 (m - 1/2). Tomada de 
Winterboon. 1970 (47). 

El volumen de la cascada de transporte de cncrgia tiene una fonna de esferoide. Para 
simplificar el cálculo. aproximarnos el volumen de la cascada de transporte Vr. por una 
esfera del mismo volumen. El radio de una esfera equivalente está dada por (56): 

y el volumen de la cascada de transpone está dada por: 

V,~ 4; ("'-"')/-;'(Y'), (1.2.3.19) 

Walkcr y Thompson compararon los volúmenes de daño de las cascadas. usando el modelo 
de transporte con los volúmenes de cascadas individuales obtenidos por métodos de 
simulación de Monte Cario. 

Paro tener en cuenta las diferencias en volumen entre las cascadas individuales. y las 
cascadas promedio dctc1T11inadas por cálculos de transporte. Walker y 'Jñompson definieron 
un factor de corrección. acorro el cual se expresa como 

(1.2.3.20) 
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donde V1 = Vca.r es el volumen de la cascada individual, el cual puede ser calculado tanto 
analíticamente (97), o por medio de simulaciones de Monte Cario. El volumen de la 
cascada individual está dado en forma semejante a la ecuación 1.2.3.19: 

V,= 
4
:; (~'),Y, (Y'), (1.2.3.21) 

donde (¿1...\.'2 )1 y (1~ )1 son los momentos longitudinal y transversal de la cascada... 
respectivamente. 

En la figura 1.2.3.6 se muestran las gráficas del factor de corrección de cascadas 
unidimensionales, 8con, como función del cociente de masas de los iones, de acuerdo a los 
cálculos de Sigmund (línea punteada). También se muestran las curvas obtenidas a partir 
de simulaciones de Monte Cario obtenidas por Walker y Thompson [56]. 

o.• 

!! 
"°o.e 

• Siliriie .c.....-. 
--~.t .. fUQI) 

T..~,,,_~_,,o.a,.,,,.~~~-Q.5 ...... ~~~, .... ~~-2 ...... ~~~-.!!,.., 

Mz/M1 

Figuro 1.2.3.6. Factor de corrección para cascadas unidimensionales. ó ... ,r,.. como función del cociente de las 
masas M; IM,. La curva punteada se obtiene analUicamente a partir del modelo de Sigmund. los puntos son 
resultados de simulaciones de Monte Cario. Tomada de Wintcrboon. 1970 [47]. 

Con la disponibilidad del factor de corrección. c5c~ el 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 ecuación 1.2.3.19 y los momentos establecidos por la teoría WSS. 
de acuerdo a la gráfica 1.2.3.5. La energía de daño promedio, 60 • puede ser obtenida 
escribiendo la ecuación 1.2.3.17 como: 

ii,, 0.32v(E) 

NV.~ 

0.32v( E) ( J.2 _
3

_22) 
Nó'Vr 
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El factor 0.32 en la ecuación anterior se incluye por el hecho de que no toda la energía de· 
dwlo v(E) se deposita dentro de un esferoide cuyos ejes son detcnninados por las 
dispersiones longitudinal ?1X2 )1 y transversal (1'"2 )1 de la distribución del dai'io.• 

La fracción promedio de defectos en una cascada individual se calcula a partir de su 
volumen V1 = ó1 Vr. Esta fracción es equivalente al número de desplazamientos por átomo 
en In cascada. (dpa)cus: 

0.13u(E) (da) = 0.32(Nd(E}) 
EJN.S'V,· rp ·~· NV, 

0.13u(E) 1.2 .
3

_23 
EJN.S'V,. ( ) 

donde (Nd(EJ) representa el nún1cro total de átomos desplazados. producto de una partícula 
de energía E [34, 32]: 

.;v(E) 
{N,,(E)}=--; (1.2.3.24) 

2E,1 

<:se ha calculado con diferentes aproximaciones analíticas y simulaciones por computadora .. 
y toma un valor cercano a 0.8 (22]. 

• En una distribución .. la dispersión es idéntica a la desviación est4ndar de la distribución. la cual es igual a la 
miz cuadrada de In varianza. Suponiendo que en una dimensión .. la distribución de encrgfa de dallo pueda ser 
representada corno una distribución gaussiana, la cantidad de energfa de dafto que cae dentro de ± 1 
desviación estándar de la media .. será de 68.27 % del total de la distribución. Entonces .. tomando en cuenta las 
lres dimensiones del esferoide. ht fracción de cncrgla de dafto que reside dentro de una desviación estándar de 
la media será de (0.6827)1 = 0.3'2. 
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Spikcs térmicos. Teoria clásica de conducción del calor. En el modelo de spikcs térmicos 
de la tcoria de interacción de radiación con n1atcria. se asume que cierta cantidad de encrgia 
se deposita instantáncan1cnte en una región n1uy pequeña del material. produciendo un 
incremento de la temperatura en una región muy localizada. La temperatura se esparce y 
disminuye de acuerdo a las leyes de la teoría clásica de conducción del calor en un medio 
continuo y homogéneo. 

Vineyard (49) propuso una solución a la ecuación de conducción del calor para un medio 
homogéneo e isotrópico de conductividad K y capacidad calorífica por unidad de volumen. 
C: 

V· K VT = C éJT ( 1.2.3.25) 

ª' 
La solución se postuló para valores de K y C que dependen de la temperatura. conforme al 
siguiente comportamiento: 

e= c 0r•-1• e 1.2.3.26) 

La solución de la ecuación se obtuvo exactamente para las geometrías cilíndrica y esférica. 
Inicialmente. utiliza la sustitución T = u 11n. para obtener 

v'u =c. au . e 1.2.3.27) 

"º ª' 
que es la forma más sin1plc para la ecuación de conducción del calor. 

La sustitución empleada también pennitc expresar la capacidad calorífica por unidad de 
volumen como 

J.' CdT = Co T" =C., U (1.2.3.28) 
o ,, 11 

Para el caso de la geometría esférica. se considera que si la energfa del spikc es introducida 
inicialmente en un pwtto del medio y la cantidad total de energía depositada es q .. la 
distribución inicial de energía interna por unidad de volumen es 

donde 8(3> ( r) es la función delta de Di rae en tres dimensiones. 
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La condición inicial de U (r. 1) es 

u (r.o) = ..!!..qo<» (r)+U0 (1.2.3.29) c. 

Para resolver In ecuación 1.2.3.27, sujeta a In condición inicial, se debe de adaptar In 
solución usual para la distribución de temperaturas causadii por un punto fuente en un 
medio de conductividad térrnica y capacidad calorífica constante [57). El resultado es: 

nqC0 M. ;:;~ 
U(r,t)= % e +U0 • (1.2.3.30) 

(41Z"k0 t) 

Estableciendo Uo =O, se tiene la solución 

(1.2.3.31) 

Si la capacidad calorífica y la conductividad térmica son constantes. 11 = 1. entonces la 
ecuación anterior se conviene en: 

e y, c.r 
T(r,t)= q 0 

3 e-.;¡;¡- (1.2.3.32) 
(41Z"k0 t)% 
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Spikes de pla'iticidad. En este concepto. se supone que el depósito de energía dentro de la 
cascada de alta densidad produce un aumento momentáneo de la presión y temperatura. Si 
la velocidad promedio de los átomos excede la velocidad del sonido en el sólido e¿ 
(2 - S knt s-1). la presión exterior puede comprimir el medio circundante y establecer una 
onda de choque. Si la presión local que induce Ja tensión excede el limite elástico. puede 
suceder una defonnación pcnnanente (43). Las presiones involucradas para una densidad 
de energía de 1 e V/átomo son del orden de 1 GPa; esto excede por un orden de magnitud los 
límites elásticos de un metal. En Ti el limite de elasticidad varía entre 170 y 480 MPa. 

El tiempo juega un papel importante en la nucleación y crecimiento de los defectos 
observables. Ya que el proceso de relajación de las presiones en una cascada ocurre en 
tiempos aproximados de 10·12s. se estima que la fusión puede contribuir significativamente 
si la densidad de energía depositada O .. z: 1 eV/átomo. También se ha calculado que los 
pulsos de presión repetidos y que tienen su origen en el traslape de las cascadas pueden 
resultar en un crecimiento de defectos así como en el incremento acumulativo de la presión 
total. 

Spikes de ioni7..ación. Los conceptos anteriores de spike de desplazamiento. spike térmico 
y spikc de plasticidad involucran la energía depositada directamente en movimientos 
atómicos. Este fenómeno se presenta en el caso de iones pesados con energías que van de 
unos cuantos keV a decenas de Me V .. 

En el caso de un sólido dieléctrico ilTadiado con partículas cargadas de alta energia. como 
fragmentos de fisión de algunos cientos de MeV. el dafto por radiación en el material se 
n1anifiesta por medio de la aparición de trazas a lo largo de la trayectoria de la panícula 
incidente (58. 59). Cuando las trazas son observadas en el microscopio electrónico. se 
aprecian regiones de esfuerzos cercanas a ellas (60). 

La aparición de trazas producidas por iones pesados se presenta cuando la pérdida de 
energía por frenado electrónico es del orden de 104 eV/nrn. Bajo estas condiciones. la 
pérdida de energía por colisiones elásticas es despreciable. Por tanto. se ha sugerido que la 
alta densidad de ionización primaria. S~(E)/'1'1. donde '1'1 es el potencial de ionización del 
material. puede resultar en la producción de iones positivos cercanos con carga múltiple,. 
los cuales se repelen mutuamente. Sucede así una explosión Coulombiana (61, 62). El 
movimiento hacia fuera de los iones puede generar un núcleo rico en vacancias. mientras 
que la red que lo rodea se relaja hacia adentro. produciendo una región de esfuerzos o traza. 
Esto es compatible con el hecho de que la energía de ionización sea rápidamente convertida 
en movimiento atómico y un spike de desplazamiento o de plasticidad pueda ocurrir. El 
tamaño de tal spike puede ser considerablemente más grande que aquél prodU<::ido cuando 
las colisiones elásticas dominan. 

En este modelo de spike de ionización se hace énfasis en dos condiciones que deben ser 
satisfechas: (i) la fuerza electrostática debe ser más grande que la fuerza de amarre atómico 
y (ii) el tiempo de vida del estado ionizado debe ser suficientemente grande; esto puede ser 
dependiente de la razón a la cual los electrones expulsados son atrafdos hacia los átomos 
ioni7..ados. 
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También se ha considerado un concepto alternativo de un spike térmico e/eclrónico (62]. 
Para una pérdida de energía por f'renado electrónico del orden de 3 x 104 eV/nm. extendida 
sobre un cilindro de radio aproximado de 10 nm. se calcula que el promedio de temperatura 
electrónica es de aproximadamente 24000 K. Entonces. si la conductividad térmica es 
suficientemente baja. puede ocurrir la fusión local y su consecuente recristalización. Es 
claro que tal efecto se acentúa en los aislantes. donde los electrones son atrapados por las 
cargas espaciales. cerca de los núcleos de iones positivos. y no pueden transportar energfa 
hacia grandes distancias por la disipación de colisiones electrón - electrón. Por lo tanto. 
toda la cnergfa perdida en el f'renado electrónico .. eventualmente. puede ser disipada en 
fonna de calor o pérdidas radiativas. 

Spike de ionización en metales. Aunque la producción de daño por medio de excitación 
electrónica en metales era considerada inviable.. desde 1990 se realizaron experimentos 
donde se observó la creación de defectos extendidos. como la aparición de trazas en 
metales irradiados con iones pesados de alta energía (63.64]. 

En un principio. se consideraba dificil extender a los metales los mecanismos establecidos 
para los aislantes. debido a la alta movilidad de los electrones de conducción. los cuales 
rápidamente distribuyen la energfa depositada. además de apantallar muy eficientemente a 
los átomos que son ionizados en la trayectoria del ion. 

Basado en el mecanismo de explosión Cou/ombiana, Leseur y Dunlop presentaron un 
modelo teórico de creación de dafto via excitaciones electrónicas en metales. En este 
mecanismo. la transferencia de energia a los átomos de la red se da en forma direc~ 
repentina y coherente9 tanto espacial como temporalmente. Aunque estas transferencias 
son ntás pequci\as que los valores umbrales de la cnergia de desplazamiento atómicos. en 
estos proceso colectivo que implican muchos átomos vecinos. el concepto de energia 
umbral de desplazamiento carece de significado. 

El modelo sugerido muestra que. aunque sólo una pcquei\a fracción de la energia se 
transmite directamente a los átomos de la red. como resultado del proceso de explosión 
Coulombiana (-10-3), esta fracción es del mismo orden que aquélla depositada por la vla de 
las colisiones elásticas (dE/dx) •. 
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1.2.4. Simulación de la inte ... cción de iones con el programa SRIM·2000. 

Por medio del progrmna SRIM 2000 (Slopping und Range in Ion.\') [23] se efectuó una 
simulación de In interacción de iones de Au de 9 MeV sobre un blanco de Ti. Se consideró 
el cálculo rápido de dallo (simulación de 10000 iones). y el cálculo detallado de daño con 
cascadas completas (simulación de 1000 iones). 

En la primera aproximación se utiliza el fbnnalisn10 de Kinchin - Pcasc [28); como 
resultados calculados adecuadamente se tienen las distribuciones finales de los iones en el 
blanco, la pérdida de energía de los iones incidentes por ionización. la encrgfa transferida a 
los átomos reculantcs y el número de iones rctrodispersados. Esta opción no toma en 
cuenta los detalles del daño en el blanco, ni la producción de sputtering. 

Cálculo detallado con cpscadas completas El cálculo detallado de dafto con cascadas 
completas sigue a cada átomo reculante hasta que su cnergia cae por debajo de la energia de 
desplazamiento. Este tipo de cálculo pcnnitc analizar todo el daño producido por las 
colisiones. Con esta segunda aproximación se obtiene Wla mayor cantidad de parámetros no 
incluidos en In primera. 

De acuerdo al progrwna,. el número de colisiones de desplaza111ien10 indica cuántos átomos 
del blanco fueron puestos en movimiento dentro de una cascada. al tener una energía 
superior a la cnergia de desplazamiento. Dentro del cálculo,. se considera que una vacancia 
es aquel hueco que deja un átomo reculante al moverse de su sitio original. Si un átomo en 
movimiento golpea a uno estacionario del blanco y le transfiere más energia que su energía 
de desplnzrunicnto .. y después de la colisión. el átomo inicial no tiene la suficiente energia 
para seguir moviéndose,. siendo éste de la misma especie del átomo golpeado. entonces se 
produce una colisión de reemplazo. sin la creación de una vacancia. Aunque este 
mecanismo parezca complicado .. puede reducir el número total de vacancias en un 30%. 
Resumiendo: 

Desplazamientos = Vacancias +Colisiones de Reemplazo 

Ahora, cuando un áto1110 reculante se detiene sin ser un átomo de reemplazo .. entonces se 
convierte en un intersticial. esto es: 

Vacancias= Intersticiales+ Átomos que dejan el blanco 

Las suposiciones que se consideran en el cálculo de cascadas.. desplazamientos en el 
blanco. colisiones de reemplazo. etc .• son las siguientes: 

Supongamos a un átomo incidente de número atómico Z1. y energía E. que tiene una 
colisión dentro del blanco con un átomo de número atómico Z2. Después de la colisión, el 
ion incidente tiene una energía E1 y el átomo impactado tiene una energía E2. Previamente 
se han considerado las energías de desplazamiento del blanco Ed. de amarre a la red E 6 y la 
energía final de un átomo en movimiento EJ. que es la energía por debajo de la cual se 
considera al áton10 en reposo. 
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Un desp/azamienlo ocurre si E2 > Ed (al átomo golpeado se le ha dado suficiente energía 
para abandonar su sitio inicial). Una vacancia ocurre si a Ja vez E1 > Ed y E2 > Ed 
(an1bos átomos tienen suficiente energía para no pcnnanccer en el lugar de la colisión). En 
este caso. los dos átomos en movimiento forman parte de la cascada. La energía E2 .. del 
átomo Z2 es reducida en E,, antes de tener otra colisión. Si Ez < Ed .. entonces el átomo 
golpeado no tiene suficiente energía para desplazarse y vibrará alrededor de su posición 
original .. liberando E3 como.ronones. 

Si E1 < Ed, Ez > Ed. y z, = Z2 .. entonces el átomo entrante pennanecerá en su sitio y este 
evento se considerará como una colisión de reemplazo .. liberándose E1 en fonna de fononcs. 
Este tipo de colisiones es común en blancos que constan de un solo elemento y tienen 
enormes cascadas de átomos reculantes. Si E1 < Ed. E2 > EJ. y Z1 '-:f. Z2. entonces Z1 se 
convierte en un átomo intersticial en reposo. 

Finalmente. si E1 < EJ y E3 < E4, entonces z, se convierte en un intersticial y Et + E2 se 
liberará en forma de fononcs. Si un blanco tiene diferentes elementos con distintas energías 
de desplazamiento.. entonces l!.d cambiará. para cada átomo de la cascada que golpea 
diferentes átomos del blanco. 

Los parántetros de entrada del programa de simulación son: el tipo de ion y su energía., el 
tipo de blanco (que considera su carga. masa.. densidad .. energfas de desplazamiento. amarre 
a la red y amarre superficial). el tarnai\o de la ventana o región de observación del proceso., 
el tipo de cálculo. así como el número de iones en simulación. 
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1.3. Tranaro.--•ció• de rases cristalinas y obtención de rases melaestables ea litaaio. 
inducidas por i..,..diación. 

1.3 .. J .. Obtención de f"ase8 met•estables. 

Las aleaciones metálicas son usualmente producidas por métodos de equilibrio o 
cuusiequilibrio. Los constituyentes de la aleación incluyen cualquier clase de impureza que 
pueda mezclarse y fundirse para obtener un 1naterial sólido. después de su enfriamiento. 
Nonnalmentc. las razones de cnfrirunicnto de las aleaciones son lentas. y las aleaciones 
obtenidas son estables respecto a operaciones de recocido. En algunos casos. una aleación 
puede ser enfriada rápidamente o templada. a fin de producir un material con una propiedad 
fisica particular. Este tipo de aleaciones es rnctacstablc con respecto al recocido. ya que la 
propiedad obtenida puede perderse si el material se calienta a una temperatura 
suficientemente alta. 

La implantación de iones es un método para introducir impurezas en una capa cercana a la 
superficie de un sólido .. en un proceso fuera del equilibrio. Los iones pueden ser inyectados 
en la superficie del sólido sin consideración de las restricciones termodinámicas comunes .. 
como los limites de solubilidad. Un ejemplo extremo es Ja implantación de iones sobre 
átomos que tradicionalmente son inmisciblcs en la fusión. Esto pennite la creación de fases 
metaestables con propiedades inusuales [6]. 

Como se mencionó anteriormente, una fase es una parte homogénea de un sistema que se 
diferencia fisicamcnte y químicamente del resto. En la literatura existen compilaciones de 
las fases fonnadas por parejas de aleaciones binarias. como función de su temperatura y 
composición [65). Generalmente. éstas corresponden a fases de equilibrio fonnadas en 
sistemas que se estabilizan durante un largo tiempo. 

La condición tennodinámica para la aparición de una fase de equilibrio es que la energía 
libre de Gibbs. G = U - TS + PV. sea un mínimo (6). Sin embargo, es posible la fonnación 
de sistemas para los cuales la energía libre de Gibbs no es un minimo absoluto. pero si un 
mínimo relativo. cuando se grafica contra una coordenada estructural generalizada. que 
describe la configuración del arreglo atómico. La figura J .3. J. J muestra esquemáticamente 
este comportamiento. El diagnuna indica que hay dos minimos en este sistema. uno de los 
cuales es un minimo absoluto. Si Ja cstn.1ctura del material puede ajustar de manera 
apropiada al mínimo relativo izquierdo, el material pcnnanecerá estable ante pequeftos 
crunbios en su coordenada estructural. A temperatura runbiente, la probabilidad de que la 
energía ténnica produzc~ la migración necesaria para alcanzar la estructura característica 
del minirno del lado derecho. es extraordinariamente pcquefta. Esta es entonces WlB rase 
metaestable que puede transfonnarsc en Ja estructura característica del mínimo absoluto de 
energía libre de Gibbs. cuando la muestra se calienta suficientemente. y se enf"ria de fonna 
lenta. 

Las fases metaestablcs pueden ser producidas a partir de aquellas composiciones que se 
encuentran fuera del rango de estabilidad para las rases de equilibrio y cuyas estructuras se 
aproximan al equilibrio a una razón despreciable. Estas fases son obtenidas al generar un 
liquido o vapor de alta temperatura que se enfría rápidamente. de tal manera que la 
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transición /iquid11s - so/id11s sea cruzada para prevenir la nuclcación y crecimiento de una 
segunda fase. 

t 
1 .. 

equilobrio 

coordenada ostruc:ilrlll gonenilizada -
Figuro 1.3.1.1. Diagrama esquemático de los niveles de energfa que ilustra la configuración de un estado 
equilibrio (mínimo absoluto} y una configuración de un estado mctacstable (mfnimo relativo). Tomado de 
Bordcrs. 1979 [6]. 

Técnicas corno el Splal cooling .. dcsanolladas por Duwcz (66., 67]. se han empleado en la 
producción de nuevos materiales. En esta técnica. el enfriamiento se realiza al dirigir 
pequeñas gotas del material que se desea templar contra un blanco masivo de cobre. Las 
razones de enfriamiento reponadas son del orden de 106 

- 107 K/s. Con este método se ha 
conseguido la extensión de los límites de solubilidad sólida. la aparición de fases 
mctaestablcs intermedias y la producción de fases amorfas. 

Otra técnica de templado rápido, desarrollada por Madcr y colaboradores [68. 69]. es la de 
templado al vapor. en la cual el material se condensa a partir de la fase de vapor en un 
sustrato enfriado criogénicarnente. Los materiales producidos por medio de esta técnica 
tan1bién presentan los mismos fenómenos observados durante la realización del Splat 
Cooling,. aunque se ha estimado que se obtienen razones de enfriamiento de 1015 K/s. 

La implantación de iones es un método de producción de materiales semejante a aquéllos 
basados en el templado rápido. Se estima ,,uc las temperaturas máximas que se producen 
por medio de un spike varian entre 0.5 x 10 y 1 x 104 K. El tiempo de vida media de los 
spikes térmicos está entre 10-12 s I 10-10 s. por lo que se estima que las razones de 
enfriamiento se encuentran entre 101 y 1016 K/s. 

Como se ha n1encionado. la implantación de iones en metales puede generar fases 
ntctacstablcs. por medio de diferentes mecanismos. Las transformaciones que se han 
observado en experimentos de irradiación incluyen [22. 70): 
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estructuras ordenadas -
estructuras ordenadas -
estructuras an1orfUs 
estructuras amorfas 

estructuras amorfas 
otra..~ estructuras ordenadas 
estructuras ordenadas 
cuasicristalcs 

En la modificación de titanio asistida por iones,. se ha documentado un par de 
transfonnaciones imponantcs en el contexto de la presente investigación. Se trata de 
transformaciones que llevan una estructura ordenada a otra estructura ordenada. En el 
primer caso. se estudia el cambio de la estructura hexagonal compacta del titanio (fase 
alfa). a una estructura hexagonal simple (fase omega). La transfonnación fue obtenida por 
irradiación de iones pesados con energias del orden de algunas decenas de GeV y razones 
de pérdida de energia por frenado electrónico del orden de 30 keV/nm. 

En el segundo caso,. se estudia la obtención de una estructura hexagonal compacta de 
titanio,. con pará.Jnetros de red mayores a los originales. Esta transformación se obtuvo a 
partir de la técnica de n1ezclado iónico (ion mixing). al combinar las especies atómicas 
de Ti (65% - 80%) y Au (35% - 20%). asistidos por iones de Xe. En la presente 
investigación,. se observa una transfonnación semejante a la reportada en estos 
experimentos. 
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1.3.2. Transform•ción de la f••e u a la fase 11> del titanio. inducida por irradiación. 

Como se ha mencionado.. el titanio puro existe en la naturaleza en una estructura 
hexagonal con1pacta (tb.se a). a temperatura y presión ambientales. Para temperaturas 
superiores a 1 150 K .. el Ti se tnmsfonna en una cstnJctura cúbica centrada en el cuerpo 
(fase PJ. Cuando el titanio es sometido a presiones estáticas altas (8 GPa) durante periodos 
mínimos de 24 horas. se convierte en una estructura hexagonal simple (fase w) (71 ]. Sobre 
esta transformación se han reportado en la literatura diferentes técnicas y condiciones 
experimentales [14]. 

En 1993,. Dammak. mostró que la transfonnación a ---+ w en titanio también pod(a 
obtenerse por irradiación. En esa ocasión. iones de uranio de 2.2 GeV fueron implantados 
sobre blancos de titanio. a 20 K [64). Un estudio de esas modificaciones estnacturales 
mostró que la transformación a ---+ <tJ se obtiene por irradiación a bajas temperaturas 
(20 -90 K), para afluencias tan pequeñas como 1012 iones/cm2

• 

Cuando un ion pesado con una energía del orden de GeV es frenado por un material .. sus 
principales procesos de pérdida de energía son la excitación electrónica y la ionización. En 
estos casos. las magnitudes del frenado electrónico alcanzan valores de algunas decenas de 
kcV/nm. En el proceso concreto del experimento de Danunak .. se encontró que el valor 
umbral de la sección de frenado electrónico. SI!, para la transformación a -. w es de 
29 keV/nm. mientras que la fase m se aprecia completmnente para un valor de sección de 
39 kcV/nm. 

La figurd 1.3.2. l muestra un patrón de difracción comparativo del titanio irradiado en el 
experimento de Drunrnak. en el que se observa In desaparición de la fase alfa y la aparición 
de los máxin1os correspondientes a la fase omega. 

La trJllsf°onnación a ---+ <tJ se explica por medio de dos distintos mecanismos: uno 
indirecto,. que implica una transición intcnncdia a la fase beta [72. 73) 9 y un segundo 
mecanismo que es directo [74j. En los estudios de microscopia electrónica de transmisión 
realiz.ados por Drunmak. no se observó la presencia de una fase intcnnedia beta. de tal 
manera que el mecanismo sugerido para la transfonnación de fase es el directo. 

El mccanisn10 atómico - cristalográfico propuesto para la transformación a-. w considera 
la formación de anillos de dislocación a lo largo de la traza del ion. seguido de una 
expansión volumétrica de la matriz a (estado .d). La formación de anillos de dislocación 
está asociada con el pico de ionización que ocurre durante el pi-oc.eso de explosión 
Coulombiana [75]. 
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Figura 1.3.2. 1. Patrones de difracción (obtenidos con la Unea Ka 1del Co) de una muestra de titanio irradiado 
a 20 K. con iones de uranio de 2.2 Ge V. a una anuencia de 6 x 1012 ioncs/cm2

• Antes de la irradiación todos 
los máximos de difracción pcr1enec:en a la fase a (hcp). Después de la inadiación. aparecen nuevos picos: 
todos ellos corresponden a la fase hexagonal omega. Modificado de Dammak. 1993 (64). 
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1.3.3. Obtención de f•ses metaestabln cristalin•• por medio del mezclado iónico. 

Lu transformación de una estructura hexagonal compacta en otra scn1cjantc con parñn1etros 
de red mayores. fue reportada por Liu desde 1982. al estudiar la formación de fases en 
aleaciones metálicas generadas por mezclado iónico (ion mixing) 176-781. 

Liu consiguió Ja obtención de fases mctuestablcs cristalinas (MX). a partir del mezclado de 
especies que tuvieran un constituyente mayoritario con estructura hcp. Los sistemas 
estudiados con esa caructcristica Cueron Co - Au. Co - Mo y Ti - Au. Las proporciones 
(mayoritarias) de Ti y Co variaron entre el 65 y el 80%. El experimento consistió en 
irradiar Xe sobre películas multicapas de ambos elementos y observar la modificación de su 
cstructurd cristalina. Los iones Xc empicados en el mezclado tenían energías de algunos 
cientos de kcV .. y las afluencias de i1Tndiación se encontraron entre 1015 y 1016 ioneslcm2

• 

El número de desplazamientos por átomo calculados en los experimentos varió entre 30 1 
60. Por ejemplo. para iones de Xe de 300 keV con una afluencia de t x t 0 16 iones/cm .. 
sobre la mezcla Ti65Au35 .. el número de dpa fue 60 l 76]. La tabla 1.3.3.1 muestra una 
síntesis de los resultados obtenidos por Liu. 

Fase MX Metales constituyentes 
Referencia 

Sistema Parámetros de red (nm) Parámetros de red (nm) 

Co hcp 
Hcp a=2.54 B.X. Liuy 

Co-Au a= 3.24 c=4.07 M. A. Nicolet, 
c=S.21 e/a= 1.59 Thin So/id Films. 

e/a= I.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) 75 (1983) K77. 

c=S.22 e/a= 1.59 
e/a= 1.60 Mo bcc 

a=3.15 
Ti hcp 

Hcp a=2.95 B. X. Liu, 
Tl-Au a=3.27 c=4.67 M. A. Nicolet y 

c=5.26 e/a= 1.59 S. S. Lau,phys. sial. 
e/a= 1.61 Au fcc sol. (a) 73 (1982) 183 

a =4.08 

Tabla 1.3.3.1. Estructura de tas fases metacstables cristalinas obtenidas a panir de mezclado iónico sobre 
sistemas con una proporción mayoritaria de un metal hcp. 

Una de las conclusiones obtenidas de esta serie de experimentos pennitió establecer que la 
estructura de la nueva fase inducida por iones era siempre la misma o semejante a la del 
n1ayor constituyente de la aleación. Su fonnación fue atribuida al efecto de los electrones 
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de valcnciu. Para unu estructura hexagonal compacta. el número mínimo· de estados 
electrónicos por átomo. n,. en la zona de Jones .. puede calcularse por la ecuación [79) 

· . donde a y e son los par&:imetros de red de la estructura hcp. De acuerdo con este cálculo. los 
valores para n de estns nuevas fases eran casi idénticos, es decir, entre J. 73 y 1. 74. Estos 
valores corresponden a un compuesto electrónico bien definido de acuerdo a las reglas de 
Hume - Rothery [17]. Las fases pueden considerarse, entonces .. corno compuestos 
electrónicos rnetaestables (80]. 

Generalmente .. el mezclado iónico es un proceso que puede considerarse en dos etapas (78]: 

i) Un proceso 1e111prC1no en el cual las colisiones atómicas se inician por la irradiación 
de iones. Este proceso ocasiona el mezclado de las películas dispuestas en capas. 
para conformar una mezcla homogénea. La mezcla se puede pensar como una 
configuración aleatoria de átomos que están en un estado excitado,. debido n la 
energia que ha sido depositada. El periodo de tiempo estimado para este proceso es 
de 10-12 s. 

ii) Un proceso de relajación en el cual la mezcla atómica excitada transita hacia un 
estado de menor energía libre. El modelo de .\pike térmico considera que la 
propagación de la ener~fa depositada a los alrededores se da en un periodo de 
tiempo del orden de 1 o· 1 s. Esto significa que la razón efectiva de enfriamiento 
puede ser tan alta como 1014 K/s., ya que se han estimado temperaturas del spike del 
orden de 103 K. 

Es comúnmente aceptado que Ja estructura de las aleaciones obtenidas por me7..clado iónico 
esté formada durante el proceso de relajación. no en el proceso temprano, ya que los 
átomos están dinámicamente excitados todo el tiempo durante el proceso inmediato. En 
principio. si las condiciones de temperatura y tiempo son suficientes para la cristalización 
durante el proceso de relajación, Ja mezcla aleatoria transitará a una forma cristalina.. la cual 
corresponderá a una fase de equilibrio, o una fase mctaestablc. En condiciones extremas .. la 
n1ezcla aleatoria se congelará en esa configuración atómica. y se formarj una fase amorfa 
[78]. 
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2. Experimento. 

2.1. Acelerador l'cllctron 9SDH-2 

Los aceleradores electrostáticos pcnnitcn obtener partfculas aceleradas por medio de un 
potencial de alto voltaje que es mantenido a través de un sistema de transpone de carga. En 
el caso de un acelerador Pellctron. se utilizan dos cadenas de transporte de carga 
consistentes en cilindros de acero (pe/le/ . .;) unidos por ligas de material aislante. Los 
cilindros metálicos son cargados por inducción cuando dejan una polca con potencial a 
tierra,. y Ja carga es removida cuando pasan sobre una polea en una tenninal de alto voltaje 
(81 .. 82). De la terminal situada en el centro del acelerador. y hacia ambos extremos .. se 
encuentra una serie de anillos conductores interconectados por resistencias. de modo que el 
potencial va aumentando en cada anillo hasta llegar a la tenninal. 

El Pelletron, fabricado por In National Electrostatic Corporation. es un acelerador 
electrostático de tipo lande"'· Este disei\o consiste en dos aceleradores dispuestos espalda 
con espalda, de tal fonna que el potencial de alto voltaje del primero es usado para acelerar 
iones negativos desde un potencial a tierra, hasta un alto potencial positivo. La carga de la 
partícula es entonces cambiada de negativa n positiva. y los iones son adicionalmente 
acelerados desde el potencial "de alto voltaje hasta otro potencial aterrizado. Asf. las 
panfculas continúan en In misma dirección de la aceleración original. El cambio de carga 
dentro de la terminal de alto voltaje permite que éste sea usado para acelerar las partículas 
dos veces. consccucntcntcntc. los iones producidos tienen mayor energía que la que se 
obtendrfa en un acelerador de una sola etapa (83). 

El cambio de carga en la terminal de alto voltaje se lleva a cabo por medio de nitrógeno. 
Los iones negativos que son acelerados desde tierra hasta Ja tenninal de alto voltaje .. tienen 
la suficiente energía para penetrar en una región llena de gas a alta presión. Cuando esto 
sucede, las colisiones con otros átomos despojan violentmnente muchos electrones del ion 
negativo. dejándolo con una carga neta positiva. 

El acelerador se aloja dentro de un tanque lleno de hexafloruro de azufre (SF6) puro. 
mantenido a una presión de 4.80 x 103 Pa. Este gas aislante a alta presión pennitc a la 
máquina ser instalada en un espacio mucho más pcquefto que el que ocuparía en aire a 
presión atmosférica. 

Al salir del tanden1. los iones positivos son expulsados hacia un cuadrupolo magnético 
empicado para enfocar el haz; posteriormente. un imán selector los desvía de acuerdo a su 
carga y masa hacia la linea de interés, la cual puede ser Ja linea de implantación. o la de 
análisis por RBS y PIXE. 
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Cámam de imnlantación. En el caso de la implantación,. el haz de iones incide sobre la 
muestra colocada dentro una cámara. El portamuestras se monta sobre un disco conductor 
conectado a un integrador de corriente que pennitc medir la afluencia de los iones 
implantados .. a partir de la carga de éstos y la área de la región seleccionada. 

En el trayecto que va del imán selector a la cámara de implantación .. el haz pasa por un 
sistema de placas (dos venicalcs y dos horizontales) que producen un· campo eléctrico 
variable,. el haz entonces realiza un barrido. De esta manera se obtiene una implantación 
homogénea sobre la muestra. 

Todo el proceso de aceleración de partículas se lleva a cabo dentro de un tubo al vacio,. de 
tal manera que las pardculas aceleradas no colisionen con los átomos o moléculas del aire,. 
y puedan seguir las trayectorias marcadas cspccificamente por los campos eléctricos 
empleados en su aceleración. Desde In fuente de iones negativos .. hasta la cámara de 
implantación .. el acelerador Pclletron del IFUNAM cuenta con seis sistemas de vacío 
(bombas de vacío nlccánico y turbomolccular) .. que mantienen presiones del orden de 
10·7 Torr durante su operación. 

Las figura 2.1. l es un esquema del funcionamiento de un acelerador Pclletron. La figura 
2.1.2 muestra el laboratorio del acelerador Pelletron 9SHD-2 de 3 MV, del Instituto de 
Fisica de la UNAM. 

Fuede•de ·.......... 

Acelerador Pelletron 9SHD-2 

... --Aaiao• T-.- •.WpollllDcill•• --coa.SF, 

c ....... 
iapl-.ci6n 

Figura 2.1.1. Esquema del acelerador Pcllctron 9SHD·2. del Instituto de Ffsica de la UNAM. 
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Figura 2.1..2. l,....en del ~ ckl -=clenldor Pellelron. en el 1...:itulo de F&.ic:a de la UNAM. En el 
recuadro superior det'echo se obscrv• I• ~ de implanución. 

Fuente ele iones ncsaljyos. La fuente de iones negativos por erosión con cesio (SNles. por 
sus siglas en inglés). es la m6s ampliamente utilizada en acelenodores de tipo W>dem. La 
facilidad en el cambio de especies iónicas a generar. su alta producción de iones y su 
tiempo de operación de cientos de horas antes de realizar un mantenimiento de limpieza o 
de recarga. son las principales ventajas de esta filente. 

Cuando una superficie sólida es erosionada con iones positivos de cesio. una enorme 
fracción de las particulas erosionadas emerge en forma de iones negativos (84). 
Adicionalmente.. la fracción de iones negativos producidos se incrementa en un orden de 
magnitud cuando la superf-.Cie a erosi...,... se encuenba cubierta con cesio neuuo. Este es el 
principio de funcionamiento de la fuente de iones SNleS. 

La fuenrc por erosión o sptlllerirrg. usa iones de cesio acelerados que gols-n un cátodo 
frfo. generando un haz de iones neptivos procedentes del material que forma el cátodo. 
Los iones de es+ son producidos por un ionizador de t.ntalio que se encuentra inmerso en 
vapor de cesio. El es+ es acelerado y concenll'lldo a f"m de erosionar el cátodo. entonces. 
los iones negativos generados son expelidos. El cátodo ftio genera una delgada capa de 
cesio condensado que realza la producción de iones negativos. Un voltaje adicional 
positivo (extr~lor). alnlc a los iones negativos hacia la salida de la fuente. La figura 2.1.J 
muestra un esquema de funcionamiento de la fuemc de iones SNICS 11. 
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Figura 2.1.3. Esquema de ta opel'8Ción de u.-. filenle SNICS 11 (Soeln:r of N~al/tle IOIU by C~itult 
Sp1111eri"R). Act.pl8ci6n de una imagen penenec:iencc a la p6gina electrónica de ~ional Electrostailic 
Corpon11ion. 

En una primera etapa. los iones negativos procedenlcs de la fuenle 90ll aceleralos por 
medio de campos eléctricos establecidos por una serie de anillos. que 1111111tienen una 
diferencia de potencial entre ellos. Postcriorrnenle. W1 electroimán (inyector) desvla el haz 
de partículas hacia la "'-de aceleración de alta energla, descrita anteriormente. 
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Preparación de muestras. 

Tilmlio. 
Las muestras en estudio ..., obtuvieron a s-ftir de buns de Ti de 9.S mm de diámetro. De 
acuerdo con el fabricante, la pureza de éstas es de 99.6%. Elementos como Al, Cr, Mn. Ni 
y V constituyen sus principales impurezas. con W111 presencia máxima de SOO ppm [8S]. 

Cada muestra consiste en un cilindro de 3 a S mm de .._....... conalo y nx:tifü:ado 
mecánicamente en una de sus caras. La superficie en estudio fue preparada por medio del 
desbastado de lijas progresivamente más finas, asl como del pulido con pasta de diamante 
de 3, I, 0.3 y O.OS micras, sobre paftos mlcroc/oths lubricados con alcohol etllico. 

Durante el proceso de -ión, la olmervación de las m- al micros:opio óptico 
permitió la corrección de la superficie, a fin de que ésta !le encontrara libn: de rayas y 
planos secundarios debidos a un pulido deficiente. Técnicas c;:omo Retrodillpersión Je 
Rutlrerford son sensibles a la morfología superficial de los especfmenes y parten del hecho 
de considerar la superficie del blanco como un plano ideal [86). 

Antes de comenzar los estudios de caracterización, cada muestra fue lavada con alcohol 
etllico, en una cuba ultrasónica durante 1 S minutos. a fin de eliminar cualquier residuo de 
pasta de diamante. 

Ti-6Al-4V. 
Las muestras de Ti--6Al-4V, obtenidas a s-ftir de barnis de IO mm de di'°1etro, tienen 
como principales impW'CZas 6SO pprn de O. 300 ppm de Fe, 220 pprn de C y 100 ppm de H 
y N [8S]. El procedimiento de prq>aración para su estudio es el mismo que ""' siguió en el 
caso del Ti. En la figura 2.2.1 se olmervan las m-de Ti y Ti-6Al-4V lisias pua ser 
implantadas. 

.,•_.: . .;_ ... -... ;...-:...;: ...... _ 

. '~:;:2t~:t,S 
Fig,.. 2.2.1. M-dcTiyTi-6A~V~~·~·~klndc-
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Microscopia Electrónica de Barrido <SEMl. La microscopia óptica no permitió observar 
claramente la estructura de grano en ambos materiales testigo. Fue muy dificil apreciar las 
fronteras de grano. especialmente en el caso de la aleación. 

Para revelar la estn1ctura fue necesario realizar una mctalografla. La microestructur&1 del Ti 
y su aleación fue revelada con una solución de 100/o de l-IF. So/o de HNOJ y 85% de 1-120 
(20]. El Ti y Ti-6Al-4V fueron atacados durante 4 y 7 segundos. respectivamente. 
Entonces fue posible la observación por medio de microscopia óptica y SEM. Los estudios 
de microscopia de barrido fueron llevados a cabo en los microscopios JEOL JSM 5200 CX 
y JEOL.ISM 5600 LV del Instituto de Fisica. 

Microscopia de FucrJ.a Atómica <AFM> Los estudios de microscopia de fucrlll atómica se 
llevaron a cabo en un equipo AJ.""M Thermo Micr ... ,·ope~· Auloprobc CP Rescarch, del 
Departamento de Ffsicu del CINVESTAV. Se empicó el modo de contacto con una 
velocidad de banido de 1 Hz. una fuer.La de contacto de 10 nN y una ganancia de 0.3. en 
medidas urbitr..i.rias. Se obtuvieron imágenes en los modos de folo lopograjia y se11al de 
error. 

Análisis de Espc...-ctroscooia oor Disoersión de EncO?ia <EDSl. Los estudios de microscopia 
de barrido y análisis quirnico por EDS se llevaron a cabo en el Instituto Nacional de 
Investigaciones Nucleares. Se utilizó un microscopio de alto vacío Philips XL30 .. acoplado 
a una sonda EDAX NEW XL30. con detector de Si(Li) tipo 2Jlfiro, de ventana ultradclgada. 
También se utilizó el equipo de análisis qufmico asociado al microscopio JEOL JSM 5600 
LV del Instituto de Física. 

ln1plantnción de Iones. La irnplantación de iones de Au a temperatura an1bientt:. se llevó a 
cabo en el acelerador Pcl/clro11 9SDH-2. de JMV. del Instituto de Física de Ja UNAM. 

Se eligió una energía de implantación de 9 MeV y un estado de carga 3+. Las corrientes 
medidas en el blanco variaron entre 1 y 3 µA. rcali7..ándosc barridos del haz sobre una área 
de 4 cm2 ., lo que correspondió a dcnsidadcS de tlujo de 0.5 a 1.5 x 1012 ioncs/cm2 s. 

Las muestras fueron implantadas con afluencias de 1 x 1014
• 1 x 101

'. 1 x 1016
, 2 x 1016

• 

3.5 x 1016 y 6.5 x 1016 Au/crn2
• 

Retrodispcrsión de Rutherford <RBSl. El análisis por Rctrodispcrsión de Ruthcrford se 
efectuó con el mismo acelerador donde fueron implantadas las muestras. El arreglo 
experimental de la cámara de RBS se exhibe en lus figuras 2.2.2 y 2.2.3. 

Aunque de manera ti pica los experimentos de RBS son llevados a cabo con iones de He de 
2 MeV., en el presente trabajo se seleccionó una cnergia mayor, a fin de poder detcnninar la 
posición de los iones implantados. Una estimación teórica permitió establecer que con 4 He 
de 6 McV., se podría scpar.ir en el espectro la scftal proveniente del Au implantado de 
aquella señal predominante que corresponde al substrato de Ti. Los valores de los 
parámetros experimentales del análisis se muestran en la tabla 2.2.1. 
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Ion ,.He++ 
E.........,a 6MeV 
r~• 40,., 
o..on-fa Cornell 
-~0uloe 13º 
Amrulo sólido del detector O 1.19 

Tabla 2.2.1. ~ experimenmles anplemdos en el --lisis por Retrodispenión de Rlllltetf'ord. 

Figura 2.2.2. cmnara de análisis por rctrodispenión de RUlhcñoni (ROS). aaocimda •I -=ca.lar Pellcbon 
del Instituto de Fisica. 
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Difracción de rayos-x <XRD>. Los análisis de difracción de rayos-x se efectuaron en el 
difractómetro Siemen.o;; 05000, del Instituto de Investigaciones en Materiales. Este equipo 
utiliza un monocronmdor secundario de grafito y emplea la radiación de la linea CuKa. 

Dif"racción de rnyos-x de incidencia rasante <GXRD>. Los patrones de difracción de rayos
x de ángulo rasante se obtuvieron en el difractómetro Siemens D5000 del Departamento de 
Física del CINVESTA V. Se utilizó un aditamento de incidencia rasante y un cristal 
monocromador de LiF. colocado en el trayecto del haz secundario. empicando la radiación 
de la lfnca CuKu. 

Los patrones de difracción fueron tomados en ángulos de incidencia fijos. a. de 0.5º .. 1º y 
3º .. con la muestra fija y un detector de Nal(TI) moviéndose en un ángulo 20 de 300 a 80º. 
El tiempo de colección en cada paso f"ue de 5 segundos. El arreglo experimental de la 
técnica se observa en la figura 2.2.4. 

El ángulo de incidencia de 0.5° se encuentra arriba del ángulo critico para la reflexión total 
externa.. cuando los rayos - x comienzan a penetrar en el material. Al incrementar este 
ángulo de incidencia. la profundidad de penetración se incrementa gradualmente. Por 
ejemplo. para a= 1º. 90% de la intensidad difractada proviene de una profundidad cercana 
a 1 µm. 

-• 
·. 
\ \ 

Figura 2.2.4. Arn:glo experimental para la difracción de rayos·x de ángulo rasante. 

Microdureza Vickers CVHT> El ensayo de Microdureza Vickers fue llevado a cabo con el 
equipo Matsuzuwa MlfT-2. Se seleccionaron cargas de lOgf y tiempos de indentación de 
20 segundos. La figura 2.2.S muestra el arreglo experimental de la técnica de medición de 
microdurcza Vickers. En la obtención de los valores promedio de la diagonal d, se 
realizaron medidas en 10 diferentes indentacioncs sobre puntos distintos seleccionados en 
f"onna aleatoria a lo largo de toda la muestra. El número de rnicrodureza Vickers. HV. se 
calculó de acuerdo a la ecuación [87) 
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HV= 1.854P 
d' • 

donde Pes la carga aplicada (en gf) y des la longitud promedio de las diagonales de la 
indentación piramidal. 

1--~ 

!~~ .. t.. 
! ~ ~-- ' ............... 

Figura 2.2.S. Arreglo experimental para la determinación de la microdureza Vickcn. 
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Estimación de la tcmncratura de las muestras durante la imnlantación Ya que la cámara de 
intplantación no cuenta con un sistema para la medida de la temperatura que alcanzan las 
muestras al ser implantadas. se rcali..-...ó el siguiente experimento para hacer una estimación 
de este valor. 

En la cámara de anúlisis ROS se hizo incidir un haz de Au sobre el centro de una muestra 
de Ti colocada de acuerdo a Ja geometría caracteristica de implantación. La figura 2.2.6 
representa el arreglo experimental utili7..ado. Como se ve en la figura. el portamuestras es 
una placa circular de aluminio que tiene dos huecos cilfndricos del tamaño de las muestras 
a implantar. En un extremo de la muestra de Ti se hizo un pcqueilo orificio para conectar 
una de las tenninales del tcnnopar. La distancia aproximada del punto de incidencia del 
ha~ al extremo donde se colocó el tennopar íue de 3 mm. Un integrador de corriente 
conectado a la parte posterior del portamucstras pcnnitió el registro del valor de la corriente 
de implantación. La cnergia del haz fue de 9 Me V. El experimento se llevó a cabo con dos 
diferentes valores promedio para In corriente del haz: 1.3 µA y 3.2 µA. 

~ ....... --Figura 2.2.6. Arreglo experimental para la determinación de la temperatura de implantación. El experimento 
se llevó a acabo dentro de la cámar.i de ROS. 

En el tcnnopar se midió la variación de la temperatura de la muestra.. La figura 2.2.7 es una 
gráfica de la variación de la temperatura registrada en el termopar como función del 
tiempo. Como puede observarse en la gráfica,. la temperatura máxima se alcanzó en un 
tiempo aproximado de 25 minutos. posterionncnte la muestra estabilizó su temperatura. Es 
importante destacar este dato,. ya que los experimentos característicos de implantación de 
iones reportados en esta investigación se llevaron a cabo en sesiones que alcanzaron varias 
horas. Este primer resultado es una evidencia de que las muestras implantadas no 
incrementan su temperatura dcsproporcionadarnente. a pesar de los largos tiempos de 
implantación a los que se someten. 
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Figura 2.2.7. Gráfica de la variación de la temperatura durante la irradiación de una muestra de Ti. 

Como puede verse en la gráfica. en el cuso de una corriente de 3.2 µA .. la temperatura 
máxima que alcanzó la muestra fue de 520 ºC. Para una corriente de 1.3 µA, la temperatura 
más nltn fue de 330 ºC. 

Para estimar la temperatura que alcanzan las muestras durante el proceso de implantación 
se tomaron en cuenta las siguientes consideraciones: 

La intensidad de corriente del haz durante la implantación de las muestras varió 
entre 1 y 3 µA. En el expcrintcnto realizado dentro de la cántara RBS, las corrientes 
promedio fueron de 1.2 µA y 3.2 µA. 

En el experimento reali7..ado en la ·cámara de RBS. toda la energia del haz de iones se 
depositó dentro de la muestra. mientras que en la geometría característica de 
implantación. el haz de iones barre una región rectangular con una superficie mayor que 
la área de cada muestra. 

De acuerdo a In geometría original de la cámara de implantación (figura 2.2.8). la 
superficie barrida por el haz de iones en un experimento caracteristico de implantación 
midió en promedio 4.84 cm2

• Por otra parte. cada una de las muestras implantadas tiene 
una superficie de 0.79 cm2• 
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En el caso de las muestras implantadas, la densidad de Cl1Cl'8i• depositada por unidad de 
área es sólo el 16% de la correspondiente al experimento realizado dentro de la cámara 
de RBS. Esto se obtiene al realizar el cociente entre la área de barrido del haz y la área 
individual de cada muestra. 

-220.-

Figura 2.2.8. Geomctrfa convencional de la implantación de iones. La región gris representa la región de 
barrido de los iones implantados. 

Si se considera que durante la implantación., la temperatura de las muestras es proporcional 
a la densidad de energla depositada por unidad de área., se pueden estimar valores de 
temperatura entre SS y 85 ºC. 
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3.a-....... 

3.1 • ._ .................... .... 

Tdanio. 
Las fi¡puas 3.1.1 y 3.1.2, obleüdu mmliulle miao9copia el-'>aica de barrido, t1011 

imipnea de la supmficie del Ti temao. nwilllda mecüaMe la ....ulopafta Ullerionnente 
dac:rita. La allUCIUra que - ........ C:CWiwponde • .,_de tmnallo gr.acle (del orden 
de 100 pm), delimit.ados por fionta.- de...., bien definidaa. 

Figura 3.1.1. 1- SEM de - - de Ti-... - ----·e - - --.._-. Se_.__...,_( ___ >'Y•...--d-de-code5C> 

a IOOJ&DL 

Fi.a-3.1.2 D<l.ilede .. __ .-S _____ Se-------·-· 
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La figura 3.1.3 muesba una micrografla de TI. en la cual - obaervan detalles de la textma 
del interior de los granos. Se puede apreciar el vc!rtice fonnado por la unión de tres granos 
distintos. La figura 3.1.4 es una amplificación mayor (><40 000) de la misma región. donde 
muestra la morfología de las pequellas estructuras o"-rvadas. 

Figura 3.1.3 Micrograffa de Ti. Se ..,,-ecia el vértice fOl"lllldo por la unión de tres granos dislintos.. asl como 
la textura del interior de los mismos. Se disainguen pequcftas cstructuqs con lamaftos del onlcn de décimas 
dcmiaa. 

Figura 3.1.4 Detalle de las estructur.a ~ en la m~fla ............. lA mÍCl'OMXllpla elec:ln\nica de 
barrido no proporcionó más infornmción sobre el tamMlo de los crislalilos que constituyen la eslnle:t ... de 
mosaico de la mucsua. 

Después de -. implantadas. las m- filenJn obaervadas por micn>BCOpfa óptica y 
microscopia ele<:trónica de barrido. En el .,_, del tic.nio • .., ot.ervó a simple v~ la 
modificación causada en la superficie corno producto de la implantación: las muestras 
cambiaron su aspecto original (pulido a esf"'}O), por una ~encia metálica os-:a 
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constituida por s-iueflisimas grietas. Las mic:n>graflms SEM que llC mueslnn en la fig..._ 
3.1.5 y 3.1.6 corresponden a Ti implan....., con 6.5 >< 1016 Aulcan2 • Para su obtención no 
füe necesario realizar una metalografia sobre la supeñicie. Se p<-se decir que la 
implantación actuó como W1B ,,..,talogr~ ió11ica. En la figura 3.1.5 se observa que la 
implantación de iones pn>vocó ......, -...:tudl, disloc8c""- y rompimiento de fronlctaS 
de grano. En la figura 3.1.6, adema de los d8&>s rd"eridos. es evidente la acumW.Ción de 
materia en las fronteras de grano. Un análisis efectuado con EDS permitió determinar al Ti 
como el único elemento presente en las muestras implantadas. Se trató de detectar la 
presencia de Au en las regiones claras y - de los_..,,. y - fronteras. asl como en 
los conjuntos de lineas paralelas genenodas por la implmdación.. Los llllálisis por EDS no 
revelaron Ja presencia de Au. 

Figura 3.1.5. Micrografia SEM obecnida en Ti imp....._., c:on 6.5 x 101
• Au/cm2 • Se muestra un apec10 

general. con baja amplific.ción. El an41isis por EDS reveló la prcscnci• exclusiva de Ti. 
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Figuq 3.1.6. Detalle de a. misma m--. oe.nido a ftl9YOI" ....,eiticad6n. Se observa KUlllUl-=i6n de 
rnalcriml en las liuntcns de grano. Se obi9ena el.no alnlclW"al. dialocaciones y rompimiento de las frontenas 
dcgnno. 

Ti-6Al-4V. 
Las figura 3.1.7 es una imagen SEM de la superficie de Ti-6Al-4V testigo. rcvei.da 
mediante metalografia. La microeslructura consisle en dos f"ascs distintas a y p. Los 
tarnailos de grano son del orden de 1 O miCTBS. Las regiones ot.cuns dentro de los gnonos 
corn:spondcn a la f"asc a. mientnos que las rcgw.- claras que los rodean COiie&fXHKlen a la 
fase p. Un estudio realizado por EDS, pennitió verificar que en las zonas claras (fase a) 
existe una mayor presencia de ahuninio. mientras que en las zonas obscuras (f"asc /l'J el 
vanadio aparece en mayor proporción. 

Después de la implantación. se pudo obeervar a simple visla que la superficie de la mleación 
adoptó un color dorado, sin perder el brillo inicial can1Cteristico del pulido a espejo. 
Posteriormente. las muestras se observaron al micn>9e0pio electrónico de barrido. Al igual 
que en el Ti. no fue necesario et"ectuar una metalografia para revelar la mic:roestructura de 
la superficie. Como puede aprcciane en la figwa 3.1.B. Ja miclo9copia SEM no manif"-. 
evidencias de la modificación de la moñologfa de las m- implantadas. inclWIO para la 
afluencia más alta. Los análisis por EDS no manif"eslaron cambios en la distribución de los 
elem<.-ntos presentes en zonas claras y obscuras. La implantación no modificó la 
proporción de las f"ascs a y ppresentcs. 
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Figura 3.1.7. Micropafta SEM de Ti-6Al~V. que muestra la rase a (región obscunl) rica en aluminio y la 
rase p(n:gión clara) rica en vmwdio. 

Figura. 3.LB. Imagen SEM de Ti-6Al~V implmll.8do con 6.S x 10"' Au/cmz. No 9C aprec:imn cambios 
cvidcnl.cS en la microcsttuctura. 

La figura 3.1.9 mucstta wt detalle de las f~ de .,...., de la alem:ión. en el que se 
aprecia cbiramente la preaencia de las dos fB!leS que la consátuyen. 
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Figura 3.1.9 Detalle de las fronteras de grano de la ale-=ión. AdemM de observane la pt"esencia de las dos 
fases. se pueden apreciar pequeftas estructuras en el interior de los granos que constituyen la fase mayoritaria 
{región oscura). 

La figura 3.1.10 es una amplificación de la región oscura. perteneciente a la fase alfa del 
Ti-6Al-4V. en la que se observan pcqueftos _...... cuyos tamallos son del orden de 
décimas de micra. Para hacer una estimación más precisa. se recurrió a la técnica de 
microscopia de fuerza atómica. 

~.LJO. J~.-dclos ____ ala-alfia. Se--.._.-.,......quc 
~ la C3tnlclU111 de mosaic.::o. En el RCUlldro se puede ... 1¡z.. el lam8fto de los crisulitos. que es del 
orden de unas dc!cimas de micra. 

97 

TESIS CON 
FALLA DE ORIGEN 



Microscopia de fuena atómica <AFM> 

Titanio. 
Para estimar el tamafto de cristalito de los materiales testigo e implantados se recurrió a la 
técnica de microscopia de fue'7a alóonica. ya que los estudios realizados por SEM no 
permitieron esta determinación. 

La figura 3.1.11 corresponde a una imagen de AFM obcenida en WIB muestra de Ti testigo. 
Esta es la imagen con la que se obtuvo el mayor detalle de la estructura del material. Se 
observan conjuntos esfáicos con tamai'los de 200 a 400 nm. Scflaladas con rec:lángulos, se 
observan estructuras más ~ucftas que los conjuntos esfericos. Se intentó hacer bmridos 
sobn: dichas estructuras a fin de delcnninar sus dimensiones.. pero la técnica no 
proporcionó resultados. 

Figura 3.1.1 1 Imagen obtenida por AFM donde se obscrvm1 conjunaoa csfi61'ic.os con lamaftos que van de 200 
a 400 nm. Los rectángulos blancos seflalan esb'Ucturas de t.amaftoe menon:s. 
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Titanio implantado. 
La figura 3.1.12 corresponde al análisis de una lln8gen AFM obccnida en una muestra de Ti 
implantado con 6.5 " 1016 Aulcm2

• Se observan s-¡ueftos cristales que constituyen la 
estructura de mosaico. l.a figura 3.1.13 corresponde al análisis del tamallo de los cristalitos 
observados en la figura 3.1.12. El ......no de los cristalitos que se observan varia entre los 
30 y los 70 nm. 

A. 
un• 

.... i"' .... 
O.D 

Figura 3.1.12. Imagen AFM de una muestra de Ti impt.nt.do con 6.S ic 101
• Au/cm2

• Se ..,.-ecian los 
pcqucftos criSlales que constituyen la estruc:tur. de mosaico. Su ....no es de aJaunas deccau de IWIÓllldl'OS. 
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Figura 3.1.13. A.Mlisis del lmmello de kJS crislalitoa omerwdoa en maa lllUleSln de Ti imp._...., con 
6.S x 101

• Au/cm2 • Los valores de los tamm6oll de crislalito ,,__ ensre 30 y 70 nm. 
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Ti-6Al-4V. 
La figura 3.1.14 corresponde a una imagen AFM de Ti-6Al-4V testigo. Se observan 
conjuntos esféricos con tamaftos que van de los 300 a los 700 nnt. Se realizaron barridos 
sobre la superficie de dichos conjuntos a fin de observar una estructura de mosaico en su 
interior. 

La figura 3.1.1 S muestra un barrido que se realizó dentro de WIO de los granos observlldos 
en In figura anterior. Se pueden apreciar algunas esbucturas sobre la superficie. El 
análisis de los tarnal\os de dichas estructuras se encuentra en la figura 3.1.16. Los análisis 
realizados anteriormente por EDS sólo indicaron la presencia de los tres elementos 
constituyentes de la aleación • 

... ... 

. .. 
Figura 3.1.14. Imagen obtenida por AFM llObre una muestni de THiA~V testigo. Se obecrvw1 panos con 
tamanos que varfan entre los 300 y los 700 nm. 
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Figura 3.1.15 Imagen AFM de Ti-6Al-4V testigo. oblcnida en el modo de seftal de CrTOr. en la cual se 
observa un twrido n:ala.lo sotn: la supeñ'tcic de uno de lm granos obM:t•811os c:n la figura 3.1.14. Se 
pueden apn:cim- algunas csb'\IClul'aS sobre la superficie. 
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Figura 3. 1. 16 An61isis de los tamaftos de las CSll'UclUl'm ob9ervedes en a. supcrt9M:ic de los panos que -en laligma3.l.15. La~-·-••la-9ciecleT~V ...... 
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Ti-6Al-4V implantado. 
La figura 3.1.17 eo<responde a una topografla AFM de la superficie de una muestra de 
Ti-6Al-4V implantada con 3.S x 1016 Au/cm2. En la imagen se incluye el análisis del 
tamafto de los cristalitos observados. 

Figura 3.1.17. An*lisis de los tamallos de anno de lllS ~obmenradas en .. supeñ"1eie de Ti-6Al-4V 
implanlado por 3.5 x 1016 Aulcm2

• se observ.n valores llP"Okim8dos a los 400 nm. 
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Rctrodisncrsión de Ruthcrford 

La figun• 3.1.1 K muestra el espectro de energía de 4Hc rctrodispcrsado sobre Ti implantado 
a una afluencia nominal de 1 x 1016 Au/crn2

• Corno se observa. el perfil del Au es 
esencialmente gaussiano. Un ajuste rcali7..ado con el programa RUMP (88) pennitió 
aproximar dicho perfil como una distribución gaussiana.,, con una profundidad media de 
1.50 µrn y una dispersión (FWl-IM) de 0.62 µm. Las señales pertenecientes al carbono y 
oxigeno superficiales provienen de algún tipo de contwninación generada durante el 
proceso de preparación de muestras. El programa RUMP no ajustó el espectro teórico a los 
picos correspondientes a carbono y oxígeno superficial .. ya que a energías cercanas a Jos 
6 McV,. y para ambos elementos. cx:istcn secciones de rctrodispcrsión elástica JO veces 
superiores n In de Rutheñord [89). 

'.?000 - e -
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Figura 3.L1K. Espectro de Retrodispcrsión de Rutherford obtenido con He .. de 6 MeV. sobre una muestru 
de Ti implantado con 1 x 10"• Au/cm2

• El trazo continuo corn:sponde a la simulación realizada con el 
programa RUMP. Al ser una gn\fica de energla vs número de cuentas. el espectro de ROS no corrcspondc a 
la representación de un perfiljls/co de los elementos presentes. En el caso del Au, se indica el valor de la 
energia para la cual deberla aparecer una senal, si este elemento se encontrara en la superficie de la muestra. 

La figura J.1.19 corresponde al espectro de RBS de una mucsba de Ti-6Al-4V implantada 
con Au. a una afluencia nominal de l x 1016 Au/cm2

• Como puede observarse, este 
espectro es muy parecido al obtenido con Ti. La diferencia. apreciable es el escalón de Al. 
ya que la cercanfa del Ti y el V no pcnnitcn observar claramente la sei\al proveniente del V 
superficial. En este caso. el ajuste del programa RUMP también confirma la fonna 
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gnussiana del perfil del Au depositado y establece en 1.5 JUTI la profundidad media del Au 
implantado y en 0.62 µn1 su dispersión. Nuevamente se hacen presentes las scftales del C y 
O supcrficinlcs. 

energi11 (MeV) 

o 
Ta - 6Al-4V 

lSOO _ Al 

\ c. • • •.a..-~ • • To 

-·~ :dd~FJ!l.L<CW1l8;'tt% 1 = ~---~ ·- ..... ~ ~ 1000- ·- ~ • 
~ 1 Au \ ~.::.... ·-¡ "'' 

l l_tsµ-
soo 

o ~ºº 400 

CNlal 

600 soo 

Figura 3.1.19. Espectro de RBS obtenido para una mucstta de Ti-6Al-4V implantado. La linea continua 
corresponde a la simulación realizada con el programa RUMP. 
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Difracción de rayos - x. 

Ln figura 3.1.20 corresponde a un patrón de difracción de rayos - X. obtenido de una 
muestra de Ti testigo. Como puede observarse._ sólo 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 máximos de difracción, se detenninaron los 
parámetros de red de la muestra testigo. Los valores obtenidos para a y e fueron: 
a= (0.2951 ± 0.0001) nm. e= (0.4684 ± 0.0002) nm. 
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Ti testigo 
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20 

Figura 3.1.20. Patrón de difracción de lma muestra de Ti testigo. Sólo se observan las reflexiones 
correspondientes a la estructura hcp. 

La figura 3.1.21 es un difractograma obtenido sobre una muestra de Ti-6Al-4V testigo. En 
él se aprecian las secuencias de Jlláximos correspondientes a las dos fases presentes en la 
aleación. La fase mayoritaria a corresponde a una estructura hexagonal compacta., hcp, con 
parámetros de red experimentales a= (0.2925 ± 0.0001) nm. y e= (0.4670 ± 0.0001) nm. 
mientras que la fase minoritaria p tiene una estructura cúbica centrada en el cuerpo, bcc, 
con un parámetro de red a = (0.3230 ± 0.0002) nm. 
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Figura 3.1.21. Difractograma de una muestra testigo de Ti-6Al-4V. Se distinguen las secuencias de mAximos 
correspondientes a las dos fases presentes en la aleación. 

Aunque se obtuvieron los difractograrnas correspondientes a las muestras implantadas con 
diferentes afluencias .. no se observaron cambios en ellos. Por eso se tuvo que recurrir a la 
técnica de difracción de rayos-x de ángulo rasante. 
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Difracción de rayos - x de incidencia rasante 

Titanio. 
La figura 3.1.22 es un patrón de difracción de rayos - x de incidencia rasante para un 
ángulo a. = 3º. 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 
distancias interplanares concuerdan con los asentados en la tabla 3. 1. 1. correspondiente a la 
tarjeta de identificación cristalográfica del Ti (90). Un ajuste realiz.ado por medio de los 
programas TREOR y LSUCRI permitió determinar los parámetros de red de la celda 
unitaria. Sus valores fueron a= (0.2951±0.0001) nm y e = (0.4685 ± 0.0002) nm. Las 
intensidades relativas se asemejan a los valores reportados en la tarjeta JCPDS 44-1294. 

Ti 
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.. - --··------- -- --- ------
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Cut off: 15.0 lnl: D"lffrect l/kor.: 0.9 
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Tabla 3.1.1. Tarjeta JCPDS -ICDD (44-1294) de difracción de rayos-x para el Titanio a. con c:sttucCwa hc:p. 
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Figura 3.1.22. Patrón de difracción de rayos--x de incidencia rasante (a. - 3°}. obtenido en una mucsb"a de Ti 
de rcfCl"encia. Se indican las reflexiones de la estructura hcp. 

Aunque las muestras fueron implantadas con nfluencias de 1 x 1014 y t x 1015 Au/cm2
• los 

patrones de difracción correspondientes no presentaron cambio significativo respecto del 
patrón de Ti testigo. 

La fi~ura 3.1.23 es un difractogrwna de una muestra de Ti implantado con 
1 x 10 6 Au/crn2

• El patrón exhibe máxiltlOs cercanos a la vecindad de los originales. Esto 
implica una distorsión de la red hexagonal. A partir de las posiciones de los nuevos 
máximos de difracció"9 se evaluaron los parámetros de red a y c. Estas medidas 
corresponden a un dccrcRJCnto de 0.2% en el valor de a. y a un incre1DCnto de :ZO/o en el 
valor de c. Esto resultó en un aumento del volumen de la celda unitaria original. 
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Figura 3.1.23. Patrón GXRD (a = 3"") de Ti implantado con 1 • 1016 Aufcm2
• Además de las lineas 

pcrtcnccicnlcs al TI (que 11pSU1C111 indexadas). las Ocdlas indic::.n nuevos mix.imos en la vecindad de algunas 
de las r-cflcxioncs originales. 

Las figuras 3.1.24, 3.1.25 r, 3.1.26 corresponden a los patrones de las muestras implantadas 
con afluencias de 2.0x10 6

., 3.5 x 1016 y 6.5 x 1016 Au/cm2
., respectivamente. En los tres 

patrones se observa una secuencia de lineas adicionales.. Se intentó identificar estas lineas 
como aquéllas correspondientes a algún compuesto de Ti que se hubiera fonnado 
accidcntahncntc (óxidos. nitruros o hidruros de titanio). Al no encontrarse ninguno de 
estos compuestos probables., se utilizaron los programas TREOR y LSUCRI para asignar 
Indices en el sistema crislalino hexagonaL El mejor ajuste posibleº se estableció para una 
estructura hexagonal compacta con parámetros de red a = (0.3268 ± 0.0002) nm. y 
e = (0.5184 ± 0.0004) nrn (93). La tabla 3.1.2 contiene los valores de las distancias 
intcrplanarcs asociadas a los nuevos máxiRlOs. así como los indices hJc/ relacionados. 

• El programa TRE:OR QJf'ISidera la Figura de Mérito. M. como uno de los parámetros que indica la calidad de 
la indexación a wt cierto sistema aislallino: valm-es de M entre 20 y 60 son considendos aceptables ( 100). En 
el caso de Ti y Ti-6Al4V. scobeuvicron valOl'"cs de A.fmayores que 100. 
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Figura 3.1.24. Patrón GXRD correspondiente a wta muestra de Ti implantado con 2 xl016 Aulcm2
• La nueva 

sucesión de máximos se indica en negritas y se sd\ala con un asterisco. Esta es la afluencia con la cual se 
comenzó a observar la aparición de Wla nueva estructura cristalina. Se observa la n:oricntación de los 
cristales, inducida por la implantación: en la sucesión de máximos de difi'acción correspondiente a la fiase 
original del titanio. la intensidad de la reflexión 100 es considerablemente menor que la observada en la 
muestra testigo. La reflexión •103 no aparece en la secuencia de máximos porque se encuentra debajo de la 
reflexión 11 O de la estructwu original. 
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Figura 3.1.25. Patrón GXRD de Ti implantado con wta afluencia de 3.S >< 1016 Aulcm2
• La nueva sucesión 

de máximos se indica en negritas y se scftala con un asterisco. La rcftcxión •103 no aparcc:c en la secuencia 
de máximos porque se encuentra debajo de la reflexión 110 de la estructura original. 

h/c/ Distancias 
intcrplanares 

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

Tabla 3.1.2. Distancias in&crplanarcs e indices hlc.J de los nuevos máximos presentes en TI implantado con 
anuencias de 2.0"'1016

• 3.S >< 1016 y 6.5 x 10 1
'" Au/cm2

• Los valores de los parimctros de red para esta 
estructura hcp son: a - (0.3268 ± 0.0002) nm. y e "" (0.5184 ± 0.0004) nm. La reflexión • 103 no aparece en 
la secuencia de máximos porque se encuentra debajo de la linea 110 de Ja estructura original. 
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Figura 3. 1-26. Patrón GXRD de Ti implantado con 6.S x 10 16 Aulcm2
• La nueva sucesión de máximos se 

indica en negritas y se scftala c.on W1 asterisco. Se observa un cambio importante en las intensidades de los 
máximos de difracción. como lo muestra el crecimiento de la lfnca 002. y la reducción de la linea 101. Se 
sugiere que la implantación de iones de Au sobre Ti induce una rcoriattación de los cristales. La flecha 
indica la posición del único máximo no asociado a las sucesiones COITCSpondientcs a las cstructwas 
hexagonales compactas. Ubicado cerca de 29 - 53.5º. este máximo coincide con la reflexión 211 de mhima 
intensidad del AuTi3 (94). La rcftcxión *103 no aparece en la secuencia de máximos porque se encuentra 
dcbnjo de la reflexión 1 1 O de la estructura original. 
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Ti-6Al--4V. 
La figura 3.1.27 corresponde al dif'ractograrna de una muestra testigo de Ti-6Al~V. En él 
se observa una sucesión de máximos pertenecientes a la estructura hcp. asociada a la fase 
mayoritaria a. Señalados por flechas, se indican los máximos que pertenecen a la 
estructura bcc de Ja fase p. A partir de las distancias interplanares de las dos estructuras 
presentes se detenninaron los parámetros de red. En el caso de la celda hexagonal. 
a = (0.2925 ± 0.0001) nm y e = (0.4672 ± 0.0002) nm. Para la celda cúbica. 
a = (0.3223 ± 0.0001) nm. Estos valores concuerdan con los reportados en la literatura. 
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Figura 3.1.27. Patrón GXRD de Ti~Al-4V testigo. Se observan las dos sucesiones de máximos 
correspondientes a las dos fil.ses prcscnlcs en la aleación. 

Al igual que en el caso del Ti,. en la aleación no se apreciaron cambios significativos en los 
patrones de difracción de muestras implantadas con 1 xJ01" y 1 x 1015 Au/cm2 • 

La figura 3.1.28 corresponde a un difractograma obtenido sobre una muestra de Ti-6Al--4V 
implantado con 1 x 1016 Au/cm2

• Se aprecian los tná.ximos asociados a las dos fases 
presentes en la aleación. Se puede observar que la implantación ha producido un ligero 
corrimiento de los picos correspondientes a la fase p. En el recuadro de la gráfica se 
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observa cómo el máximo asociado a la reflexión P 1 1 O está prácticamente oculto debajo del 
pico a 1O1. El corrimiento implica un cambio en el parámetro de red de la estructura bcc. 
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Figura 3.1.28. Difractograma de una muestra de Ti-6A1-4V implantada con 1 )( 1016 Au/cm2
• En el recuadro 

se puede di fercnciar la presencia de dos máximos que se traslapan y que corresponden a las rcOexioncs de dos 
fases distinras: la a 101ylaa110. 

En las figuras 3.1.29 y 3.1.30 se observan los patrones de difracción obtenidos en muestras 
de Ti-6Al-4V implantadas con 3.5 x 1016 Au/cm2 y 6.5 x 1016 Au/cm2 

.. respectivamente. 
En ambas figuras. y seftalados por negritas.. se aprecian las sucesiones de los nuevos 
máximos generados durante la implantación. Los máximos correspondientes a la reflexión 
*002 y *103 no se observan, porque se encuentran localizados de bajo los picos atoo y 
al 10 de la fase original. respectivamente. Por medio de los programas TREOR y LSUCRI 
se detenninó que esta secuencia de máximos de difracción corresponde a tma estructura 
hexagonal compacta. con parámetros de red a = (0.3242 ± 0.0002) nm. y 
e= (0.5168 ± 0.0011) nm [93). En ambas figuras, para un ángulo cercano 20 = 43.5º. se 
observa la única linea que no pertenece a las dos secuencias asociadas a estructuras hcp. 
Esta linea coincide con la reflexión (21 1) de máxima intensidad del compuesto AuTiJ (94 ] .. 
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Figura 3.1.29. Ditrae1ograrna GXRD para Ti-6Al-4V implantado con 3.5 x 10 16 Au/cm2
• Se scftalan las dos 

secuencias pcrtcnccienlcs a estructuras hcp. La flecha indica el único máximo no asociado a ambas 
secuencias. Posiblcmcnle corresponde a la reOcxión 211 del AuTi:t (94). La reflexiones *103 y •002 no 
aparecen en la secuencia de máximos. porque se encuentra debajo de las lineas atoo y al 10 de la esaructura 
original, respectivamente. 

La tabla 3.1.3 contiene los valores asociados a las distancias interplanares de los nuevos 
máximos que aparecen en los patrones GXRD del T~Al--4V implantado con las mayores 
afluencias. Se incluyen los indices hiel de la estructura hexagonal compacta sugerida. 
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hkl distancias intcrplanarcs 
d(nm) 

100 0.2803 
002 ------
101 0.2464 
102 0.1901 
110 0.1618 
112 0.1371 
201 0.1355 

Tabla 3.1.3. Distancias interplanares e indices hld de la nueva estructura (hcp) producida por la implantación 
de iones de Au sobre Ti-6Al-4V. La indexación se llevó a cabo por medio de los programas TREOR y 
LSUCRI. Se detcnninó que esta secuencia de máximos de difracción C01Tcsponde a lUla estructura hexagonal 
compacta. con parámetros de red a ... (0.3242 ± 0.0002) nm, y e - (O.S 168 ± 0.0011) nm. La reflexiones *103 
y •002 no aparecen en la secuencia de máximos, porque se encuentra debajo de las lineas atoo y al JO de la 
estructura original, respectivamente. 
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Figura 3.1.30. Patrón GXRD obtenido sobre una muestra de Ti-6Al-4V implantada con 6.5 x 10•• Aulcm2• 

Además de observarse claramente las dos secuencias correspondientes a estructuras hcp, se aprecia 
notoriamente el pico que aparece en 20 = 43.Sª, y que se asocia a la reflexión 21 1 del compuesto AuTi:, (94). 
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Análisis nor el Método de Williamson - Hall 

Los análisis de la microdcformación de los cristales y la determinación del tamaño de 
cristalito se llevaron a cubo simultáneamente por medio del método de Williamson - Hall 
[95]. 

El método considera que9 el ensanchamiento de Jos picos correspondientes a los tnáxi010s 
de difracción tiene contribuciones debidas al tamafio de cristalito y las microdeformaciones. 
El ensanchamiento de los picOS9 producido por el tamai\o de partfcul~ está descrito por la 
ecuación de Scherrer: 

mientras que el ensanchamiento asociado a las microdeformaciones está dado por la 
ecuación de Wilson: 

P=S.J(;'}tano. 

donde p es la anchura integral del pico9 K es factor de tamafto 9 M es la raíz cuadrática 

media de las deformaciones9 y A. es la longitud de onda de los rayos - x. 

Cuando el ensanchamiento de los picos se debe a ambos efectos., las gráficas de Williamson 
- Hall indican la contribución de cada uno de esos efectos: 

pcosO= K.JL +25(.c::) sin:: O 
L pcosO 

En la recta descrita por la ecuación anterior (ver figuras 3.1.31 y 3.1.32). la ordenada al 
origen está relacionada con el tatnai\o de cristalit09 mientras que la pendiente está 
relacionada con la raíz cuadrática media de las microdeformaciones. 

El ancho integral que aparece en las tres ecuaciones anteriores es el ancho integral 
observado., corregido por el ensanchamiento instrumental. 

Las gráficas de Williamson - Hall fueron obtenidas a panir de patrones GXRD .. para un 
ángulo de incidencia a. = 3°. En su construcción se consideraron los máxi010s 
penenecientes a la fase hexagonal compacta original (sci\alada en los patrones como 
a hlcl). En el caso del Ti. las reflexiones empicadas fueron: 002, 101, 102, 110 y 103. En 
la aleación. la gráfica se obtuvo a partir de los máximos 100, 101, 102 y 110. Por medio 
del programa asociado al difractómetro Sietnens 05000 (D!ffract-A7). se llevó a cabo la 
localización exacta de los máximos. La detenninación de Ja anchura entera del pico, P. se 
obtuvo después de haber sustraido separadamente el fondo en cada reflexión. 
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La figura 3.1.31 corresponde a una gráfica de Williamson - Hall obtenida a partir de un 
patrón GXRD (a = 3°) .. sobre una muestra de Ti implantado con 1.0 x 1016 Aulcm2 

.. 

mientras que la figura 3. 1 .32 .. obtenida con la misma técnica .. está asociada a una muestra 
de Ti-6Al-4V implantada con 3.5 x 1016 Aulcm2

• 
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0.003 

TI Implantado 
1 x 101ª Au/cm2 

a.= 3ª 

101• 

•002 

60 60 

Figura 3.1.31. Gráfica de Williamson - Hall obtenida a partir de W1 patrón OXRD (a - 3"") de Ti implantado 
con 1 x 1016 Aulcm2

• Se indican las reflexiones empicadas en la construcción de la gráfica. 
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Figura 3.1.32. Gráfica de WilliamSCMl - Hall obtenida a partir de lDl patrón GXRD (a - 3°) de Ti-6Al-4V 
implantado con 3.S x 10 1

& Atúcm 2• Se indican las reflexiones empleadas en la consarucción de la gráfica. 

Las tablas 3.1.4 y 3.1.5 sintetizan los resultados del análisis por medio del método de 
Witliamson - Hall para Ti y Ti-6Al-4V. respectivamente. consignando los valores 
obtenidos para el tarnai'lo de cristalito y la raíz cuadrática media de las microdefonnaciones 
como función de la afluencia [93). Las figuras 3.1.33 y 3.1.34 resumen gráficamente los 
comportamientos descritos en las tablas anteriores. 

Afluencia (Aulcm2> Tamaño de cristalito (nm) Microdeformación ( l O.,) 

o 56.1 ± S.6 1.04 ± 0.10 
1 X 10'º 131.8 ± 13.2 1.39± 0.14 

3.5 X 10'º 30.4± 3.0 1.54 ± .OIS 
6.5 X JO'º 31.8 ± 3.2 1.88 ± 0.19 

Tabla 3.1.4. Tamafto de cristalito y valor cuadrático medio de las microdcformaciones de la estructura de 
mosaico del Ti~ obtenidos por el método de Williamson - Hall, para diferentes aflQCncias (93). 

121 



Afluencia (Au/crn2 ) Tamaño de cristalito (nm) Microdeformación ( J ff1
) 

o 70.7±7.1 1.05 ±O.to 
J X JO'º 97.6± 9.8 2.07 ±0.21 

3.5 X JO'º 45.3 ±4.5 3.48 ± 0.35 
6.5 X JO'º 53.7± 5.4 3.33 ± 0.33 

Tabla 3.1.S. Tamafto de cristalito y valor cuadrático medio de las microdcformacioncs de la estructura de 
mosaico del Ti-6Al-4V,. obtenidos por el método de Williamson - Hall. para diferentes anuencias (93). 
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Figura 3.1.33. Valores del tamafto de cristalito conb"a la afluencia de iooes de Au. obtenida a partir del 
método de Williamson - Hall .. COrTcsportdicntcs a patrones de difracción de ángulo rasante,. en Ti y su 
aleación. 
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Figura 3.1.34. Volares de la rafz cuadrática media de las microdcformaciancs vs afluencia de iones de Au. 
obtenidos mediante gráficas W-H. 
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Ensayo de Microdurcza Vickcrs. 

Las tablas 3.1.6 y 3.1. 7 resumen los resultados de las mediciones de microdureza Vickers 
obtenidos para diferentes afluencias de implantación. sobre muestras de Ti y Ti-6Al-4V. 
respectivamente. 

En el caso del titanio .. se observa un aumento progresivo del valor de microdureza con la 
afluenci~ hasta alcanzar un valor máximo en LO x 1016 Au/cm2

; posteriormente .. este valor 
decae levemente. Los intervalos de incenidumbre nos indican más probablemente un 
comportamiento estacionario después de Ja afluencia mencionada. La aleación mantiene un 
crecimiento en el valor de microdure~ conforme la afluencia aumenta. La figura 3.1.35 
muestra el componamiento de los valores de microdureza Vickers para diferentes 
afluencias [93). 

Afluencia (Au/cm2) HV dprom(µm) hprnm(µm) 

o 219 = 12 9.2± 0.3 1.31 ±0.04 
J.0 X 10'" 339= 19 7.4±0.2 1.05 :0.03 
).0 X 10" 348:25 7.3 ± 0.3 1.05 = 0.04 
1.0 X 10'º 389:36 6.9±0.3 0.99:0.04 
3.5 X JO'º 368:33 7.1 ±0.3 1.01 ± 0.04 

Tabla 3.1.6. Resultados de las medidas de microdurcza Vickcrs obtenidas en titanio. Se aplicó una carga de 
10 gf. por un tiempo de 20 s. HV es el número de Vickers. descrito en la sección 2.2. d,...,. es la distancia 
promedio de las diagonales de la marca hecha por el indcntador y hrn- es la profundidad promedio de la 
punta de piramidal en el malerial. 

Afluencia (Au/cm2) llV dprom(µm) hprom(µm) 

o 330:22 7.5 ± 0.2 1.07 ±0.03 
J.0 X 10 426:41 6.6± 0.3 0.95 ±0.04 
).0 X JO" 482:40 6.2± 0.3 0.88±0.04 
J.O X 10'º 660:65 5.3 ± 0.3 0.76 ± 0.04 
3.5 X JO'º 686:69 5.2: 0.3 0.74±0.04 

Tabla 3.1.7. Resultados de las medidas de microdurcza Vickers obtenidas en Ti-6Al-4V. Se aplicó una carga 
de 10 gf: por un tiempo de 20 s. HV es el número de Vickers. descrito en la sección 2.29 d,.._. es la distancia 
promedio de las diagonales de la marca hecha por el indentador y h,__ es la profundidad promedio de la 
punta de piramidal en el material. 
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Figura 3.1.35. Variación de la microdurcza con la afluencia de iones de Au implantados sobre muestras de Ti 
y Ti-6Al-4V. 
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3.2. Resultado• de la •imulación por el programa SRIM 2-. 

Una imagen descriptiva del proceso de interacción de los iones de Au sobre el blanco de Ti 
se muestra en la figura 3.2.1. Se aprecia el conjunto de trayectorias de 1000 iones 
(sei\aladas con lineas claras). así como las trayectorias de los átomos reculantes (sei\aladas 
con lineas grises). Debe notarse que el programa SRIM 2000 simula el mismo punto de 
inicio de la trayectoria de todos los iones .. una situación que no es realista. La figura 3.2.2 
muestra el proceso de interacción de un solo ion. 

En el caso de la simulación de iones de Au sobre un blanco de Ti. los resultados más 
directos del programa establecen un valor del alcance de 1.36 µJD.,. con una dispersión de 
0.23 µm. La figura 3.2.3 es una gráfica de la distribución de los iones de Au de 9 MeV 
implantados en Ti. 

La tabla 3.2.1 muestra la distribución porcentual de la pérdida de energía de iones y 
átomos reculantes. debida a los procesos de ionización. creación de vacancias y vibración 
de la red (fononcs). 

Figura 3.2.1. Esquema de la simulación del proceso de interacción de 1000 iones de Au de 9 McV sobre un 
blanco de Ti. Las lfneas claras representan las trayectorias de los iones. y las obsc~ las uaycctorias de los 
átomos rcculantcs. Las cascadas de desplazamiento se pueden observar como pcqucftos conjuntos, al final de 
los caminos seguidos por los átomos reculantes. 
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Figura 3.2.2. Simulación del proceso de interacción de un ion de Au de 9 MeV con un blanco de titanio. Se 
aprecian las trayectorias de los átomos reculantes y las cascadas de desplazamiento. 

0.00025 

0.00020 

e 0.00015 .2 

~ 
"' ~ 0.00010 

~ 

0.00005 

0.00000 
o 5000 10000 15000 20000 

Profundidad (AJ 

Figura 3.2.3. Perfil de distribución 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 Átonios 
Reculantes 

Ionización 49.54 30.69 

Vacancias 0.02 1.57 

Fonones 0.07 18.09 

Tabla 3.2. t. Porcentaje de pérdida de cncrgla de los iones incidentes. calculada por medio del programa 
SRIM 2000. se obtuvo bajo el cálculo de dafto detallado de cascadas completas. 

La figura 3.2.4 muestra la distribución de desplazamientos producidos en el Ti. Se observa 
que a una profundidad de 1.2 µm se encuentra el máximo de producción de 
desplazamientos (4.S desplazamientos/Á/ion), lo que com:sponde a 80 desplazamientos por 
átomo. El número de desplazamientos por átomo. dpa, se obtiene a partir de la gráfica de 
distribución de desplazamientos, y se calcula por medio de la ecuación [22]: 

donde (>es la afluencia (iones/cm'}, N es la densidad atómica del blanco [átomoslcm3
] y D 

es el número desplazamientos por ion. expresado en átomos desplazados/Álion. 

La figura 3.2.S es una gráfica de la distribución de cncrgla perdida por la ionización 
ocasionada por los iones de Au incidentes y los átomos reculantes de Ti. 

La figura 3.2.6 es una gráfica de la distribución de energía transferida a los átomos de 
rcculantes de Ti. 

Las figuras 3.2.7 y 3.2.8 muestran la distribución de los fonones producidos por iones 
incidentes de Au y átomos reculantes de Ti. 
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Figura 3.2.4. Distribución del número de dcsplazamientos/Á/ion. A partir de la gnHica se calculó que el 
número de desplazamientos por Atomo. Jpa. a una profundidad de 1.2 µm fue de 80. 
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Figura 3.2.5. Gr.\tica de la distribución de cnergla cedida en ionizaciones por los iones incidentes y los 
átomos rcc:ulantcs. 

129 



500 

energla transferida a los átomos reculantes 

400 

300 

.§ 
< 
~ 200 

100 

o 
o 5000 10000 15000 

profundidad (A) 

Figura 3.2.6. Distñbución de la energfa transferida a los átomos rcculantes. 
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Figura 3.2.7. Distribución de fonones producidos por los iones incidentes de Au. 
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Figura 3.2.8. Gráfica de la distribución de fonones producidos por los átomos de Ti rcculantes. 

Resultados de la simulación en Ti-6Al-4V. 

Como se mencionó en la sección 1.1. la aleación Ti-6Al-4V tiene un porcentaje en peso de 
90% de Ti. 6% de Al y 4% de vanadio. De tal mwtera que .. al considerar la proximidad del 
Ti (Z = 22) y el V (Z = 23) en la tabla periódica. se tiene que 94% de la aleación está 
constituida por elementos de un peso atómico semejante. y sólo Wl 6% tiene un peso 
atómico infeñor. De acuerdo con la operación del programa SRIM 2000 .. descrita en la 
sección 1.2.4. esta diferencia entre los pesos del Ti y la aleación no implica resultados 
significativamente distintos en todos los parámetros calculados. Y aunque se realizaron 
simulaciones para el sistema Au - (Ti-6Al-4V). se observaron resultados semejantes 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 fenómenos de choques focalizados y canalización. 

131 



3.3. Cálculo de I• lemper111un1 del •pike. 

De acuerdo a la teoria presentada en la descripción de los procesos de spike. para una 
distribución de energía de Maxwell - Boltzrnnnn. la temperatura que alcanza un spike 
térmico en los alrededores de una cascada de desplazamiento. T .. está relacionada con la 
densidad de la energía media depositada. O,, .. a través de la ecuación 1.2.3. l S: 

Si se considera el cálculo del valor de la densidad de la energia media depositada. de 
acuerdo al modelo de Sigmund (37) .. y se emplea el modelo de distribución espacial de 
energía propuesto por Winterbon (47). se puede estimar la temperatura que alcanza un 
spike térmico producido por la implantación de iones sobre un blanco de Ti. 

Se realizó el cálculo de la temperatura que alcanzaría un spike ténnico provocado por un 
proyectil incidente de Ti sobre un blanco de titanio. De acuerdo con la tabla 3.2.1 .. que 
muestra los porcentajes de pérdida de energía de los iones incidentes debido a los distintos 
procesos de interacción con el blanco .. se observa que las vibraciones de los átomos en la 
red alrededor de su posición .. denominadasfonones. tienen su origen principalmente en los 
átomos rcculantcs. Por lo anterior. es conveniente pensar que la mayor pane de los spikes 
térmicos y de desplazamiento son producidos por átomos reculantes de Ti. y no por los 
mismos iones incidentes de Au. 

La tabla 3.3. l muestra los valores estimados para la temperatura de un spike térmico, como 
función de la energía de un proyectil de Ti. de acuerdo con los modelos de Sigmund y 
Winterbon [37. 47). Se incluyen los cálculos para el número de átomos en la cascada de 
desplazamientos Neas. el radio de la cascada, reas .. el volumen de la cascada Vca.s y la 
densidad de la energía media depositada'ii0 • Aquí, el número de átomos en la cascada es 
Na:u = NVcar. donde N es la densidad atómica del Ti .. Veas es el volumen de la cascada. 
definido por las ecuaciones 1.2.3.20 y 1.2.3.31, y la energía media depositada. 00 , se 
calcula de acuerdo a la ecuación l.2.3.22. 

La figura 3.3.1 es una gráfica de la temperatura del spike. como función del número de 
átomos en la cascada. 

La gráfica 3.3.2 relaciona la temperatura del spike .. con el radio de la cascada del volwnen 
de transpone de energía con el que se modela el spike esferoidal. 

El comportamiento de la densidad de energía promedio depositada en un spike ténnico. 
corno función de la energía del proyectil se observa en la figura 3.3.3. 

La gráfica de la temperatura que alcanza el spike ténnico como función de la energfa del 
ion incidente que lo produce. se muestra en la figura 3.3.4. 
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E(kcV) N~ ru.(nm) Vc-.. (nm)3 ¡¡/J T(K) 

leV /átomo\ 
o.s 4 0.26 0.08 29.49 228126 

1 12 0.37 0.21 21.49 166273 
s 238 1.00 4.21 S.37 41S74 
7 480 1.26 8.48 3.73 28879 
8 610 1.37 10.78 3.36 2S9S9 

10 938 l.S8 16.S7 2.73 21123 
20 4341 2.64 76.69 1.17 912S 
30 13983 3.89 247.0S O.SS 4249 
40 298S9 S.01 S27.SS 0.34 26S3 
so S2739 6.06 931.79 0.24 1873 
60 83097 7.0S 1468.14 0.18 1430 
70 12S866 8.10 2223.78 0.14 1101 
80 17S846 9.0S 3106.82 0.12 901 
90 248180 10.lS 4384.81 0.09 718 

100 339700 11.27 6001.78 0.08 S83 

Tabla 3.3. t. Temperatura del un spike ttrmico. provocado por un ion de Ti sobre un blanco de Ti. como 
fünción de la cncrgfa del ion incidente. de acuerdo a los modelos de Sigmund y Wintcrbon. 

10• 

g 
1-

10' 

Figura 3.3.1. Temperatura del spike como función del número de 6tomos en la cascada de desplazamiento. 
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Figura 3.3.2. Temperatura del spikc como f'unción del radio de la cascada que to originó. 
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Figura 3.3.3 Densidad de cnergfa media depositada ii0 .. como f'unción de la energla del ion incidente. 

134 



50000 

40000 

30000 

g ,_ 
20000 

10000 

o 
o 20 40 60 80 

E(keV} 

Figura 3.3.4 Variación de la temperatura que alcanT.a un spike t~nnico._ como función de la cnergfa del 
proyectil de Ti que lo genera. 

En este punto. conviene comparar la estimación de la temperatura que alcanz.a un spike 
térmico. con el modelo de Vineyard. enmarcado en la teoría clásica de conducción del 
calor. 

De acuerdo a la solución propuesta por Vineyard. presentada en la sección 1.2.3. 
correspondiente a la descripción de los modelos de spike térmico. se puede obtener una 
gráfica del comportamiento de la temperatura de un spike ténnico que se ha modelado en 
una región esférica. La solución a la ecuación de conducción del calor obtenida es: 

qc~ s¿ 
T(r,t)= 0 

3 e"" 
( 4,,-k.t)y, 

Las figuras 3.3.5 y 3.3.6 corresponden a las soluciones de la ecuación de conducción del 
calor, para un spike esférico en Ti ('"'1 = 0.219 W/K cm, Co = 2.353 J/Kcm') [96], para 
valores de energía depositada de 30 y 40 keV. respectivamente. 

La figura 3.3.7 muestra las gráficas comparativas del comportamiento de la temperatura del 
spike como función de su radio. para los modelos de Winterbon - Sigmund y de Vineyard. 
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Figura 3.3.S. Evolución de las temperaturas de un spikc ténnlco. que se ha modelado en una rea;ión esférica. 
de acuerdo con el modelo de Vineyanl (49). Se considera una energla depositada q - 30 keV. 

200001"""---r-¡-------------;::========:::;-i 
\ q =40 keV 

15000 

g 10000 

1-

5000 

' \ 
\ 
' \ 
\ 
\ 

--10·141 

·--------10·13 

···-······-··· 10"12 

--10·11 

.... ··········· \:--·-········:~:::,.,º:-::-:·:············ .. ... . . . ·-
o +---~~"'"---~~ ....... -~~~~~""'T"'-=~~-4 

o 2 .. 6 6 10 

r(nm) 

Figura 3.3.6. Evolución de las tempcntturas de un spike térmico. que se ha modelado en una región esférica. 
de acuerdo con el modelo de Vincyard [49). Se considera una energfa depositada q- 40 keV. 
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Figura 3.3.7 Gráfica comparativa del comportamiento de la temperatura como función del radio de la 
cascada.. en los modelos de Winterbon - Sigmund y Vineyard. 
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4. Discusión. 

Los resultados obtenidos con el programa RUMP9 a partir del análisis de Retrodispersión 
de Rutheñord .. muestran que el alcance proyectado de los iones de Au depositados en el 
sustrato de Ti f"ue de 1.50 µm 9 con una dispersión de 0.62 µ111. La simulación efectuada 
con el programa SRIM 2000 asigna a este proceso un alcance de 1.36 µ111 y una dispersión 
de 0.23 µm. También se calculó la distribución de desplazamientos producidos por cada 
ion. Se encontró que la distribución de desplazamientos de átomos en el blanco se inicia en 
la superficie de la muestra. y alcanza una profundidad máxima de 1.9 µm (figura 3.2.4). 

De acuerdo con los resultados obtenidos con el ensayo de microdureza Vickers9 la 
profundidad de penetración de la punta piramidal del indentador varió de 0.99 µm a 
1.31 µm para titanio implantado con distintas afluencias9 mientras que en la aleación9 esta 
profundidad varió entre O. 74 µm y 1.07 µm. 

En el caso de la técnica de difracción de rayos - x de incidencia rasante9 para un ángulo de 
incidencia a = 1°9 90% de la intensidad difractada proviene de una profundidad cercana 
a 1 µrn 9 y para un ángulo a = 3º .. la información obtenida se origina mayoritariamente de 
una profundidad cercana a 1.87 µ111. 

Los resultados anteriores confirman que el ensayo de microdureza Vickers9 la 
retrodispcrsión de Rutheñord y la difracción de rayos - x de incidencia rasante.. son 
adecuados en los estudios de las modificaciones producidas en la superficie de ambos 
materiales.. por la acción de los iones implantados. De hecho9 las técnicas anteriores 
pueden aplicarse al análisis de sistemas semejantes (iones pesados con energias cercanas a 
10 MeV. implantados sobre metales). 

En este punto .. se debe destacar la importancia de la técnica de difracción de rayos - x de 
incidencia rasante. que permitió estudiar la región superficial modificada por la 
implantación de iones de Au de 9 MeV. La geometria convencional de difracción de 
rayos - x. sólo mostró la estructura cristalina original del Ti y de su aleación Ti-6Al-4V9 a 
pesar de haber sido implantados por iones de Au. 

Es imponante resaltar que los procesos de implantación se efectuaban tradicionalmente con 
iones de cnergias del orden de decenas o cientos de keV9 lo que producia la modificación 
de la superficie del material hasta una profundidad de unos cuantos nanómetros; por lo que 
las técnicas de análisis de los materiales implantados incluian la microscopia electrónica de 
transmisión (TEM). 

En el caso particular del sistema analizado en la presente investigación., se realizaron 
estudios de microscopía electrónica de transmisión. La capacidad del equipo de 
microscopia electrónica empicado requería que las muestras a analizar tuvieran un espesor 
de 0.1 µm. Estas muestras delgadas fueron implantadas con la misma energía. de tal 
manera que Jos iones incidentes atravesaron los blancos de ambos materiales. Las 
imágenes obtenidas por TEM no mostraron cambios significativos en la estructura del Ti y 
su aleación. De acuerdo con el perfil de distribución de daño de los iones de Au en Ti 
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(figura 3.2.4}. la producción de desplazamientos por ion en los primeros 0.1 µm del 
material .. es minima. 

En el titanio puro .. la implantación de Au dio lugar a la aparición de una nueva estructura 
hexagonal compacta. La tabla 4.1 exhibe los valores de los parámetros de red para las 
estructuras hcp del Ti testigo y las modificadas por la implantación con anuencias de 2.0. 
3.5 y 6.5 x 1016 Au/cm2

• Los resultados muestran un incremento de 10.7% en los 
parámetros a y c., 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) run a = (0.3268 ± 0.0002) run 
Pwúmetros 

de e = (0.4685 ± 0.0002) run e= (0.5184 ± 0.0004) run 
red 

e/a= 1.588 e/a= 1.586 

Tabla 4.1. Valores de los parlÚ!lctros de red a y e para la estructura hcp (fase a) en Ti testigo e implantado 
con 2.0. 3.5 y6.5 )( 10H• Au/cm2

• 

En el caso de la aleación. la implantación de las más a1tas afluencias de iones de Au 
produjo los mismos cambios que los observados en Ti: una nueva est.nJctura hexagonal 
compacta con parámetros de red a y e mayores en un 10.7%. Las razones e/a obtenidas son 
menores a las de la est.nJctura hcp ideal, que son de 1.633. La tabla 4.2 sintetiza los 
resultados obtenidos. 

Ti-6Al-4V Testigo Implantado 

a= (0.2925 ± 0.0001) nrn a = (0.3242 ± 0.0002) run 
Parámetros 

de e= (0.4672 ± 0.0002) nrn e= (0.5168 ± 0.0011) run 
Red 

e/a= 1.597 e/a= 1.594 

Tabla 4.2. Valoft:s de los panbnctros de red a y e para la esb'UctUra hcp (fase a) en Ti..fiAl-4V ICSligo e 
implantado con 3.5 y 6.5 )( 1016 Au/cm2

• Las razones e/a obtenidas son menores a las de la estructura hcp 
ideal. que son de 1.633. 
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Como se mencionó anterionnente. Liu y colaboradores [76-78) reportaron la aparición de 
nuevas estructuras hexagonales compactas obtenidas por medio del mezclado iónico del 
sistema Ti - Au. Los parámetros de red de las estructuras hcp obtenidas (a = 0.327 nm .. 
e= 0.526 nm). son mayores que los originales del Ti. 

El parámetro de red a de la nueva estructura hcp. obtenida por la implantación de iones de 
Au de 9 MeV sobre blancos de Ti. difiere del reportado por Liu en menos de O.lo/o., 
mientras que la diferencia porcentual del parámetro e es de 1.5%. Por lo que se puede 
suponer que. a pesar de tratarse de mecanismos de producción diferentes. la estructura 
observada es la misma. 

Las proporciones de Au en las mezclas de los sistemas reportados por Liu. variaron entre 
20 y 35% atómico. En el caso de la presente investigación. las cantidades de Au 
implantadas. 2.3% atómico en el máximo de la distribución [93]. son pequeftas en 
comparación con las proporciones de Au presentes en los sistemas estudiados por Liu. 

El número de desplazamientos por átomo calculados por Liu para los experimentos de 
mezclado iónico varió entre 30 y 60. mientras que en el caso del sistema actual. para las 
mayores afluencias obtenidas. el número de dpa fue de 80. 

Liu [78] establece que la fase metaestable cristalina (MX) obtenida por mezclado iónico no 
constituye una solución sólida sustitucional. Como puede observarse en el diagrama de 
Darken - Guny mostrado en la figura 1.1.8. no se presentan las condiciones para la 
formación de una solución sólida en equilibrio en el sistema Au - Ti. 

La característica común de los procesos de formación de nuevas estructuras hexagonales 
compactas por medio de mezclado iónico [76 - 78), o por implantación de iones [93], está 
en la energía transferida a los átomos por medio de iones energéticos. En ambos casos se 
sugiere presencia del spilce térmico. 

Como uno de los resultados obtenidos por la simulación del programa SRIM 2000, la tabla 
3.2.1 muestra la distribución de los porcentajes de energía cedidos al material por los iones 
incidentes y los átomos reculantcs. Como puede observarse .. casi el 80% de la energfa se 
pierde en procesos de ionización (49.54o/o iones incidentes. 30.59% átomos reculantes). 
1.59% de la energia se cede en la producción de vacancias (0.02o/o iones incidentes .. 
1.57% átomos reculantes) y el restante 18.16% en vibraciones a la red.fonones. (0.07% 
iones incidentes. 18.09"/o átomos reculantes). 

En la escala de energías en la que se llevó a cabo la implantación de iones .. la producción de 
defectos en la estructura cristalina del Ti no está asociada con el proceso de ionización. 
Como se mencionó en la sección 1.3.3 .. la transf"onnación de f"ase a - c:u en Ti puede ser 
producida por irradiación de iones pesados de energfas - 30 GeV. En este proceso, las 
razones de pérdida de energía por f"renado electrónico se encuentran entre los 29 y 
39 keV/nm. mientras que en el caso de la implantación de iones de Au de 9 MeV, la 
sección máxima de frenado electrónico es de 4.6 keV/nm. 
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Al ser tan baja la sección de frenado electrónico. comparada con la obtenida por irradiación 
de iones pesados de altas energías.. no podemos pensar en mecanismos semejantes de 
producción de dafto. como los spikes de ionización derivados de la explosión coulombiana. 

Por otra parte. la proporción de energia cedida a la red en producción de vacancias ( L59"/o) 
es pequeña. de tal manera que esta producción no puede ser el principal proceso en la 
obtención de una nueva estructura cristalina. 

La producción de vacancias está ligada a la aparición de spikes de desplazamiento. De 
acuerdo con el modelo de Brinkman. cuando el camino libre medio que viaja una partícula 
de energía E entre dos colisiones de desplazamiento. °Ad. se aproxima al espaciamiento 
interatómico del material que fonna el blanco.. se crea una región penwbada de dafto 
constituida por un núcleo central rico en vacancias .. rodeado por otra región exterior .. rica en 
átomos intersticiales. De acuerdo con la figwa 1.2.3.4. el camino libre medio para iones de 
Ti que inciden sobre Ti 1 decrece a medida que la energia de estos proyectiles disminuye, 
aproximándose cada vez más a la distancia interatómica de los átomos del blanco. Es 
entonces cuando los spi.kes de desplazamiento comienzan a ocurrir. Como se observa en la 
gráfic~ el camino libre medio de proyectiles de Ti con energías de 50 keV .. es al menos de 
28 run. es decir .. casi 10 veces el espaciamiento interatómico de la red de Ti. Este 
comportamiento sugiere que los spikes de desplazamiento se deben producir a energías 
menores. 

La producción de spi.kes térmicos tiene lugar cuando la energía del ion incidente no es 
suficiente para producir desplazamientos posteriores. En este punto su energía es 
distribuida entre los átomos vecinos, es decir .. se disipa en vibraciones de la red. en fonna 
de calor (43. 48). De acuerdo con la tabla 3.2.I, el 18.09"/o de la energía de los iones de 
Au es cedida a la red de átomos de Ti en fonna de vibraciones. La fracción minoritaria de 
esta energía se transmite por los iones incidentes. mientras que mayoría es cedida por los 
átomos reculantes que fonnan las cascadas. 

La tabla 3.3.1 muestra los resultados del cálculo de la temperatura que alcanza un spike 
ténnico. de acuerdo con los modelos de Winterbon y Signumd presentados en la sección 
3.3 (37. 47). Los spikes son generados por iones de Ti que inciden sobre átomos de Ti. Se 
han considerado iones incidentes con energías de 0.5 a 100 .keV. 

Un primer análisis de los resultados obtenidos en la tabla 3.3.1 indica una sobreestimación 
del valor de la temperatura de los spikes. para las energías más bajas. Sin embargo, se debe 
examinar con cuidado el conjunto de resultados que la teoría misma predice, a fin de 
establecer un rango de energías para las cuales sean aplicables los modelos. 

El primer dato que debe examinarse es el número de átomos en la c:ascada de energla. N ... 
ya que no es posible la aplicación de modelos estadlsticos sobre un número pequcflo de 
átomos. Las consecuencias de la aplicación de este modelo a un número pequefto de 

1 Se consideran como proyectiles los iones de Ti. porque después de las primeras colisiones de los iones 
incidentes de Au. se han pn>ducido una gran cantidad de átomos primarios y secundarios golpeados de Ti que 
son los causantes de las cascadas de desplazamiento. 
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átomos nos lleva al cálculo de temperaturas desproporcionadamentc altas. Thompson (43) 
considera que comúnmente .. en una región de spike térmico se implican del orden de 10" a 
105 átomos. 

Como puede verse en la gráfica 3.3.1. para el número de átomos en la cascada considerado 
por Thompson .. la temperatura del spike se encuentra arriba de 1200 K .. una temperatura 
superior a la temperatura de transición a la fase beta del Ti. Si se consideran los spikes 
térmicos causados por iones de Ti con energfas entre 20 y 50 keV. el número de átomos 
involucrados varia entre 4300 y 83000, y las temperaturas locales varian entre 1430 y 
9125 K. Estos comportamientos también se pueden constatar en la tabla 3.3.1 y la gráfica 
3.3.4. 

De acuerdo con la tabla 3.3.1 y la gráfica 3.3.3, la densidad de energla promedio del spike 
puede sobrepasar el valor del calor latente de füsión del Ti (0.145 eV/átomo), para spikes 
ocasionados por iones de energfas menores de SO keV. 

Otro comportamiento que resulta importante analizar, se muestra en la figura 3.3.2; es la 
variación de la temperatura como función del radio de la cascada. Para radios de cascada 
pequeftos,. el valor de la temperatura se dispara. Cuando los radios varían entre 4 y 6 run, es 
decir, cuando el número de átomos en la cascada se encuentra entre 15000 y 50000, las 
temperaturas estimadas se ubican entre 1800 y 4000 K. 

Otra aproximación al cálculo de la temperatura de un spike térmico, basada en la teorfa 
clásica de conducción del calor .. considera la propagación de la temperatura en WIB región 
de geometria esférica. producida por una fuente puntual instantánea [49). Las figuras 3.3.5 
y 3.3.6 muestran la evolución de la temperatura de un spike ténnico .. que se ha modelado en 
una región esf"érica.. de acuerdo con el modelo de Vineyard (49). Se consideran valores de 
la energia depositada. q. de 30 y 40 keV. 

En la figura 3.3.7 se hace una comparación de los modelos de Winterbon - Sigmund y 
Vineyard, respecto a la temperatura del spike. como función del radio de la cascada. La 
estimación de la temperatura en el modelo de Winterbon - Sigmund es siempre mayor que 
la hecha por Vineyard .. especialmente cuando se consideran radios pequeftos. Se debe ser 
cauteloso con la aplicación del modelo de Winterbon cuando el radio del spike tiende a 
cero. 

En el modelo de Vineya.rd, cuando el tiempo de propagación del spike es corto .. se tienen 
al.tas temperaturas, muy localizadas, que decaen de manera pronunciada al alejarse del 
centro del spike. En algunos casos, para radios mayores de 5 nm. las temperaturas del 
spike caen por debajo de la temperatura de fusión del Ti (1943 K). Si se consideran 
tiempos de propagación mayores. se va obteniendo una distribución de temperaturas más 
suave a lo largo del radio del spike. 

En este punto se debe hacer énf"asis en que la teoría de propagación del calor, en la que 
Vineyard basa su modelo,. es una teoría macroscópica que considera al material como 
continuo. Al reducir la escala de las dimensiones de la región considerada en estudio, el 
modelo debe también analizarse con cuidado. 
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Por otra parte. el modelo de Winterbon - Sigmund es un modelo microscópico. que 
oonsidera la distribución de energia de los átomos del blanco cuando éstos son golpeados 
por iones incidentes. La densidad de energía promedio en el spike térmico permite estimar 
la temperatura de· esa región localizada de desorden.. por medio de la distribución de 
Maxwell - Boltzmann. de tal manera que también en este modelo se deben reali7.ar 
consideraciones estadisticas para su aplicación. 

Ambas aproximaciones penniten estimar la elevación de la temperatura de los spikes que 
localmente se producen por efecto de iones incidentes. En el caso del sistema en estudio .. 
los dos modelos predicen spikes ténnicos con temperaturas superiores a la temperatura de 
fusión del Ti. 

De acuerdo con las estimaciones realizadas a partir de los modelos presentados. un 
mecanismo que puede explicar la obtención de las nuevas estructuras cristalinas en Ti. por 
efecto de la implantación de átomos de Au es el siguiente: al final de su trayectoria,. los 
iones incidentes de Au producen cascadas de desplazamiento de átomos de Ti. Este 
proceso es seguido por la producción de spikes ténnicos en los que se disipa la energia 
residual de los átomos reculantes. Se estima que los spikes responsables de la elevación de 
la temperatura local deben ser producidos por átomos de Ti reculantes ron energias entre 
los 30 y los 50 keV. La energía máxima de 50 keV se establece de acuerdo con el modelo 
de Brinkman para los spikes de desplazamiento, ya que por debajo de esta energía. el 
camino libre medio de los átomos reculantes que originan las cascadas comienza a 
aproximarse a las distancias interatómicas. Las regiones perturbadas por los spikes 
térmicos locales se enfrian según la ecuación 1.2.3.16 ~ el tiempo de enfriado de un 
spike térmico de radio r. que en el caso del Ti es de 1 x 10-12 s. De esta mane~ la razón de 
enfriamiento de los spikes ténnicos es de aproximadamente 101

' K/s. Como se ha discutido 
anteriormente .. bajo estas condiciones. es factible la formación de estructuras cristalinas 
diferentes a las obtenidas en el equilibrio. 

En las muestras implantadas con mayor afluencia. existe la posibilidad de que la fase AuTi3 
esté presente en la superficie. El máximo observado en los patrones de GXRD cerca del 
ángulo 20 = 43.5º. pertenece a la reflexión de máxima intensidad (211) de dicho 
compuesto~ correspondiente a una estructura cúbica centrada en el cuerpo. Un cálculo 
efectuado con el f-rograma SRIM 2000, indica que para la más alta afluencia 
(6.5 x 1016 iones/cm ). la concentración máxima de Au implantado es aproximadmncnte de 
2.3% atómico. Esta cantidad es la décima parte del 25% atómico que cottesponde aJ Au en 
el compuesto AuTh .. de tal manera que es posible la presencia de dicho compuesto en 
fonna de pequeilos precipitados dispersos. 

El tarnafto de cristalito y el valor de las microdeformaciones se detcnninó ¡x>r el método de 
Williamson - Hall. Como se observa en la figura 3.1.33, el componamicnto del tamallo de 
cristalito con respecto a la afluencia es semejante en ambos materiales: aumentó para una 
afluencia de J x 1016 iones/cm2

• Después de este valor máximo. el tamafto de cristalito 
disminuyó hasta valores aún menores que los co1TCspondientes a los nuderialcs no 
implantados. 
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El crecimiento inicial del tamafto de cristalito concuerda con el modelo sugerido por Liu y 
Mayer para el aumento de tamaño de cristalito inducido por irradiación (80. 99). Es 
importante sei\alar que para este valor de afluencia.. aún no se observa la aparición de la 
nueva estructura cristalina. Aunque el fenómeno de producción de spikes térmicos tiene 
lugar desde el inicio de la implantación. la población de regiones de dallo con una nueva 
estructura no es suficiente para manifestarse en los patrones GXRD. para una afluencia de 
1 X 101b iones/crn2

• Para afluencias superiores. las regiones de dafto producidas por los 
spikes ténnicos empiezan a poblar el material. y su creciente presencia divide los 
cristalitos. obteniéndose asi tamaftos de cristalito menores a los ya encontrados. 

En ambos materiales. el valor de la microdefonnación aumentó con la afluenci~ 
especialmente en el caso de la aleación. La inclusión de regiones de dai\o dentro de la 
matriz original provoca este aumento en la microdefonnación. 

Corno producto de la implantación. el Ti y su aleación Ti~Al--4V presentaron un 
incremento en el valor de la microdure~ evaluada por medio del ensayo de Vickers. En 
ambos materiales. ha~ un pronunciado crecimiento del valor de microdureza hasta una 
afluencia de 1 x 10 6 iones/cm2 • posterionnente se observan cambios marginales. El 
resultado anterior indica que. de los mecanismos de endurecimiento inducidos por 
irradiación que discute Sharkeev (98] .. el endurecimiento por fronteras de grano no es el 
mecanismo principal 9 ya que precisamente en este intervalo el tamafto de grano aumenta; 
mientras que para la afluencia de 3.5 >< 1016 iones/cm2

• cuando los tamaftos de cristalito han 
disminuido sensiblemente. el cambio es pequefto. También es poco probable que el 
incremento de la microdureza sea producto del endurecimiento por formación de soluciones 
sólidas.. o por dispersión, ya que por una parte. no existen las condiciones para la 
formación de soluciones sólidas. y por otra.. la formación de precipitados de la nueva 
estructura es aún pequefta para afluencias bajas. El mecanismo sugerido para el incremento 
del valor de microdureza es el endurecimiento por incremento en la densidad de 
dislocaciones. 

Finalmente.. respecto a la moñologia de las muestras implantadas9 observada por 
microscopia electrónica de barrido (figuras 3.1.S. 3.1.6 y 3.1.8). se puede corroborar una 
mayor estabilidad mecánica de la muestra de Ti~Al-4V. ya que a pesar de que las 
microdefonnaciones producidas por la implantación de iones en la aleación fueron mayores 
que en el Ti., éstas no provocaron cambios apreciables en su aspecto superficial. En el caso 
del Ti .. la implantación provoca una modificación severa de la superficie. no asociada al 
mecanismo de sputtering9 ya que la producción calculada para este proceso es baja. 
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5. Conclusiones. 

Las técnicas de Retrodispersión de Rutherford, Difracción de Rayos - x de Incidencia 
Rasante y el ensayo de Microdureza Vickers son adecuadas en el análisis de la región 
superficial modificada por la implantación de iones de Au de 9 MeV sobre blancos de Ti y 
Ti-6Al-4V. 

Las técnicas mencionadas se pueden utilizar de manera complementaria en el estudio de la 
modificación de la superficie de sistemas semejantes: iones pesados con energías del orden 
de 10 MeV. implantados sobre metales. 

La implantación de iones aumentó el número de microdurez.a Vickers en ambos materiales. 
En el Ti. el mayor incremento correspondió a una afluencia de 1.0 >< 1016 Aulcm2

• que 
representó un cambio en el valor de microdureza de un 68%. En el caso de la aleación, se 
obtuvo un aumento de 108% en el valor de microdureza. para una afluencia de 
3.5 x 1016 Aulcm2

• 

Para afluencias mayores o iguales a 2.0 x 1016 Aulcm2
, el principal efecto de la 

implantación en Ti fue la aparición de una nueva estructura cristalina hexagonal compacta.. 
con parámetros de red a = (0.3268 ± 0.0002) nm y e= (0.5184 ± 0.0004) nm. Ambos 
parámetros son mayores en un 1O.7 o/o a los de la estructura original. 

Como resultado de la implantación de iones de Au con afluencias mayores o iguales a 
2.0 x 1016 Au/cm2

• la aleación Ti-6Al-4V también presentó una estructura hexagonal 
compacta. con parámetros de red a= (0.3242 ± 0.0002) nm y e= (0.5168 ± 0.0011) nm. Al 
igua1 que en el caso del Ti. los parámetros de red de la nueva estructura son 1O.7% mayores 
a los de la estructura original. 

El mecanismo que puede explicar la aparición de la nueva estructura cristalina hexagonal 
compacta en ambos materiales es la formación de spikes térmicos,. provocados por átomos 
primarios golpeados que fonnan las cascadas producidas por los iones incidentes de Au al 
final de su trayectoria. La temperatura estimada de los spikes térmicos está por arriba de la 
temperatura de fusión del Ti (- 2000 K), ya que puede alcanzar 4000 K. Posteriormente, 
las regiones perturbadas por el spike pueden presentar un rápido enCriamiento,. del orden de 
1015 K/s. capaz de producir las estructuras observadas. 

La implantación de iones de Au de 9 MeV en Ti y Ti-6Al--4V produce cambios en el 
tamaño de cristalito en wnbos materiales. así como un aumento del valor de las 
microdcformaciones. 

Ante la implantación de iones de Au de 9 MeV, la aleación Ti-6Al-4V presenta una mayor 
estabilidad mecánica que el Ti. 
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Apéndice Al 

Obtención de la función de dallo por desplazi1mlen10 (Modelo de Kinchin - Pease). 

A partir de la hipótesis 7 del modelo de Kinchin - Pease. presentada en la sección L2.2: 
•"Un átomo de la red que reciba menor energia que el valor de Ed no será desplazado. De 
manera análoga.. si un átomo golpeado sale de una colisión con una energía E < Ed no 
contribuirá más en la cascada. Asimismo. los átomos que reciban una energía entre Ed y 
2Ed serán desplazados. pero no podrán incrementar el número total de átomos 
desplazadosn. se obtienen las siguientes condiciones para la función de dafto por 
desplazamiento, (Nd(E)): 

(Nd(E})=O (paraE<EJ) API 

(Nd(E})=I (paraEJ<E<2EJ) AP2 

Existen dos posibilidades para la ecuación AP2. Consideremos un átomo primario 
golpeado con una energia entre Ed y 2Ed. Ahora consideremos la posible secuencia de 
eventos que este átomo primario sufre con los átomos de la red: 

a) Si la energia transferida por el primario a un átomo de la red excede a Ed. pero es menor 
que 2Ed. el átomo de la red será desplazado pero el primario quedará con energia menor 
que Ed. En esta situación. el átomo golpeado se moverá fuera de su sitio en la red. pero el 
primario ocupará el sitio vacante. disipando su energia cinética en fonna de calor. Este 
proceso representa una colisión de reemplazo. 

b) Alternativamente. si el primario transfiere menos energía que Ed al átomo de la red. el 
átomo golpeado no será desplazad.09 dejW'ldo al primario como el único átomo desplazado. 
con una energía insuficiente para desplazar otro átomo de la red. 

En las dos situaciones presentadas anterionnente. la colisión del primario resultará en un 
solo átomo en movimiento. el cual tendrá una energia menor que el primario original. Por 
tanto. un átomo golpeado primario con energía cinética entre Ed y 2Ed producirá un átomo 
desplazado. 

Ahora se debe determinar una forma funcional para la función de daño (Nd(E)). para 
E > 2Ed. Para proceder, consideremos la condición de que la cantidad (Nd(E)) debe ser 
conservada. Especificarnente. esta condición indica que el número de desplazmnientos 
producidos por un átomo primario de energía E será igual al número de desplazamientos 
producidos por los dos átomos en movimiento que fueron creados cuando el primario 
colisionó por primera vez con un átomo de la red. La figura API es un esquema de la 
colisión binaria entre un átomo primario de energfa E con un átomo estacionario de la red. 
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átomo primario 

E 

átomo reculantc 
de la red 

Figura APJ. Transferencia de cnergla dcspuc!s de la primera colisión de la cascada. 

T 

En la colisión, el primario transfiere una energia Tal átomo de la red, y sale de la colisión 
con una energia E - T. Las condiciones de conservación establecen que el número de 
desplazamientos creados por el átomo primario (Nd(E)). debe ser igual a la suma del 
número de desplazamientos (Nd(T)) y (Nd(E-T)) creados por lo dos proyectiles que surgen 
de la primera colisión del primario, es decir 

La ecuación AP3 no es suficiente para determinar Nd(T), debido a que la cncrgia 
transferida., T, no está especificada. De la primera suposición del modelo. sabemos que 
todas las colisiones son entre átomos iguales. y que T puede tomar valores entre O y E. Sin 
embargo. para el modelo de esferas duras. sabemos que la probabilidad de que un átomo 
con energía E transfiera a otro de igual masa una cantidad de energia entre T y T + dT está 
dada por la expresión P(E. 7J dT ~ dTIE. Podemos usar el hecho anterio~ para calcular el 
número promedio de desplazamientos. A partir de la definición de valor promedio, 
tenemos que para un átomo primario de energia E, 
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Renli7..ando la misma operación de ambos lados de la ecuación AP3., se tiene 

El lado derecho de la ecuación APS consiste de dos integrales. las cuales tienen la misma 
fonna si realizamos un cambio de variable de integración en la primera integral. 
Sea T~ = E - T., esto reduce la ecuación APS a 

El lado derecho de la integral APS puede ser expandido en la suma de tres integrales9 sobre 
los siguientes rangos: de O a Ed. de Ed a 2Ed y de 2 Ed a E 9 para obtener. 

3..f.'"Nd(T)dTa.3..[f.'"' Nd(T)dT+ r'.'"' Nd(T)dT+ s: Nd(T)dr] AP7 
E o E o J"" -"" 

La primera integral del lado derecho9 evaluada entre O y Ed se anul~ en vinud de la 
ecuación AP 1. La segunda integral. evaluada entre Ed y 2Ed es igual a 1. en vinud de la 
ecuación AP2. de tal manera que la ecuación AP7 puede reducirse a 

<NAE))= 2 Ed+3..J:. Nd(T)dT APS 
E E -'• 

Multiplicando por E ambos lados de la ecuación AP8. y diferenciando con respecto a E. se 
tiene 

Aplicando la fórmula de Leibniz para obtener la diferencial de una integral 9 se obtiene la 
siguiente ecuación diferencial homogénea: 

APIO 

cuya solución es 
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La constante Ces determinada por la sustitución de la ecuación AP2 en la ecuación APl 19 
lo que muestra que (Nd(2Ed)) = 1 = 2CEd, o que C = (2Ed)" 1 _ Por lo tanto, el número de 
desplazamientos es 

El limite superior9 EC9 en la ecuación AP12 es una energía impuesta por Kinchin y Pease 
para ajustar la pérdida de energfa por frenado electrónico para átomos primarios de energías 
superiores. Los valores de Ec se toman como M2 keV; por ejemplo Ec (Ti) = 48 keV. 

Para átomos primarios con energías superiores a Ec. el número de desplazamientos se 
asume como 

La función de dai\o total de Kinchin - Pea.se para los átomos primarios se construye como 
una combinación de las ecuaciones API, AP2, APl2 y AP13: 

r~ 
(siE<EJ) 

(si EJ <E< 2EJ) 

(NJ{E)} = (si2EJ<E<E,) AP14 

~ (si E, <E) 
2EJ 
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9 MeV Au ion implantation into Ti and Ti-&Al-4V 

R. TREJO-LUNA, L. R. DE LA VEGA, J. RICKARDS 
Instituto de Flsica, Universidad Nacional Autónoma de México,, Ap. Postal 20-36", México, 
D.F. 01000, Mexico 
E-mail: rickards@fenix.ifisicacu.unum.mx 

C. FALCONV 
Departamento de Física, CINVESTA~ Instituto Politécnico Nacional, Ap. Postal 14-740, 
México, D.F. 07000,, México 

M. JERGEL 
lnstitute of Physics, Slovak Academy of Sciences, Dubravskka cesta 9, 842 28 Bratislava, 
Slovakia 

Titanium and Ti-6Al-4V alloy samples were implantad with 9 MeV Au ions at room 
temperatura with fluences up to 6.5 x 1020 ions/m2 • The r-esults were analyzed using 
Rutherford backscattering, X-ray diffraction, glancing angla X-ray diffraction. and SEM. The 
glancing angle diffraction patterns show peaks corresponding to a new phase in both 
materia Is. presenting an hcp structure with largar lattice parameters than the unimplanted 
material. This phase is formad 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. © 2001 Kluwer Academic Publishers 

1. lntroductlon 
Titanium and its alloys are sorne of thc bcst cur
rently avnilable matcriats for surgical implants. They 
prcscnt cxccllent corrosion rcsistancc and biocompati
bility, good ductility, low clastic modulus and low den
sity. In particular, thc alloy Ti·6Al-4V has high tcnsile 
strcngth and fatigue rcsistancc (1-4). Al room tcmper
ature, purc titanium is nonnally found in thc a phase. 
which is a hcp structure. Abovc 1 1 55 K thcrc is a trans
fonnation to thc bcc fJ phasc, nnd at high prcssurcs it 
transfonns to a simple hexagonal w phasc. Thc w phasc 
has also bccn rcportcd as a result of high cncrgy ion 1r
radiation (5, 6]. 

Ion implantation has numerous advantagcs for treat
ing biomatcriat surfaces. One is the sclcctivc surface 
modification without nfTcc1ing bulk propcrtics; another 
is thc possibility ofpcríonning thc proccss at low tem
pcra1urcs. lt is known that implantation ofcenain typcs 
of ions into titanium hardcns thc surfacc, reduces fric
tion, nnd improves the wear rcsistancc. The hardening 
is attributcd primllríly to 1hc fonnation of hard phnse 
(carbide, nitridc and oxide) prccipitates (4]. 

As part ofa program 10 improve the suñace proper
tics ofTi and its alloys íor medical applications, and to 
undcrstand the mechanisms involvcd in thcsc changes, 
here wc prcsent the rcsulls of9 McV Au ion implan-
1a1ion into Ti and thc alloy Ti-6Al-4V. At this bcam 
cnergy, thc implanted ions afTccl thc first l .S ¡.im bclow 
thc surface of lhc mela l. Thc relativcly low sputtcring 
yicld reduces thc surfüce damage which is nonnally 
prcscnt in low cnergy implanlations, so it is poss1blc 
to study thc final distribution ofimplantcd specics and 

structurnl damagc, unhindered by surface rcmoval cf· 
fects. Most previous s1u<lies of ion implantation into 
titanium havc bcen made at low energies, and studies 
have bccn made of very high cncrgy ion irrndiation of 
Ti, lending 10 a phase tmnsfonnation [5, 6]. 

2. Experiment 
Thc Ti samplcs wcre 99.6% purity, thc main impuri· 
tics quoted by thc manufacturer (Goodfcllow) being 
Al, Cr. Mn. Ni, and V at 500 ppm. Thcy consistcd 
of sliccs cut from 9.5 mm diamcter rods which werc 
annealcd in argon al 675ºC by the manufacturer. Af
tcr cutting, thcy wcrc polished with Emcry paper and 
O.OS µm <llumina. Titanium nonnally has a hcp crys· 
tal struc1ure with lattice parametcrs a = 0.2950 nm and 
e= 0.4686 nm [7]; this was vcrified byx-ray diffraction 
on untrcated samplcs in the prcscnt cxperiment. For the 
unimplan1ed samples, mctallographic and SEM imagcs 
in the present cxperiment show a large-grain s1ructure 
with an average size ofthc ordcror 100 µm. Small angle 
x-rny difTrBclion mcasurcmcnts indicaled an additional 
mosaic structurc with sizes of 56 nm al 1 1.im dcpth, 
obtained with the Williamson-Hall rncthod described 
la ter. 

ThcTi-6Al-4V alloy samples wcre similarlycut from 
1 O.O mm diame1cr rods, also purchased from Good
fcllow, and polished with Emcry papcr and 0.05 µ.m 
alumina. The maximum impurity quotcd by thc man
ufacturer is 650 ppm of oxygcn. Scanning clectron 
microprobe and x- ray diffraction mcasurcmcnts were 
carried out on un1rcatcd samplcs, showing 10-IS 1.c.m 
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deplh ~m) 

F1g1UT1 J Calculallons of final Au Ion dlstribution •nd .... caney dis1ribu-
1ion, for 9 Me V Au lona suikina a Ti 1arac1. 

diamcter, V-dcplctcd a phase grains (hcp with 
a= 0.2925 nm and e= 0.4670 nm) in a V-cnrichcd 
fJ phase matrix (bcc with a= 0.3230 nm) which su..-
rounds thc a phase grains. Thesc valucs are in agree
ment with the lilerature (8). Thc sizc of thc rnosaic 
structu..-e at 1 µ.rn depth was dctcnnincd wi1h thc 
Witliamson-Hall plot lo be 71 nm. 

Thc 9 MeV Au ion (3+) implantntion was pcr
fonncd at room tempcmtu..-c using lhe Instituto de 
Fisicn 3 MV 9SDH-2 rellet..-on nccclcrnto..-. Typicnl 
targct currcnts wc..-c 1 to 3 µA. nnd thc beam was 
raste..-cd ovcr 4 crnl. wilh which flux densitics of 
O.S to t.S x 1016 Au ions/m2s ""'el'"e obtained. Val'"i
ous flucnccs wc..-c studied, thc mmdmum flucncc bcing 
6.S x 1020 Au ions/m2. AccOl'"ding to TRIM (9] cnlcu
lations, thc projcctcd rangc of 9 McV Au ions in Ti 
is 1.37 µm. with a straggling of 0.22 /Lm. Thc samc 
calculation indicates 1hat a flucncc of 102° Au ionslm2 
corrcsponds to 0.35 ntomic o/u in thc peak of thc im
planlcd Au ion distribution. 

Ahhough thc final Au ion distribution is calculated 
to be a slightly skcwcd Gaussinn, damagc occurs ali 
along thc ion trajcctory. as shown in Fig. l, which is 
a smoothed calculation ofthc vacnncy distl'"ibution and 
lhc final ion dist..-ibution, using TRIM, with a..-bitrary 
vertical scales. A mcasu..-c of thc amount of structural 
damagc p..-oduced by nuclear s1opping is thc average 
numbe..- of displaccments each atom of the malel'"ial 
surTern during the total bomba..-dment. For a fluence of 
1 ow Au ions/m2• thc numbe..- displacemcnts per atom 
(dpa) was calculatcd to be above 30 in the peak ofthe 
vacancy dist..-ibution al a depth of about 1.2 µm. Thc 
calculations corresponding to the Ti-6Al-4V alloy yicld 
very similal'" ..-csulls. 

Conventional (XRD) and grazing angle x-ray diffrac
tion (GXRD) we..-c used to analyzc lhc samplcs. The 
grazing angle measun=ments we..-c pe..-fonncd on a 
Sicmcns DSOOO diffractometcr with a gra.zing inci
dencc nttachment and LiF cr-ystal monochromator in thc 
sccondary bcam path, using thc CuKa radiation. Thc 
diffraction pattems were takcn with thc sample fixcd 
at thc angles of incidencc a= O.S .. , 1 .. , l .S"'. 2º. 2.Sº, 
and 3"'. and wilh a scintillation detecto..- moving from 
20 = 30º to 80º with a stcp of 0.02-' al each angle of 
incidencc. The collcction time at each value of 20 was 
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Ss. Hcrc O is the difT..-action anglc. The angle of inci
dcncc O.Sº is slightly above thc critica! angle fo..- total 
cxtcmal reftection, when thc x-..-ays start to penetratethc 
material; by inc..-easing this nnglc the penetnition dcpth 
is gradually increased. Fo..- cxamplc, al a = I º. 90% of 
thc scanercd intcnsity comes from a depth smalle..- than 
~lµ.m. 

3. Aeaulta 
Using thc same Pellet..-on accelcrntor, thc backscattel'"
ing (ROS) of 4 He ions was peñonncd in o..-dcr to dctc..-
mine the final position ofthc implantcd Au ions. In this 
techniquc (10]. the mensured energy speclrum of thc 
backscnncred He ions is used to dctenninc thc deplh of 
thc Au ions below the suñace ofthe sample. Conven
tionally, RBS mcasurements me done wilh 2 MeV lle 
ions. but in the present case at 2 Me V the Au peak in the 
RBS spectrum was hiddcn beneath the continuum duc 
to the thick Ti. The..-efore it was necessary to ..-aise the 
He ion cne..-gy to 6 Me V at which encrb'Y the signal from 
thc Au implants was separated from that ofthe salid Ti 

!~·~':,:P~~\~:i~i:.·,;;~¡";'; ~ ~foc~~::!!:2~k;~:·-:~~ 
spcctrum from thc Ti-6Al-4V alloy was csscntially thc 
samc. Thc mcasurcd p..-ofile of thc Au implant tumed 
out to be apprnximately Gaussian; it was fil with the 
cede RL°!l.tP ( 1 l] with a Gaussian distribution with n 
mean dcpth of 1.50 µm and a FWHM of 0.62 µm. 
Thc measu..-ed mean depth is in reasonable agrecment 
with thc calculatcd value (l.37 1.tm), but thc measured 
width is about 2.S times grcatcr than thc calculatcd one 
(0.22 µm). 

\Vhcn ion implantation is pcñonncd at lower ener
gics ( 1 00--200 keV). therc is frcqucntly a combination 
of a small ion rangc and a la..-ge sputtcring yicld. This 
leads to a modification of thc implanted spccies dcpth 
profilc~ as thc e..-oded su..-face ..-ccedes as much as, OI'" 

cvcn more than the initial ion rangc. lt also places a 
limit on the numbcr of ions that can be implanted. 
sincc ini1ially implanted ions may be sputtcrcd away 
at a late!'" stage. In the p..-esent expcriment, ali thc spcc
tra obtained from ROS simila..- to Fig. 2 indicate that 

o 200 400 
channel 

600 800 

Flcwr ~ ROS ~llllm of 6 Mc:V alpha r-ntc:lc:s SQ.UCT'Cd rrom tita· 
n111m irnplan1c:d .. i1h9~tcV Au inns. Thcimplan1c:d Auionsmc found•I 
•rncandrpthofl S01amwithaFWHMor0.621am. Thcanowlndielltn 
1hc: rosmon ~ thc: Au pcalr. would llPflCV 1í1l WCR nn 1hc nrfacc:. 
Thtte ts a c:arbon cnfltaminahon anda 1h1n nayac:n 11Urfacc ,.ralr., 
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Ibis efl"ect does not occ:ur. für the O.uaian diSlribulion 
is wcll defincd. and it ..,._,.. at thc awrect dqlda. Tltis 
is consis&enl with • unaill BpUt&erina coellk:ient., which 
for lhe pl'eecnt ca.e of"9 Me V Au on Ti. was calculaled 
with TRIM to be between 2 ami 3. 

Thc measured widlh of" lhe implmnted Au disbibu
don is luger than expected fiom the calculations. This 
could be duc lo diffiasion misina rrom local healina 
of" lhe rnatcri•I durina bombudment. However. il will 
be seen thm1 rwlialion dam8ge durina the impl.,..tion 
causcd considcn.ble chanaes in the crystal structure and 
grain sizea. so lhe -=companyina strain could very well 
accounl for Che ot.erved incl'1Ca9C in widlh. 

The microstructure of"bolh Ti mnd lhe Ti-6Al-4V •l
loy bcfore implantation, was revealed with a solution 
oíl0% HF. S% HN03 and 8S% H20. Uld lhen the um
plcs were obscrved with SEM and oplical microecopy. 
Fig. J shows lhc surface of unimplantcd Ti, whet'e rhe 
microstructureconcapondsloa-TiandpreaentsalarBc 
grain sizc (-100 µm). The dartt and liaht grains are 
bolh a; the contnast is causcd by the dc:pc:1wtence ofthe 
ctching eff'ccl on the oricnlalion of lhe crysgl ( 12). 

Fig. 4 is the c:onesponding image of"unimpl9ftled Ti-
6Al-4V. The microstructure in lhis cue consista of"IWO 
phascs. a and ¡J; the darte ~gions concspond to lhe a 
phaac. and lhe light regions to lhc /J phase sunounding 
lhea phase regions [13]. Anclectton microprobestudy 
showcd the a piune to be depleled in v. while die fJ 
phasc is rich in V. 

The Au ion implant•lion proceu rcvcaled thc mi
crostructurc on thc surf9CC of bolh metals. 110 it wu 
not neccsamry to chemically etch lhe samples in on:ler 

IO view lbe pain Mrm:tm"e. In the e-. of" Ti (Fis. S), 
the boundmie8 of lhe lmp ...... wae afl'onaly re-. 
VC81ed with a fluence of"6.S x 10- Au ionsfrn2 • mnd 
.. eccumulation ofrnaller al the boundMiea is evidenL 
In 8ddition.. on 1he ~ of" the gni ... , new .-.Hel 
StndUres wet"C revealed. suasesfing twinnina. In thc 
THAl .... V camc lhei"e is no evident chmnp in t:he mi
Cl'09lnK:IUrc f"or6.S x loZO Au ionslm3 .compaRdwith 
the unimpl...ced samples. 

Vtckers microhardnesa teas (JO gnma loed for 
20 mec:onda) were peñormcd on ref"aence .amples •nd 
on umples impa...ted with dill"enent ftuences or Au 
ions. The n:sulta me llhown in Fia. 6. In the case of 
Ti, _, inc::rea9e of" 7S% in h8rdneas U ob9erw:d for a 
ftuax:c of" 1 ()211 Au ion&i'm2 mnd then a sli&ht. docreue. 
Fm the Ti-6Al-4V alloy 1hr: increaae i9 up to 100% f"or 
lolD Au ions/m2 MMI continuea lo in::~ f"or • higha 

°"""""· 
3.1. llt•nium 
XRD- GXRD _... wcn: tMel1 ftom _.,... of 
Ti mnd lhe Ti-6Al-4V alloy, both in ref"aence umples 
and in samplcs irnplantcd with ditrerall valuea of" Au 
ion ftuence. Allhough it is lmown thal ~ is always 
a thin oaide PR8Cftl on Ti mnd alloy sud.cea. no ox
ide linea ~ ob9Crved in thc9C panema. indicatina 
tbat lhe o•ide i3 vcry lhin. Thc hexaiaonal cloee pecked 
(hcp) polyays&alline structme of" Ti wa confinned in 
lhe reference samplea by the pre.ence of all the tab
ulMed difttaiction maximm (14). The aune waa true of 
lhomeimplanlledwith 101• mld 101• Auionafm2. Fo.-all 
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TAPLB 1 lndlccsorthc new dllfraction nui..drn. obllel"Wld in TI and 
the •110)' Tl-6Al-4V, al a ftucnec o(6.5 ic IO:ro Au 1on.,m2, -ina •n 
hcp 1tructuro 

i.u. 
in Ti inTl-6Al-4V 
J(nm) d(nm) 

-· ··~ 100 . 0.21129 0.2&03 
' •. : 002 ., 0.2595 

o 18 19 20 21 

log nuance (m4
) 

Fígunr 6 Dcpendencct of Vickcn mlcmhardne .. rncasun=mcnl• on Au 
ion Rucncc for Ti and Tl-6Al~V .. mplc1. 

'º 'º 
20 

FigulT 7 Compariaon of diffru:tion paucms from a Ti n:fcn:ncc ... m
plc and from aamples lmplan1cd wlth 1o:to.3,5 • 1020, and 6.5 x 
l ()lO Au ionafml • wlth staneina anal e a - 1 •. 

thesc cases thc GXRD pattcms takcn nt different vnl
ucs of gmzing angle a showcd no rclcvnnt changc in 
thc ncar-suñacc propcnies. 

Fig. 7 shows a comparison of pattcms from a 
rcfercncc snmplc and from samplcs implantcd with 
1020 , 3.5 x 1 a2º. nnd 6.5 x 1020 Au ions!m2• with 
a = 1 º. In thc rcfcrcnce sample pattem the purc Ti lines 
are indicatcd. For n fluencc of l 0 20 Au ionslm2 thcre 
is cvidcncc of a decrcasc in thc latticc p3.ramctcr a of 
0.2o/u and nn increasc in e of2%. As can be sccn in the 
figure, thc r-elative intensitics of lines (100) and (002) 
were modified for lhc higher f1uence, indicating that thc 
implantntion induccd a change in crystal orientation. 

In thc samplcs with 3.5 x 1020 and 6.5 x 1020 Au 
ions/m2 nddilionnl lincs are observed. The scqucncc 
of new maxima cnn be cxplaincd as duc to a new hcp 
structurc with valucs of latticc paramctcr-s a and e of 
0.3268 nm and 0.51 84 nm, rcspcctivcly. obtaincd from 

101 0.2484 0.2464 
102 0.1912 0.1901 

"º 0.1630 0.1618 
112 0.1381 0.1371 
201 0.1364 0.1355 

thc mcasured valucs ofinlcrplanar distancc d shown in 
Table l. Of thc wholc scqucncc pcrtaining to thc ncw 
structure. thc only maximum not obscrvcd (002) would 
be locatcd undcmcath a strong peak ( 100) ofthc original 
structurc. Both paramctcr.; a and e prescnt an incrcasc 
of approximatcly 10.7% with respect to thc original 
Ti lincs. Thc only linc thnt docs not bclong to cithcr of 
the hcp sequcnccs is a wcak one located at 20 = 43.54°. 
and coincides with the linc ofmaximum intensity ofthe 
compound AuTi3 [ 15]. Thc othcr reflcctions ofthis mi
nority phasc would be hiddcn in thc background. Thcre 
is thc possibility that thc new lincs consistcnt with an 
hcp structurc could be associated with an orthorhombic 
phasc. but lhe corrcsponding parnmctcrs would be too 
largc to be likely. 

Thc analysis of thc random microstrain and particlc 
sizc broadcning effcct on thc diffmction maxima ofthc 
original structurc was pcrfonncd by thc Williamson-

~~~~J:l~t :'P~:~r ~ ~~s ~"v:~::;:r~c/ ~:~:;~~"e~~~ !r 
thc successivc diffniction maxima in a spcctrum, whcrc 
O is thc Brngg anglc and fJ is thc total width of cach 
linc. Only wclt resolved maxima werc considcrcd, and 
a straight linc was fit to the experimental points. On thc 

··-'---~--....... -~'----~--~---' 

F1Jl'UT /f ExamplcnfaWillianuon-Hall plo1. Thcpainain:iscakvl.ied 
from thc intcn:cpt or 1hc •lraight linc wi1h lhc wo:nic•I ••i .. and lhc nns 
waluc of1hc miaoslrain is obC•incd rrom 1hc •l"f'C'. 
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º 2 3 .. 5 

fluenoa (1030m 4
) 

F1Jl11rr 9 V.lucs of &n1in 1izc v1 Au Ion nuenee. ubcained from the 
Willi1mson•lt•ll plol• c:om:1pondina lo 1pccl1111 of Ti and lhc Ti-6AI· 
4V1llo)'. 

plot. thc grain sizc is calculated from thc intercept ofthc 
stmight linc wilh thc vcnical axis. and thc nns valuc of 
thc microstrain is obtaincd from thc slopc. Plots from 
cach of thc samplcs indicatc thnt both thc grain size 
and thc root mean squarc (rrns) valuc of microstrain 
incrcasc with dcplh in thc rcfercncc samplc. while in 
the samplc cxposcd 10 thc flucncc of 1 x 1020 m-2 only 
thc grnin sizc incrcascs. though Jcss markedly. and thc 
microstrain dccreascs with depth. 

The Williamson-Hall plots wcrc obtaincd far thc 
difTi-action maxirna ofthc original hcp structure ofsam· 
ples implantcd with t. 3.5 and 6.5 x 1020 Au ionstm2 • 

Thc rcsults are shown in Figs 9 and 10. In thccasc ofTi, 
thc grain sizc incrcnscs 10 more than twicc thc original 
valuc at 1020 Au ions/m2• and al highcr Hucncc it drops 
to lcss 1han thc original value. Thc microstrain. on the 
01her hand, incrcascs mono1onically with flucnce. and 
does not cxcced twicc thc original valuc. 

3.2. Thc alloy Ti-6Al-4V 
Thcsc same kinds of mcnsuremcnts wcre also pcr· 
fonncd on thc nlloy Ti-6Al-4V samplcs. Fig. 11 shows 
thc corresponding difTraction·pattcrns far thc samc val· 
ucs of Hucncc as thc case of Ti (102°. 3.5 x 1020• and 
6.5 x 1020 Au ions/m2, with a= Iª). Thc rcfcrcncc 
samplc difTraction pancms are in agrecmcnt with thc 
known structurc [ 13] ofV-dcplcteda phasc grains (hcp 
witha = 0.2925 nmand e= 0.4670nm) ina V-cnrichcd 
{J phasc matrix (bcc with a = 0.3230 nm). 

Four lincs ( 11 O, 200, 211 and 220), of which only 
onc is visible in Fig. 1 1. but appcar in other diffrac
tion pattcms, allow thc idcntification ofthc fJ phasc in 
thc rcfcrencc samplcs. Thcsc lincs show a gradual shift 
in XRD paucms for Hucncc vnlucs of 101•. 1019

• and 
1020 Au ionslm2• corrcsponding to a decreasc in thc lat-

508 

•+-~~~~~~~~~~~~~~--l 
o 

F1~ 10 Valuc1 of micm1t.-ain .... Au ion ftucnc:e, obtaincd from the 
V."illiam•on·H•ll plo11cofT'CSpondins10 spec:1n1 orn •nd lhc 11-6Al-4V 
•lloy. 

JODO 

..... l. 
u.10-.• 

j 1soo 

~ J.S•lo'"•· 

• 1.10•.• 
500 

¡¡ 

F1&UIT 11 Glancins •n¡¡le diffnoclion r--1tems from the Ti-6Al-4V alloy 
tor ~rrnncc aamplcsand -.amplcs implan1cd with 1010, 3.~,. 1010, and 
6.S x to2<1 Au ion,..m2, wilha - 1•. TI>C peak markcd wilh •nan-ow la 
one otlhebcc lincs oíthc fl phase; lhe 01her Uuec an: not visible in t.his 
•JWCUUm. 

ticc paramctcra of 1.5% at 1020 Au ions/m2 • Thcsamc 
was obscrvcd in GXRD with a dccreasc in a of 1.2%. 
At thc highcr fiuencc of 6.5 x 102° Au ionsfm2 thcsc 
lincs wcrc cither hiddcn by onc of 1hc s1rongcr peaks 
or in the background. 

At 3.5 x 102º nnd 6.5 x 1020 Au ionslm2 thc samc 
additional lincs are obscrvcd as in thc Ti case, con-e· 
sponding to a new hcp structurc with valucs of lattice 
paramclers a ande of0.3242 and 0.5168 nm, respcc· 
tivcly. oblaincd ftom the mcasured valucs of d shown 
also in Table J. Again, both paramctcrs prcscnt an in· 
crease of 10.7% with rcspcct to the original Ti-6Al-4V 
lincs. At 1hc higher flucnce, two lines wcrc identificd 
consis1ent wilh thc AuTi3 compound. 
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The grnln sizc and microstrain wcrc analyz.cd in 
thc snmc way as thc Ti samples, using Williamson
Hall plots. Thc rcsults f'or thc alloy are includcd in 
Figs 9 nnd 1 O. Thc chnngcs in grnin sizc show a bc
havior similar to thc Ti case, but lcss rnnrkcd. 1-low
cvcr, thc microstrnin incrcnscs with flucnce to more 
tl1Rn threc times the original vnluc, and thcn levcls off. 
Thc nccumula1ion ofmancr obscrvcd by SEM at gmin 
boundarics and surfüccs docs not appcar in thc alloy 
samplcs. 

•· Dlscussion 
Thc RBS spcctrum indicatcs thnt thcre was vcry littlc 
diffusion of thc implantcd Au. Thc maximum of the 
Au peak is within tite error cxpcctcd f'rom the stop
ping powcrs employcd by thc computcr codcs uscd. 
Thc FWHM of thc implanted Au, howcvcr, is largcr 
than 1hnt expccted from thc TRIM calculation (0.62 µm 
vs 0.22 µm). This is not surprising, sincc the SEM mi
crographs show that thc suñncc was strongly modificd, 
and considerable roughncss was in1roduccd wilh thc 
implantation. 

Table 11 is a summary of thc mcasurcd values of thc 
lanice parnmcters a nnd e for the hcp structurc (a phasc) 
in rcfcrencc Ti nnd Ti-6Al-4V, as well as Au ion im
planted Ti and Ti-6Al-4V. The rcsulting ratio e/a is 
includcd far cach case. In purc Ti, thc implantation of 
Au lcads to the nppearancc ofthe ncw phnsc with valucs 
ofa ande 10.7°/a larger than tite original Ti. In thc Ti-
6Al-4 V nlloy, thc sume is obscrvcd in the ot phnsc: a ncw 
phasc appcars with values ofa ande again 10.7u/a lar-ger 
than thc odginal nlloy. In ali cases the ratio e/a is very 
ncar 1.6, which is typical ofthe hcp structurc. Therc is a 
rcscmblancc ofthesc structurcs with rnctastnblc pha.scs 
obtnincd from ion mixing cxpcriments lending to vari
ous nlloys in which the rnajor constituent originally has 
nn hcp structurc [ 17). 

Therc is thc possibility of thc AuTi 3 phasc being 
prcscnt. nlthough only onc peak is cvidcnt. that ofrnax
imum inlcnsity, thc (211) peak corrcsponding to a cu
bic structurc. A TRIM calculation indicates that far the 
highcr flucncc (6.S x 1020 Au ionstrn2) thc Au con
centration at thc peak of thc implanted Au is approx
imately 2.3 at. %. This is onc tcnth of thc 25 at. % 
thnl corTcsponds to the AuTiJ compound, so it is feasi
blc that the compound cxists in scaucrcd prccipitatcs. 
Thc conditions for a solid solution [ 18) of Au in Ti 
are not mct: thc ntomic radii of thc ''"º elcmcnls are 

TABLE 11 \.'alllCaoílhelalti.cc:pan.meter1Aandcíorthchcpstruc:ture 
(CI' phuc) ofrefenmccTi and Ti-6Al-4V, as well as Au Ion implanted Ti 
and TI-6Al-4V. rñeaaured In lhls ~pcriment. Tbc n:sulllna n.tio e/a is 
indudC'd for each case 

TI 

Ti·6A1-4V 

a -o.2950nm 
c-0.'4686nm 
C/A - 1.588 
a -o.2925nm 
c-o.~70nm 

e/A - 1.597 

lmrl•ntcd 

a• 0,3268 nm 
t'•0-'1A4 nm 
t'/0 - l.!586 
a• 0,3242 nm 
c•0.516&nm 
e/a- l.!594 

vcry different, the crystal structurcs are difTcrcn1, thc 
valucs of clcctroncgativity difTcr, and thcy havc diffcr
ent valcnces. Thercforc prccipitates of AuTi) would be 
cxpcctcd. 

Thc calculatcd value ofdisplaccments peratom (dpa) 
is sufficicntly largc far amorphization to occur. How
evcr, not only docs lhe original hcp structurc pcrsist. but 
at the higher values offlucncc therc is the advcm ofthe 
new phasc, in both thc Ti nnd thc Ti-6Al-4V alloy. This 
phasc is formcd mainly by structural damagc produccd 
by thc benm, nnd not by thc fonnation of compounds. 

5. Concluslons 
A study of thc implantation of 9 Me V Au ions into Ti 
and thc Ti-6Al-4V alloy has bccn made using various 
analytical tcchniqucs (ROS, XRD, GXRD, SEM). For 
both Ti and thc Ti-6Al-4V nlloy, at values of tluencc 
above 1020 Au ionslm2 , structur-al damage lcads to a 
new hcp phasc, with larger values oflatticc paramcters 
a and e than thc odginal matedal. In all the hcp phases 
observed (refcr-encc and implantcd), the valuc of e/a 
is closc to 1.6. which is typical of the hep structurc. 
Thcrc is abo ccnain evidencc of the formation of thc 
AuTi 3 compound. No nmorphizntion is cvident in spite 
or largc dpa valucs. 
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