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RESUMO

O objetivo da presente dissertacdo € o estudo de difusdo de In e Pd na matriz de 5-Ti.
O interesse deste estudo baseia-se na investigacdo sistemética, realizada pelo grupo de
Implantacdo 16nica, de difusdo de impurezas substitucionais em g-Ti com o fim de determinar
uma relacéo entre tamanho, valéncia e solubilidade e os respectivos coeficientes de difusio.

Consideracdes de tamanho, diferenca de valéncia e solubilidade indicam que o In
devera difundir substitucionalmente. Por outro lado, ndo esta claro qual seréa o mecanismo de
difusdo do Pd, pois a sua solubilidade ndo € muito alta e seu raio atbmico € menor que o da
matriz. A dependéncia do coeficiente de difusdo desses dois el ementos com a temperatura foi
estudada entre 823 e 1073 K no caso do In, e entre 673 e 1073 K no caso do Pd. Em ambos os
casos, a técnica de RBS foi utilizada para determinar os perfis de concentragéo. Esta técnica
tem uma alta resolucdo em profundidade (tipicamente 10 nm), o que permite a determinacéo
das baixas difusividades esperadas no presente experimento (D £ 107 m?s?).
Adicionalmente, utilizamos para o caso do Pd a técnica de canalizacdo, com a finalidade de
determinar o grau de substitucionalidade dos &omos de Pd, tanto imediatamente apds a
implantagdo, quanto depois de efetuados os recozimentos e, portanto, determinar o
mecanismo de difusdo do mesmo em a-Ti.

No caso do In, os coeficientes de difusdo seguem uma lei de Arrhenius com
parametros de difusio Q =(260+10) kJmol e D, =(2,0+13) 10°° m?s™, valores estes,

tipicos de um comportamento difusivo substitucional. No entanto, para o Pd, os coeficientes

de difusdo também seguem um comportamento tipo Arrhenius, com Q =(264+9) kJ/ mol e

D, =(28+13)" 10°®m?s'. Quando se comparam os resultados do Pd com outros

substitucionais, tais como Pb, Au, Sn e In, os resultados indicam que o Pd é um difusor
rapido, porém mais lento que os intersticiais do tipo Fe, Co ou Cu. Por outro lado, os
experimentos de canalizagdo indicam que no intervalo de temperatura estudado, 30% dos
atomos de Pd ficam em posicdo intersticial na rede. Isto é um forte indicio de que o

mecanismo de difusdo é do tipo misto.



ABSTRACT

The objective of this work is to complete the systematic study done by the lon
Implantation group by investigating the diffusion of substitutional atoms in g-Ti. This
research was done in order to establish a correlation between the size, difference of valence
and eventually the mass and the corresponding diffusion coefficients of the solutes in g-Ti.
With thisaim in the present study we investigated the In and Pd diffusion in g-Ti.

Size, mass and difference of valence considerations indicate that In should diffusein a
substitutional way. On the other hand there are no clear indications if that holds for Pd, since
its solubility is not high and its atomic radius is smaler than the host. The temperature
dependence of the diffusion coefficients was studied in a temperature interval between 823
and 1073 K for In and 673 and 1073 K for Pd. In both cases the Rutherford backscattering
technique (RBS) was used in order to determine diffusion coefficients as low as 10" m?s™. In
addition we have used for Pd case the channeling technique in order to determine the

substitutional or interstitial character of the Pd atomsin the g-Ti matrix.

For In, it is shown that the diffusion coefficients follow an Arrhenius behavior with the
following parameters. D, =(2.0+1.3)" 10°° m?s™ and Q = (260+10) kJ/ mol values typical
of a substitutional mechanism. For Pd the diffusion coefficients aso follow an Arrhenius law
with D, = (2.8+1.3)" 103 m?s™* and Q=(264+9) kJ/ mol . When compared the present Pd
results with other ones corresponding to substitutional atoms like Au, Sn, In, Hf, Zr etc. It is
concluded that Pd is a faster diffuser, however slower than the classical interstitial ones like
Fe, Co and Cu. In addition the channeling experiments show that after each annealing process,

30% of the Pd atoms are at interstitial sites of the g-Ti matrix. Both features are strong

indications that Pd diffuses via a mixed mechanism.



INTRODUCAO

O estudo de difusdo € de grande importancia em muitos ramos da ciéncia e da
tecnologia. Em geral, esta relacionada a mudangas ocorridas em metais quando lhes é
fornecido calor, podendo ser ativada por outros agentes, tais como: radiacoes, deformacdes
mecéanicas e campos eletromagnéticos. Por isso, a difusdo € um processo importante a ser
considerado em tecnologias de preparacdo de materiais. Difusdo em sblidos, essencialmente,
significa migracdo de particulas, estando intimamente relacionada com a criacdo e migracéo
de defeitos (impurezas, vacancias, intersticiais, etc.) onde, da migracéo destes defeitos, pode-
se acarretar significativas modificagdes nas propriedades fisicas de um material.

O interesse no estudo de difusdo de impurezas em elementos do tipo VB da tabela
periddica (Hf, Zr, Ti), é devido a estes metais serem de grande interesse tecnoldgico e
industrial (materiais estratégicos). Tomamos como exemplo o Zr, material base em ligas
utilizadas como invélucro de elementos combustiveis em reatores de Uranio natural e agua
pesada (Zircaloy 2 e 4, Zr-Nb) e para tubos de pressdo em reatores tipo CANDU (Zr-Nb). Jao
Ti, é largamente usado como material de revestimento (TiN), apresentando excelentes
propriedades fisicas como dureza, alto ponto de fusdo e uma boa condutividade térmica e
elétrica.

Os elementos Hf, Zr, Ti apresentam algumas caracteristicas similares, como a
existéncia de uma estrutura bec (fase p) a atas temperaturas e uma estrutura hep (fase g) a
baixas temperaturas. Possuem também, semelhancas quanto a propriedades eletrénicas e
termofisicas. Diversos estudos de autodifusdo e difusdo de substitucionais foram realizados
para fase p, mostrando algumas peculiaridades, como uma forte curvatura associada a
representacdo de Arrhenius [1] indicando um comportamento difusional andmalo
(ver capitulo I1).

Quanto a fase 3, menos estudada, deve-se basicamente ao fato de que esta fase é
estavel a baixas temperaturas (T £900°C). Os coeficientes de autodifusdo e difusdo de
elementos substitucionais, neste intervalo de temperatura, sdo esperados serem menores que
10m?s?, fato que reduz fortemente o nimero de técnicas de andlises convencionais

utilizaveis devido abaixa resolucdo em profundidade das mesmas (alguns pin).



Mais recentemente com o uso da técnica de retroespalhamento de Rutherford (RBS),
tornou-se possivel medir as difusividades de uma série de elementos substitucionais em g-Ti.
Esta técnica possui uma boa resolu¢do em profundidade (~10 nm), sendo possivel medir
perfis de concentracdo de impurezas a profundidades rel ativamente proximas a superficie (ver
capitulo I11).

Os primeiros estudos de autodifusdo em g-Zr, realizados por Horvéth et al. [2] em
1984, mostraram que a difusdo seguia um comportamento néo-linear do tipo observado na
fase p. Imediatamente se levantou a questdo, se esta difusdo andbmala era devida a fatores
extrinsecos (difusdo por dislocacdes, influéncia de impurezas, etc) ou fatores intrinsecos,
como a formagdo de fases metaestaveis perto da temperatura de transicdo p® g. Portanto, em
1986, iniciou-se um trabalho sistemaético de colaboracdo entre o grupo de Implantacéo 16nica
e 0 Departamento de Materiais da Comissdo Nacional de Energia AtGmica (Argentina), a fim
de estudar esta questdo. Deste modo, se estudou a difusdo de Hf em g-Zr, e Hf, Au, Pd, Sn em
a-Ti. Em todos estes casos, observou-se um comportamento tipo Arrhenius com parametros Q
e Do caracteristicos de uma difusdo substitucional. Com excegdo do Sn, todas as retas de
Arrhenius estdo muito proximas umas das outras, sendo que para uma temperatura fixa, a
diferenca entre o coeficiente de difusdo € menor gue uma ordem de grandeza. Porém, ndo é
possivel estabelecer uma relacdo entre o tamanho do d&omo difundente, a sua massa e 0s
coeficientes de difusio medidos.

Portanto, a redlizacdo deste trabalho estd4 baseada em duas finalidades: primeiro,
completar o estudo de difusdo de impurezas em a-Ti utilizando ions mais leves que o Sn.
Desta forma podemos estabelecer se 0 Sn, que aparentemente € o difundente mais lento
estudado até o momento, € uma excegdo ou se isto se verifica para 0s outros metais; segundo,
tentar estabelecer uma sistemética entre os coeficientes de difusdo e os pardmetros tipicos dos
difundentes, tais como 0s ja mencionados, raio atbmico, massa ou valéncia do difundente.
Para este fim, escolhemos dois elementos mais leves que o Sn: In e Pd. Ambos apresentam
similaridades, tais como raio atdmico (In, r=01663 nm; Pd, r = 0,1376 nm;
Ti, r =0,1462 nm) [3,4] e diferentes valéncias (In, 3; Pd, 6; Ti, 4).

O Pd em particular € um caso interessante a ser estudado. A solubilidade calculada por
Murray et a. [5] poderia apontar um comportamento tanto intersticial como substitucional.

Seu raio atbmico é semelhante ao de Ti, sugerindo, portanto, um comportamento difusivo



substitucional. Finalmente, a diferenca de valéncia ndo nos da uma indicacdo clara do tipo de
difusdo esperado. Portanto, podemos estar em presenca tanto de uma difusdo substitucional,
intersticial, ou mista.

Esta dissertacdo esta organizada em cinco capitulos e dois apéndices, distribuidos da
seguinte forma: o primeiro capitulo apresenta alguns aspectos relacionados com a teoria geral
da difusdo, apresentando as suas equacOes béasicas, derivadas de um ponto de vista
fenomenoldgico e posteriormente a partir de consideragdes microscopicas. No segundo
capitulo, mostramos um panorama geral dos estudos de difusdo de impurezas em elementos
IVB da tabela periddica, juntamente com os conceitos de difusdo normal e difusdo anémala
em metais. No terceiro capitulo, € apresentado um resumo sobre o conceito de interacdo de
ions com a matéria, juntamente com os principios fisicos das técnicas de implantac&o idnica,
RBS e canalizacdo. O quarto capitulo se detém aos procedimentos, condi¢des experimentais e
0s resultados obtidos tanto na difusdo do In como do Pd em 5-Ti. Estudos de canalizagdo
foram realizados para a difusdo de Pd com o fim de verificar o grau de substitucionalidade ou
intersticialidade destes &omos em g-Ti. Por fim, a discussdo e a conclusdo deste trabalho sdo

apresentadas no quinto e ultimo capitulo.
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CAPITULOI

Teoria Geral da Difusao

1.1 Introducéo

Ao adicionarmos uma determinada quantidade de soluto a uma solucéo homogénea, a
tendéncia é desse soluto distribuir-se de forma a anular o gradiente de concentrag&o inicial.
Esse fenbmeno ocorre porque o sistema estd em busca do seu estado termodindmico de
equilibrio, conforme o principio de maximizacéo da entropia. Neste capitulo vamos introduzir
sucintamente a teoria geral da difusdo, com o objetivo de identificar as quantidades de
significado fisico mensuraveis, bem como arelacéo destas com parametros fisicos especificos.
O coeficiente e os mecanismos de difusdo serdo discutidos neste trabalho para os casos
especificos de difusdo de In e Pd em a-Ti. Um tratamento mais detalhado, sobre a Teoria da

Difusdo, pode ser encontrado nas referéncias [6,7,8].

1.1.1 PrimeralLea deFick

Existe uma relagdo empirica e fenomenoldgica entre o fluxo de matéria e o gradiente
de concentracdo que € denominada Primeira Lel de Fick. Toda a informacéo de interesse
fisico do problema pode ser concentrada numa constante de proporcionaidade D, que é
chamada de coeficiente de difusdo ou difusividade. Por exemplo, para o caso de um sistema
onde 0 eixo x pode ser tomado como sendo paralelo ao gradiente de concentracdo, a relacdo
entre a densidade de fluxo (J), ao longo daquela direcdo, e o gradiente de concentragéo pode

Ser escrito como

j=.pTc (1.2)

T x



A relagdo acima, conhecida como Primeira Lei de Fick, se justifica plenamente com
base no conhecimento empirico, onde se obtém que o coeficiente de difusdo independe do
gradiente de concentracdo, sendo o sinal negativo na eq. (1.1) originario do fato de que o
fluxo de matéria é no sentido oposto ao do gradiente de concentracéo.

Em uma rede cristalina de simetria cubica, o coeficiente de difusdo terd o mesmo valor
em todas as direcdes, isto €, a estrutura é dita ser isotropica em D. Em geral, o coeficiente de
difusdo é mais bem descrito por um tensor. Com isso, a eg. (1.1) torna-se uma expressao

matematica mais geral da PrimeiraLei de Fick:

J=-DNec. (1.2)

1.1.2 Segunda Le deFick

Quando o transporte de matéria ndo se encontra em um estado estacionério, isto €, se a
concentracdo varia com o tempo, aeg. (1.1) embora valida, ndo é umaforma conveniente para
analise experimental, pois medidas de fluxo sdo dificeis de serem feitas. Para relacionarmos
parémetros experimentais que sgjam mais facilmente mensuraveis, é necessario

considerarmos a condicdo de conservacdo de matéria, que pode ser escrita em termos da

equacdo diferencia
1_fc 0
Assim, combinando as equacdes (1.1) e (1.3), obtemos a seguinte expressao:
%%z%&?y%g. (1.4
Estarelacdo pode ser generalizada para trés dimensdes, como
T k(5 Re). (15)

A eg. (1.5), é conhecida como Segunda Lei de Fick. Para o caso particular em que o

coeficiente de difusdo independa da posicéo, esta equacao reduz-se a



—~=DRNZ% (1.6)

ou, considerada unidimensional mente, como

ffc_ _ T%
‘ﬂt_D‘ﬂxz' (1.7)
A solucéo da equacéo de Fick depende das condic¢des de contorno em x e da condicéo

inicial emt. Veremos a seguir, alguns dos casos mais comuns.

1.1.3 Solugdes mais Comunsda Segunda Lei deFick a D constante

Abordaremos aqui alguns exemplos de solucdes simples a fim de ilustrar a cinemética
da difusdo. As solucdes exemplificadas sdo aguelas que iremos utilizar no presente trabal ho,

ou aquel as de solucéo facilmente derivada.

Desgjamos determinar a concentracéo como funcdo de posicao e tempo, isto &, ¢(x, t).

Nos limitaremos a casos unidimensionais onde arelacdo aresolver seraaeqg. (1.7).

1) Solugdo para um Filme Fino ou Fonte Finita.

Considere uma certa quantidade a de soluto por unidade de area introduzida em um
certo ponto X, de um dado meio, distante o suficiente de ambos os extremos a fim de que se
possa considerar 0 meio infinito. Usamos como exemplo, um filme fino prensado entre duas

amostras idénticas, ver figura 1.1a.



= kG
a) filtne fino L) filtne fino

Fig. 1.1: Ilustragdo mostrando a geometria de filme fino: a) filme prensado entre

dois substratos; b) superficie evaporada.

Matematicamente, a evolucdo tempora do perfil de concentracdo requer a
especificacdo de condigdes de contorno e iniciais apropriadas. Para 0 sistema em questéo,
estas condicdes podem ser equacionadas como

lim,gy C(Xt) =lim,g .y C(X,1) =0

: (1.8)
c(x,0) =ad (x- Xg)
onde ((X) € aDistribuicdo de Dirac, centrada em Xo.
A solucdo analitica para essa condicdo, € uma gaussiana [1]:
a é (x- X,)°U
c(x,t) = expe ————(- 1.9
0= Tap o ™ ant 4 o

A expressao (1.9), amenos de um fator 1/2, € também referida como solucéo para um
filme fino evaporado na superficie de um substrato, de acordo com a figura 1.1b. Como
ilustracdo da situacdo representada na figura 1.1a, a solucdo da eg. (1.9) € representada

graficamente nafigura 1.2 abaixo a diferentes instantes tempo.



Concentragio ofx)

0 =0
Frofundidade ()

Fig. 1.2: Solucao para um filme fino a diversos tempos.

i) Solucdo para um par de Sdlidos Semi-infinitos ou Fonte I nfinita.
Considere uma distribuicdo inicial na qual uma peca, de um elemento B pura, sga
depositada (filme grosso) sobre um outro elemento A puro - figura 1.3. Matematicamente, as

condi¢des de contorno podem ser equacionadas como

grosso c(x,0) =c'H(x)
2, g lim,g .y C(Xt) =0, (1.10)
lim,gy C(X,t) =C'

Zp

Fig. 1.3: Elemento B depositado sobre A.

onde H é afuncéo de Heaviside. A solucdo obtida € [6]

& x ou

c'é
c(x,t) —Egl+ erf ﬁa’d (12.11)



A representacdo gréfica da eg. (1.11) em diferentes instantes de tempo pode ser

observada nafigura 1.4.
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Fig. 1.4: Solucdo para um par de solidos semi-infinitos a diversos tempos.

iii) Solucéo a Composicao Superficial Constante.
E fécil verificar na eq. (1.11) que a composicdo nd muda com o tempo no plano
x =0. Entdo, a eg. (1.11) pode ser usada na regido x>0 para 0 caso em que uma mistura
inicialmente homogénea de soluto de concentracdo ¢’ seja colocada em uma atmosfera na qual
reduz a concentracdo superficial a c¢'/2 e amantém paratodo t > 0. As condicles de contorno
Serdo escritas como:
c(0,t)=c/2, t*0
c(x,0) =c : (1.12)
lim,g .y c(x,t) =c¢

Se a concentragdo superficial € tomada como sendo nula, ou sgja, em (1.12) a condicéo

de contorno em x = 0 passariade ¢'/2 para 0, a solucéo torna-se paratodo t >0



c(xt) =c'erf (1.13)

2 X 0
gijDt g.

Agora, se a condicdo inicial em (1.12) for alterada de ¢’ para O, e a condi¢cdo de
contorno em X =0 mudada de ¢'/2 parac’’, paratodo t > 0, a solucéo sera equivalente ada

eg. (1.11) smplesmente trocando a variavel de x para-Xx,

- D
c(x,t)=c gl erf 82\/52‘3 (1.14)

A situacdo descrita acima é também conhecida como fonte infinita, uma vez que o
soluto € continuamente adicionado aamostra. Se a concentracdo for mantida constante em
alguma dada profundidade arbitraria x,, bastaria entdo transladar a origem na solugéo (1.14)

de xo unidades adireita:

38X - X, 0U

é
c(x,t)=c gl erf ﬁaﬂ (1.15)

1.2 SolugbesparaD Variave

O coeficiente de difusdo pode variar com a composi¢cdo, uma vez que existe um
gradiente de concentracdo, significando que D muda com a posi¢céo ao longo da amostra.
Teriamos entdo que resolver uma equacdo de Fick ndo linear, onde a solucdo pode se tornar

dificil e eventualmente ter que ser resolvida numericamente.

1.2.1 Transformacao Boltzmann-Matano

Para atacar este tipo de problema, Boltzmann percebeu que se as condigbes de
contorno pudessem ser descritas em termos de um parametro h=x/t'2, assim, a concentracso
seria uma funcdo de uma Unica variavel. Efetuando-se a troca da varidvel x por h, a equacéo

diferencial da SegundaLei de Fick podera ser escrita como uma equacdo diferencial ordinaria



(1.16)

Considere entdo, o problema descrito pelas condi¢des de contorno (1.10) a D variavel.
Uma vez gque a concentracdo € constante em x>0 e x <0, as condicdo de contorno podem

ser escritas inteiramente em termos da variavel h, onde

Iimx®—¥ C(h) =0

. : (1.17)
lim,ey ch) =

Integrando a eq. (1.16) em h, levando em conta que a concentracdo ¢ é funcéo sé de h,

chegamos a

=c'

Cp deu

U
Q (1.18)
dhii_,

1°
—61
25

CD%('D

Uma vez que, um perfil de concentracéo € sempre obtido para um dado tempo fixo,

podemos entdo fatorar t em h

c'

1% é_ dcu
“rde=t@D——¢ (1.19)
2; & axH,
com
aglco aglco 3
& dxﬂ . =8y dxz . =0. (1.20)
Avaliando entdo aeg. (1.19) em ¢’ =cyp, obtemos.
Co
Oxdc=0, (1.22)
0
umavez que
aglco aglco -0 (1.22)
%dxﬂ o=g) ~Eaxo x(c=c) o .



A eqg. (1.21) define um plano em x =0, isto é a origem do sistema de coordenadas
com relacdo ao qual a difusdo deve ser medida. Com essa definicdo de x, D(c’) pode ser

obtido daintegracéo grafica de c(x), de acordo com aeq. (1.19),

D(c)=- X0 g (1.23)

Na figura. 1.5, estdo relacionados todos 0s conceitos necessarios para a determinagdo

do valor de D naeq. (1.23). Este método foi primeiramente usado por Matano.

Interface de Matano

L'y

Profundidade (x)

Fig. 1.5: Interface de Matano.
1.3 Coeficientesde Difusdo: Definicdes par a Difer entes Condicdes Fisicas
Determinadas situacOes fisicas podem levar-nos a diferentes tipos ou defini¢es de

coeficientes de difusdo. Por simplicidade, consideraremos a seguir apenas sSistemas

unidimensionais.



1.3.1 Coseficiente de Autodifusao

Considere um sistema onde a concentracdo de atomos ¢ do mesmo elemento quimico
da matriz, é tal que Nc® 0. Considere também que esses 4&omos possam ser marcados de
alguma forma, como por exemplo, pelo fato de serem radioativos. De acordo com a Primeira
Lei de Fick, temos

_DOE

T (1.24)

jO

onde D° é chamado de coeficiente de autodifusio.

Podemos citar como exemplo a difusdo de um filme fino de *Zr em g-Zr [2], e, “Ti
em g-Ti [9]. Costumar-se também chamar de autodifusdo, a difusdo de um elemento A em uma
liga AxBy, entretanto, os coeficientes de autodifusdo na substancia pura e na liga seréo

diferentes.

1.3.2 Cosficientes de Heter odifusdo ou Quimicos

1) Coeficiente de Heter odifusio a Diluicdo I nfinita.
Existindo uma concentracdo ¢; de atomos de um elemento A diferente do da matriz B,

tal que N, ® 0, temos

(1.25)

onde D, é chamado de coeficiente de difusfo de tracador, ou simplesmente, coeficiente de
difusdo a diluicdo infinita. D' é o pardmetro que representa a mobilidade do componente A
no elemento B. Diluicdo infinita € tal que a quantidade de soluto adicionada € suficientemente
pequena para que mudancas na composicao possam ser ignoradas, ndo existindo interacéo
entre os el ementos do tracador A.

O nome coeficiente de difusdo de tracador tem como origem atécnica usua pela qual

o coeficiente de difusdo a diluicdo infinita € medido, a chamada técnica de radiotragador.
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Contudo, o coeficiente de difusdo a diluicdo infinita pode ser também determinado por outras
técnicas, tais como espectrometria de retroespalhamento Rutherford (RBS), reacdo nuclear
(NRA), ou espectrometria de massa de ion secundario (SIMS).

Como exemplo de estudo experimental de difuséo e determinacdo do coeficiente de
difusdo adiluicdo infinita, podemos exemplificar citando alguns estudos na literatura, como o
estudo de difusdo de Al em g-Zr e g-Hf [10] ou a difusdo de um filme fino de Hf depositado
sobre g-Zr [11].

Essa definicéo de coeficiente de difusio é, dentre aquelas agui apresentadas, a que esta

relacionado com o presente trabal ho.

i) Coeficiente de Difusdo M tua ou I nter difusio.
Se colocarmos uma amostra de um elemento A em contato com outro elemento B,
ambos possuindo solubilidade sdlida infinita um no outro e, havendo fornecimento de energia

suficiente para ativar a difusdo, dar-se-a inicio ao processo de mistura destes componentes.
Considerando j; (i =A B) o fluxo da componente i com relagdo a um referencia fixo a

“borda da amostra’ e se o processo de difusdo ocorrer na diregéo x, entdo, pela Primeira Lei

de Fick, temos

j°-D—r", (1.26)

onde D é o chamado coeficiente de difusio mdtua ou de interdifusdo.

As amostras referidas acima ndo necessitam ser monoelementares. Em geral, séo ligas
de diferentes composi¢cdes do tipo AB,/AmB,. Como exemplo, podemos citar o estudo
difusdo em um sistema formado de duas camadas de ligas amorfas de composi¢oes diferentes
de Ni e Zr: aNizsZrgz/a-Nig1Zrsg [12].

Doravante, o coeficiente de difusdo mutua ndo depende somente da mobilidade dos

componentes, mas também da interacdo entre 0s mesmos.
iii) Coeficiente de Difusdo Préprio ou I ntrinseco.

A mobilidade de cada componente pode ser caracterizada pelo chamado coeficiente de

difusdo préprio ou intrinseco. No caso particular em que os coeficientes de difusdo proprio de

11



todos os componentes serem iguais, entdo, o coeficiente de difusdo proprio coincidira com o
coeficiente de difusdo mutua, caso contrério, cada plano da rede na regido de difusdo move-se
com relacdo a um referencial fixo (do laboratério). A rede move-se como um todo no sentido

do componente de maior coeficiente de difusdo proprio.

Podemos relacionar o fluxo j, da componente i no referencial de laboratério, com o

fluxo j; num referencial movel de velocidade v igual avelocidade da rede, através da
eXpressao

i =i *qv, (1.27)

onde ¢ € aconcentragdo do i-ésimo componente.

Definimos D, o coeficiente de difusdo préprio do i-ésimo componente observado no

referencial moével, por
oD 4= (1.28)
A fim de esclarecer melhor este conceito, Shewmon [7] faz uma analogia com a
situacdo resultante de se derramar uma certa quantidade de tinta em um rio. A velocidade da
rede corresponderia avel ocidade do rio, o coeficiente de difusdo mutua corresponderia ajuele
medido em um referencial fixo, tal como a margem do rio, enquanto o coeficiente de difuséo
préprio corresponderia ao coeficiente de difusdo medido em um referencial que se move com
velocidade v igual ado rio (como um barco aderiva nesse rio).
Embora o coeficiente de difusdo préprio expresse especificamente a mobilidade de
cada componente, ele dependerd da composicdo da liga, pois € essa que determina a

vizinhanga do &omo difundente.

1.3.3 Relacgdes entre Diferentes Coeficientes de Difusdo

E importante relacionar os diferentes tipos de coeficientes de difusdo, pois, caso possa

ser medido um tipo de coeficiente de difusdo consiga-se eventual mente determinar 0s outros.
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Consideramos inicialmente a relagéo entre D e D;. Para isso, partimos da eq. (1.27)
gue nos da o fluxo em um referencial movel e do principio de conservacdo de matéria dado
por uma equacdo de continuidade para cada um dos componentes A e B de uma liga binaria.
Consideramos também que o volume molar da liga seja independente da composicdo, 0 que
implicaria na conservagéo da concentragéo total daliga, ou sgja c = cte, onde c=c, +cC;. Se
essas consideracfes forem validas, a relacdo entre a velocidade global de arraste v de um
plano de concentragdo fixa e os coeficientes de difusdo proprios, sera[7]:

1 'HCA+ fics o
c& A x Bax@

V= (2.29)

Levando em conta a equagdo de continuidade para a componente A e usando as
expressoes (1.27) e (1.29), pode-se estabelecer uma relacdo entre o coeficiente de interdifuséo

e os coeficientes de difusdo proprios, para a dada composi ¢&o:

D=N,D, +N.D,, (1.30)

onde Da e Dg sd0 os coeficientes de difusdo proprios ou intrinsecos, com N, ° c,/c e
N; © cg/c,sendo N, + N, =1. Com isso podemos rescrever a expressdo (1.29), como:

TN,
x '

v=(D, - D) (1.31)

Outra relagdo importante € a que liga o coeficiente de difusdo a diluicdo infinita D" e
o coeficiente de difusdo intrinseco D; [7]:

D =pr&+d/ng 9 1.32
TR T dInN, (1.32)

onde aqui g, € o coeficiente de atividade do componente i e da conta da distribuicdo do
potencial quimico desse componente para a sua difusividade.

Tratamos até o momento a difusdio de um ponto de vista macroscépico e
fenomenol dgico, obtendo relacbes de validade geral bem como as leis de Fick e as definicoes

de diferentes tipos de coeficientes de difusdo, proporcionando uma melhor visdo do problema.
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1.4 Teoria Atbmica de Difusao

O objetivo, agora, é relacionar parametros microscopicos com 0s parametros
macroscopicos definidos nas segbes anteriores. Assim, pode-se chegar ao estudo de processos
atébmicos envolvendo uma variedade de reagdes em solidos, como o estudo de defeitos ou
interacOes entre &tomos.

Difusdo e fluxo de matéria constituem-se de saltos individuais de aomos, e ou, de
defeitos em sdlidos. Parémetros usados nas equacBes de Fick, como por exemplo, a
difusividade, pode ser expressa em termos de quantidades fisicas que descrevam esses
processos de forma elementar, como a freqliéncia de salto e a distancia de salto. O caso mais
simples é o de uma rede cristalina, desde que os valores de freqiiéncia e distancia de salto

Sgjam pequenos.

1.4.1 Movimento Aleatorio e o Coeficiente de Difusao

Dado um nimero de saltos por unidade de tempo e a distancia média de salto, o
problema é determinar o quéo longe e em que ponto uma particula ira estar, partindo de um
ponto inicial arbitrario ap6s um grande nimero de saltos. Este problema é denominado
movimento aleatorio ou random walk.

Considere um caso simples de difusdo unidirecional - figura 1.6 - restringindo o fluxo
de &omos a saltos entre dois planos adjacentes 1 e 2 em uma rede cristalina de espacamento
interplanar | .

B

H |
1
rlﬂ

[ B
1_‘21

%,
@

4 ] —+

Fig. 1.6: Modelo simplificado de difusao unidirecional.
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Tomando n; como o nimero de aomos difundentes por unidade de area no plano 1 e
n, no plano 2, se cada aomo salta em média G vezes por segundo, 0 nimero de &omos

saltando para fora do plano 1 em um periodo de tempo dt sera nGdt. Desde que, metade
destes dtomos irdo saltar para a direita e metade para a esquerda, entdo, o nUmero de d&omos
saltando do plano 1 parao plano 2 em dt serd 5n,Gdt. Similarmente 0 mesmo para &omos
saltando do plano 2 para o plano 1 em dt serd $n,Gdt. O fluxo total de &omos entre os

planosle2 ser&

J==(n- n)G. (1.33)

A quantidade n, - n, pode ser relacionada aconcentragdo observando que o nimero de
aomos por unidade de volume pode ser escrito como n/l =¢ e n,/l =c,, onde | éa

distanciainterplanar. Entéo:

J=Z(q- )l G. (1.34)

Como, essenciamente, em todos os estudos envolvendo difusdo, a concentragéo c

varialentamente com a composi¢éo, pode-se encontrar que

_ Je
R Ty’
portanto
J:-%I ZG:TI—;. (1.35)

Comparando, agora, esta equacdo com a Primeira Lei de Fick, eg. (1.1), identifica-se
que

1
D=1 G, (1.36)

ou, para umarede tridimensional qual quer,

D =gl °G, (1.37)
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onde g depende da geometria de rede, sendo igual a 1/6 para uma rede cubica. Deve se

enfatizar que G € assumido como sendo 0 mesmo tanto para saltos entre os planos 1 e 2 como
entre2el.

Este fluxo, que reduz o gradiente de concentragdo, ndo é resultante de uma forca
aplicada a fim de que estes atomos saltem preferencialmente para uma dada direcéo. Se cada

aomo salta aeatoriamente e n, >n,, o fluxo entdo sera do plano 1 para 2 simplesmente

porque ha mais &omos no plano 1 saltando para o plano 2 do que de 2 paral.
A maior parte dos metais, proximos a temperatura de fusdo, tem coeficientes de

difusdo aproximadamente da ordem de 10™? m?s*[13]. Assumindo que | =1A em (1.36),

obtém-se G=10%Hz. Isso quer dizer que cada &omo muda de posicdo cercade 10° vezes por

segundo. Este nimero parece grande, mas devemos lembrar que a freqtiéncia vibraciona da
rede é da ordem de 10" ~10"Hz, ou seja, um dtomo somente irA mudar de posicio apds

vibrar 10* ~10° Hz em torno da sua posicéo de equilibrio.
Pode-se usar, em vez da freguéncia total de saltos G, as frequéncias de saltos G para

um dado sitio da rede entre aquel es dos vizinhos mais proximos:

G= é G. (1.38)

Para cristais com estrutura cubica, G é constante e independente de i. Ent&o, se saltos
entre seus vizinhos mais proximos estéo disponiveis, temos que D, =D, = D, . Para o caso
de uma estrutura bec de disténciainterplanar | =a/2, onde a € o parémetro de rede, existem
8 diregBes de salto, cada uma de comprimento projetado de + a/2, obtém-se que D = a*G

[8]. Fazendo o cédlculo para uma rede fcc, obtém-se o mesmo resultado. J4, para redes hep,

existem dois valores para a frequéncia de salto G, uma para saltos no plano basal G, e outra
para saltos fora do plano basal G, ousgja D, =D, * D,. Neste caso, assumindo que 0 eixo z
é paralelo adirecéo ¢ darede, temosque D, = D, =3a*(3G +G) e D, =$¢’G [10].

Portanto, em geral, podemos escrever o coeficiente de difusdo ao longo de uma dada

direcdo como sendo

D =ga’G, (1.39)
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onde g é um fator que depende da geometria da rede e a o parémetro de rede ao longo

daquela direcéo.

1.4.2 Movimento Aleatério em Trés Dimensdes

A seguir estendemos o tratamento unidimensional realizado na se¢éo anterior paratrés

dimensdes. Conforme visto, tém-se mostrado em muitos metais que préximo a temperatura de

fusdo cada &omo muda de posi¢ao cerca de 10° vezes por segundo, sem nenhuma correlagio
subsequente entre os mesmos. Afinal, é exatamente o grande nimero médio de saltos
realizados por um atomo difundente que nos possibilita aplicar os métodos da Mecanica
Estatistica ao estudo de processos difusivos.

e saltando n vezes até sua posicao final. A magnitude do vetor que conecta a origem com a

posicdo final do &omo que realizou estes n saltos pode ser expressa como

n n-1n-j
RC=a1°+23 & rr, co . (1.40)

i=1 j=1i=1

onde g;,; €0 angulo entre os vetores 1; e T, ;. Serestringirmos a difusdo a solidos cristalinos

de determinada simetria, ou sgja, todos o0s saltos para posicdes de vizinhos mais préximos
possuirem a mesma magnitude | . Tomando o valor médio da eg. (1.40), para muitos &omos a
n saltos, chega-se a

n-1n-j
]

R} =nl 2(1"'25 a cosyg ;) - (1.41)

j=1i=1

Considerando as direcdes de saltos atdmicos subseqiientes serem estatisticamente
independentes e cada vetor de salto possuir a mesma probabilidade de seu simétrico, entdo o

valor médio do termo envolvendo a dupla soma em (1.41) sera zero. Assim

R’ =nl 2, (1.42)
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sendo entdo a raiz quadrada do deslocamento quadrético médio proporcional araiz quadrada
do nimero de saltos.

De certo modo, usando a Segunda Lei de Fick para D constante, € facil mostrar que

para um cristal com simetria cubica, % = 3x2 =6Dt. Comparando este resultado com a eq.

(1.42), chegamos arelagdo em que

1
D=2l 7G, (1.43)

onde G° n/t. Estarelagdo é um caso particular daeg. (1.37).

Resta determinar a Unica incognita na eq. (1.39), a freqiéncia de saltos G, tarefa que

sera desenvolvida na secéo 1.5.

1.4.3 Principais M ecanismos de Difusdo

O desenvolvimento que segue aplica-se praticamente a todos os mecanismos de
difusdo em solidos cristalinos ou policristalinos. No entanto, para facilitar nossa tarefa de
relacionar par@metros empiricos da difusdo com propriedades microscépicas, ndo entraremos
no detal he de alguns mecanismos especificos de migracdo atbmica.

Sabe-se que os atomos em um cristal oscilam em torno de sua posicéo de equilibrio.
Ocasionalmente, estas oscilagdes se tornam grandes o suficiente para permitir que o aomo
mude de sitio, dando origem ao fenémeno de difusdo.

Podemos afirmar que existem duas classes de mecanismos de migragdo atdbmica, uma
envolvendo a troca direta de posicéo entre &omos, outra, envolvendo a presenca de defeitos

pontuais na rede (defeitos de ordem atdmica, por exemplo, a auséncia de um d&omo darede).
i) Mecanismos detroca direta
Neste caso, 0S mecanismos que abrangem o movimento atdmico consistem na troca

direta de posicdo de um aomo com o seu vizinho mais proximo da rede, ou por um

mecanismo de rotacdo (anel) envolvendo trés ou quatro aomos - ver figura 1.7a e b. Este

18



altimo, porém, € muito pouco provavel, pois em estruturas compactas a presenca de forcas de

repul sdo de curto alcance é bem maior.

i) Mecanismos de troca via defeitos pontuais

Quanto a essa classe, a maioria dos mecanismos de difusdo ocorrem na presenca de

defeitos pontuais. V ejamos alguns destes mecanismos:

a) Mecanismo de Vacancias

Sabe-se que em todos os solidos cristalinos, mesmo a baixissimas temperaturas, alguns
sitios da rede ndo se encontram ocupados. Tais sitios ndo ocupados denominam-se vacancias.
Se um &omo em um sitio adjacente salta para um desses sitios vacantes, diz-se que 0 aomo
difunde-se por mecanismo de vacancias - figura 1.7c, e a difusdo é chamada de substitucional .

O mecanismo de vacancia é o0 processo predominante de autodifusdo e de
heterodifusdo em metais e ligas fcc, e ocorre em muitos metais bcc e hep, bem como em

compostos iénicos e Oxidos.

b) Mecanismo Intersticial

Um &omo difunde-se por mecanismo intersticial quando ele passa de um sitio
interatdbmico da rede cristalina, para outro sitio interatdmico mais préximo, sem a deformacéo
permanente na rede. Para tanto, os &omos da rede na sua vizinhanga devem mover-se
simultaneamente a fim de que ele possa passar. A figura 1.7d mostra um atomo intersticial no
plano [1 0 0] de uma rede fcc. Antes que o &omo 1 possa sdtar para o sitio vizinho mais
proximo 2, os &omos 3 e 4 devem af astar-se suficientemente para deixa-lo passar.

Em gerdl, a difusdo intersticial se d4 quando os aomos do soluto sdo menores que 0s
atomos da matriz. Se os a&omos do soluto forem tdo grandes quanto estes, as distorcbes da

rede envolvida passam a dominar.
c) Outros M ecanismos

Uma variante do mecanismo intersticial € possivel quando o adomo difundente for

ligeiramente menor que os &omos da matriz. Este &omo a0 mover-se ira produzir na rede
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uma distor¢éo, empurrando um de seus vizinhos mais préximos para uma posicao intersticial,
passando ele a ocupar uma posicéo substitucional na rede. Chamamos este de mecanismo
intersticial indireto ou Intersticialcy - figura 1.7e.

Outro tipo de configuracdo intersticial € o chamado mecanismo intersticial estendido
ou Crowdion, onde, classicamente podemos descrever como uma “corda’ de aomos
difundindo de forma intersticial em uma determinada direco, deslocando &omos de sua
posicao de equilibrio - figura 1.7f.

Ha também o que chamamos de mecanismo de difusdo misto, ou sgja, 0 aomo soluto
difunde via dois mecanismos. intersticial e vacancia, onde a conversdo de um estado
intersticial para um estado substitucional requer o auxilio de vacancias, (intersticial -

substitucional - intersticial) - figura 1.7g.

Fig. 1.7: Esguema mostrando alguns mecanismos de difusdo: a) troca direta,
b) mecanismo de anel, ¢) mecanismo de vacancias d) mecanismo intersticial,
€) mecanismo intersticial indireto, f) mecanismo intersticial estendido,

g) mecanismo misto
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1.4.4 ldentificagdo do M ecanismo de Difusio

Existem certas regras empiricas que permitem, a priori, determinar o tipo de

mecanismo de difusdo para um soluto em um dado solvente.

1) Substitucional

Além do efeito de tamanho do soluto, a principal diferenca entre difuséo substitucional
e autodifusdo deve-se ainteracdo eletrostatica entre o excesso de carga do soluto e a vacancia.
Atomos solutos cuja valéncia excede aguela dos &omos da matriz comportam-se como
defeitos pontuais positivos na rede. Eles tém entdo, uma interacéo atrativa com as vacancias
[7]. Como resultado, esses solutos tém uma probabilidade maior de estarem adjacentes a
vacancias, resultando em coeficientes de difusdo substitucionais maiores do que os de

autodifusdo.

E provavel, entdo, que &tomos sol utos que tenham:

a. raio atbmico similar ou maior do que aguele do solvente e, ou
b. um caréter fortemente eletropositivo e, ou

c. apresentem uma extensiva solubilidade solida no solvente,

exibam um caréter predominantemente substitucional.

i) Intersticial

Para este caso, 0 que se tem encontrado, sdo coeficientes de difusdo daimpureza varias
ordens de grandeza maiores do que o de autodifusdo. Em geral, atas difusividades sdo
geralmente associadas como resultantes de um mecanismo intersticial, mesmo que, a razéo
entre os raios atdmicos do soluto e do solvente sgja pequena. Chamamos estas impurezas em

metais de impurezas rapidas ou ultra-rapidas.
A difusdo ultra-répida € incompativel com o mecanismo de vacancias [8]. Atualmente,

admite-se que, no equilibrio
Dip = XDy + X, Dy, (1.44)
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sendo D,,, chamado de coeficiente de difusdo de impureza, D;, D, s30 respectivamente os
coeficientes de difusdo de impureza por intersticiais e por vacancias, e X, X, sdo as fragoes
molares de impurezas intersticiais e substitucionais, respectivamente, onde a conversao de um
estado intersticial para um estado substitucional, requer o auxilio de vacancias
(substitucional « intersticial + vacancia), 0 que ndo é disponivel, exceto préximo a

deslocagdes ou asuperficielivre.

Com base nas condicbes estabelecidas nos dados conhecidos até o presente, por
Anthony e Turnbull [14], podemos usar as seguintes regras gerais quanto aprobabilidade de
ocorréncia de difusdo e dissolucdo intersticial de soluto:

a. 0 metal solvente deve ter uma estrutura relativamente aberta;

b. 0 soluto deve ser pequeno, de modo que o &omo blindado possa ocupar sitios
intersticiais na estrutura da matriz com um minimo de superposi¢ado com 0s Carogos
i6nicos da matriz.

C. 0 soluto deve também, por sua vez, ser relativamente eletronegativo com respeito a

matriz - baixavaléncia.

Investigagbes experimentais, realizadas em sistemas particulares, indicaram um
mecanismo intersticial mais complexo. Miller [15] propbs a existéncia de pares soluto
Intersticial-vacancia associado.

Existiriam entdo, pelo menos, trés formas para a difusdo do soluto: 1) intersticial livre,
2) intersticial associado avacancia e 3) substitucional. Se estes processos se encontram em

equilibrio, o coeficiente de difusdo de impureza D, . pode ser escrito como:

imp

D = X4Dg + X,D, +(1- X, - X,)D;, (1.45)

onde X, e X, sd as fraghes de intersticiais livres e pares intersticial-vacancia,
respectivamente, D,, D, e D, sdo os coeficientes de difusdo como intersticiais livres, como

pares e por vacancias, respectivamente. Esse modelo é chamado Dissociativo ou de

Dissolucéo Dissociativa[15,16].
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Tendler et a.' andisaram diferentes dados de difuso em Zr levando em conta as
condicoes de Anthony e Turnbull [14] e as regras de Hume-Rothery [17], que controlam a
dissolucéo substitucional hum dado sistema. Eles concluiram que altas difusividades estéo
associadas a baixa solubilidade (<1% em a-Zr e <11% em p-Zr). Por conseguinte, ata
dissolucéo intersticial esta associada com baixa solubilidade, mas o contrario ndo é

verdadeiro.

1.5 Dependéncia do Coeficiente de Difusdo com a Temperatura

Empiricamente encontrou-se que a dependéncia do coeficiente de difusdo com a
temperatura pode ser descrito através de uma lel comum acinética quimica, chamada de Lei
de Arrhenius e representada por
Qo

D=D, expg-1 =, (1.46)

onde D, é chamado de fator de freqiéncia ou fator pré-exponencial, Q é a energia de
ativagdo por mol e R, a constante universal dos gases. Experimentalmente, D, e Q podem ser
obtidos relacionando InD em funcéo de I/ T .

D, e Q variam dependendo da composi¢do do material, caracterizando o processo

difusivo. A dependéncia com atemperatura da-se através da freqiiéncia de saltos G. O célculo
de G é um problema bastante dificil, pois 0 seu entendimento advém de conhecimentos

fundamentais de forgas inter-atémicas e reagdes cinéticas.

Movimentos atbmicos requeridos para um aomo saltando, sd0 mostrados

I R

(b) mostra uma configuracdo intermediaria, referida como um estado ativado.

! TENDLER, R.; SANTOS, E.; ABRIATE, J.; VAROTTO, C. F. Termodinamica de Materiales Nucleares.
1975. p.71 (IAEA-SM-190)
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Fig. 1.8: Atomo difusor na posi¢do de equilibrio [(a) e (c)] e no Ponto de Sela (b);
(d) representacéo da energia livre em funcao da posicao.

O método mais comum para obter G é ignorar o movimento atdmico envolvido e usar
a mecanica estatistica para calcular a concentracéo destes complexos ativados ou estados de
transicdo, sem um tratamento matematico rigoroso. O nimero médio de &omos difundentes

por segundo € obtido relacionando

G==1"= Ny, (1.47)

onde N, é afracdo molar de &omos na configuragdo intermediéria, v a velocidade média
dos &omos que se movem através da posicéo intermediaria e d a largura da barreira de
energia ou ponto médio. A razdo v/d é definida como sendo a freqgiiéncia com que os &omos
saltam para fora do estado de transicdo, podendo ser aproximada pela frequéncia vibracional
darede n,- freqiénciade Debye[7,18].

O fato de uma constante de taxa especifica de um processo ter dependéncia

exponencial decrescente com o inverso da temperatura, € indicativo da existéncia de uma
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barreira de energia entre as configuragdes inicial e final do processo [19]. No estado de
equilibrio de um grande nimero de &omos, existe uma fragdo de N &omos com energia
suficiente para transpor essa barreira de energia, e outra fragdo de N, &omos no estado
fundamental. Supondo um tempo de vida suficientemente longo dos atomos no estado
excitado, a fim de que possa ser atingido um estado de equilibrio, N® ¢é dada pela constante
de equilibrio dareacdo

Ny« N4, (1.48)

A probabilidade de que haja &omos com energia suficiente para transpor barreira

de energia, aumatemperatura T, segue aLei de Boltzmann, de forma que
=6

& DG™
N =N, 0 BXPE T (1.49)

onde DG™ ¢ a dtura da barreira de energia (a relagio entre energia Livre de Gibbs, G, e a
entalpia, H é dada por: DG =DH™ - DS®T). Onde DH® ¢ a entalpia de migragdo do
defeito, ou sgja, € a energia minima que o aomo difusor devera ter para poder migrar do
ponto a ao ponto b, de acordo com afigura 1.8, e DS™, por suavez, é a entropia de migracéo
do defeito, estando relacionada apropriedades vibracionais e geométricas da rede cristalina.
Identificando, por analogia com a Cinética Quimica, a freqiiéncia de saltos G com a constante

de taxa especificada “reacdo”, obtém-se de acordo com (1.47), que

& DG™0¢
G=n, expg RT &' (1.50)

que, apds substituidaem (1.39), chega-se a

D =g a’n,exp —"ep 151
g & R & RT o' (1.51)
portanto

SEA
D, =g a’n, expg—— (1.52)
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Q=DH®, (1.53)

Para um mecanismo de difusdo por vacancias em um metal puro, deve-se levar em
contaaprobabilidade X, de que qualquer sitio darede mais proximo esteja vacante:

DG?6

& \'
X, = expg- RT E , (1.54)

onde DG’ é a Energia livre de Gibbs de formagdo de vacincia, definida como

DG? = DH? - DS’T . Assim, multiplicando arelagdo (1.51) por (1.54),

aS™ +DS°0 @ DH™ +DH 0

— a2 : X _
D =ga"n, expg R !.aexpg - e (1.55)
onde
aDS™ + DS’ 6
D, =ga’n, exp SEr— (1.56)
e
Q=DH™ +DH°. (1.57)

Neste caso, além dos termos rel acionados com a migragdo do defeito (DH * e DS™),

deve-se levar em conta os termos relacionados com a formacéo de defeito (vacancia), onde

DH? é aentalpia de criagdo do defeito e DS’ a entropia de formag&o do defeito.

1.6 Coeficientede Correlacéo ou Fator de Correlacéo

Até o momento estudamos movimentos atbmicos onde consideramos as sucessivas
direcOes de salto, do atomo difundente, como independentes umas da outras, ou sgja, eventos
ndo correlacionados. Assumimos também que a freqiéncia média para todos os saltos € a

mesma. Agora, vamos discutir aexisténcia e o efeito de correlagdo entre sucessivos saltos.
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Para que, uma seqiéncia de saltos de um aomo, ndo estgja correlacionada, é
necessario que apos o0 n-ésimo salto, todas as possiveis direces de salto para o proximo salto
sgjam igualmente provaveis. Por exemplo, saltos de uma vacancia difundindo em um metal
puro ndo serdo correlacionados se apés todos os saltos o0s seus vizinhos forem idénticos, ou
sgja, todas as direcdes de saltos sdo possivels possuindo as mesmas probabilidades de
ocorrerem. Isto ndo serd 0 caso para um aomo tracador difundindo por mecanismo de
vacancias em um metal puro. Apéds qualquer salto deste &omo todos os seus vizinhos ndo
serdo idénticos, pois aguele que ele ocupava passard a ser uma vacancia, e a proxima direcéo
de salto mais provavel sera exatamente de volta ao sitio que agora se encontra vacante.

Supondo que possamos observar um atomo que se difunde por um mecanismo de
vacancias durante um grande nimero de saltos, veremos que ele desperdica a maioria deles

indo e voltando para mesma posicdo. Assim, apos redlizar n saltos, 0 seu deslocamento
quadrético médio % =nl ? seréd muito menor do que o de uma vacancia difundindo em um

metal puro.

O fato de aomos que difundem por um mecanismo de vacancias ndo seguirem
rigorosamente um movimento aleatdrio nos fornece um meio de investigar as freqiéncias de
salto dos atomos da matriz e daimpureza.

Para 0 caso de difusdo e dissociacdo intersticial, temos que todos os sitios intersticiais
na vizinhanca de uma impureza estardo vacantes. Entdo, para um atomo que se difunde por
um mecanismo intersticial € dito que ele se move aleatoriamente.

Define-se coeficiente de correlacdo, como sendo a razdo entre o valor quadratico

médio do deslocamento total para um &omo de impureza, an’imp - saltos sucessivos

correlacionados; e aquele de uma vacancia, an,vac - saltos sucessivos aleatorios:

2
f=limgy % (1.58)
Rn,vac
a egquacdo derivada para o coeficiente de difuséo agora pode ser escrita como
D, = fgl *G, (1.59)
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onde D, refere-se a0 coeficiente de difusdo de impureza. Podemos citar de acordo com a

tabela 1.1 abaixo, alguns valores tipicos obtidos por Compaan e Haven [20] para o fator de

correlagéo.

Rede Bidimensional f
- Quadrada 0,46705
- Hexagonal 0,56006
Rede Tridimensional

- Diamante 12

- Clbica Simples 0,65549
- Cubicade Corpo Centrada | 0,72149
- Clbica de Face Centrada | 0,78145

Tab. 1.1: Coeficientes de correlacdo tipicos para difusdo por vacancias em varios

tipos deredes[§].

De acordo com aeg. (1.41), chega-se que

& onin] 6

. o O .

f= “mn®¥§1+_a acosq,,x.
nj:li:l 4]

Umavez que Q = 2Dt, relacionamos

f= Dimp

D

vac

(1.60)

(1.61)

Ao invertermos a ordem de soma com a de calculo de média em (1.60), a mesma

quantidade pode se obtida levando em conta o conceito de Rede de Bravais[18], em que todos

os saltos entre posices de vizinhos mais proximos sdo indistinglivels. Significa, por

exemplo, que em um dado instante, todos os pares formados por um aomo de impureza e uma

vacancia que acabaram de trocar de posi¢ado sdo indistingliveis entre si. Conclui-se, com iSso,
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que o vaor de cos q;,;,; nhdo depende de i, mas somente da direcdo média tomada com relagéo

a0 i-ésimo salto, apds| saltos. Com isso

: e 2% U Bl
f=limg,,él+—a (n- j)cosq,u=1+2Q cosq; . (1.62)
¢ Nia Q i=1

O problema agora € determinar cos q; , que torna-se simples pelo uso darelagéo [17]

cosq; = (cosqy)’ (1.63)
gue nos leva a obter:
1+cos
_21C084, (1.64)
1- cos q,

Em geral, a determinago de cos ¢, é um tanto trabalhosa. Para ilustrar o conceito,

Shewmon [7] apresenta 0 exemplo de uma rede bidimensional de maximo empacotamento,
supondo uma liga muito diluida e que o par impureza-vacancia ndo € dissociativo.
Considerando, entdo, que nos saltos subsequentes da impureza a vacancia ird migrar

juntamente, chega-se a[21]

f= (1.65)

onde G, é a fregliéncia média de troca de uma vacancia com atomos de impureza e G a

freqliéncia média de troca de uma vacancia com &omos de matriz. Se agora, levarmos em

conta a dissolucéo do complexo impureza-vacancia, tem-se

NTreyTa (1.66)

onde K, éafreqiénciade salto levando adissolucéo.

Agora, seintroduzirmos o fator de correlagdo na eq. (1.39) obtemos para o coeficiente

de difuso por mecanismo de vacancias,
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aS™ +DS°0 @@ DH™ +DH °0

D=g a’fn, eXpe— o Sexpe- — . (1.67)
onde

D, =g a*fn, exp g@g , (1.68)
e

Q=DH™ +DH/ (1.69)

Mostramos, entéo, que o coeficiente de difusdo de impureza substitucional difere do
de vacancia por um fator f, a0 qual definimos como coeficiente de correlacdo, tipicamente
30% mais baixo do que este, devido ao fato de que o &omo que se difunde ndo seguir,

estritamente, um movimento aleatdrio.
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CAPITULOII

Difusdo em Elementos VB da Tabela Periddica

2.1 Introducéao

O estudo de difusdo de metais dispbe de um grande acervo de dados experimentais
cujas caracteristicas tém sido descritas por tratamentos tedricos em distintos niveis de
sofisticagdo. Existem, entretanto, alguns elementos cujo comportamento difusivo néo
corresponde 3 regras gerais observadas pela imensa maioria, ou sgja, ndo se enquadram em
um comportamento difusional considerado normal. Tais elementos, como Ti, Zr e Hf
pertencentes a0 grupo IVB da tabela periddica, de importante aplicacdo na indUstria

aeroespacial e nuclear, fogem a esse comportamento.

A fim de que possamos melhor entender esse desvio comportamental (chamado
andmalo), faremos, inicialmente, uma caracterizacdo do comportamento difusional

considerado normal.

2.2 Difusdo Normal

A maioria dos estudos experimentals realizados, tanto para autodifusdo como para
heterodifusdo, permitem-nos identificar certas caracteristicas, as quais chamamos de normais,
entre estas caracteristicas esta a dependéncia do coeficiente de difusdo com a temperatura

seguir alei de Arrhenius, e também regras empiricas quanto avalores de Q e Do.
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2.2.1 Autodifusao

Experimentalmente, para a grande maioria dos metais estudados a dependéncia do

coeficiente de autodifusdo e a temperatura seguem a lei de Arrhenius, representada pela

relacao:
°0

D° =D exp? %B , (2.1)

onde Dy e Q° sdo independentes datemperatura, R é a constante dos gases, e T a temperatura

absoluta. Encontra-se que a energia de ativagdio Q° obedece a certas relagbes empiricas,

justificaveis de um ponto de vista fisico qualitativo e corretas dentro de 10 a 20%:

°/T =34cal/K
@'/, = 34cal/K. 02
Q" =165L,,
onde T, € a temperatura absoluta de fusdo e L, 0 calor latente de fusdo. Quanto ao fator de

freqUéncia DJ estd compreendido no intervalo:

510°m’s' £DJ £ 5 10* m*s™. (2.3)
Tais relacbes empiricas sdo as chamadas regras de Hume-Rothery [17]. Podemos
verificar, natabela 2.1 abaixo, alguns exemplos de materiais que exibem um comportamento

normal em um processo de autodifusao.

Elemento T (K) Q° (cal) Q%Tm (cal/K) | Do (10* m?s?)
Al 933 34000 36,4 1,71
Ag 1234 45200 36,6 0,67
K 337 9360 27,7 0,16
Au 1336 42100 315 0,09

Tab. 2.1: Parametros caracteristicos de alguns elementos que apresentam

autodifusdo normal.
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2.2.2 Heterodifusao

Na difusdo de impurezas por mecanismo de vacancias, 0s primeiros estudos
sistematicos de difusdo revelaram um comportamento que se conhece como difusdo de
impurezas normais, onde o coeficiente de difusdo daimpurezai € obtido por:

e Q0o

D, =Dy, expg == (24)

onde D,; e Q sdo independentes da temperatura. Quanto a energia de ativacdo da impureza

Q , dlaestarelacionada com a de autodifusio Q°, da seguinte forma:

- 025< X <025, (2.5)

QO
onde DQ° Q - Q°

O fator de freqiiéncia D, ; esta compreendido no intervalo de valores

5 10°°m’s* £Dgy; £ 5 10 *m’s™. (2.6)

Devemos salientar que as impurezas & quais se aplicam esses critérios sdo aquelas que

se difundem por mecanismo de vacancias.

2.3 Difusdao Andmala

Existem metais nos quais o processo de difusdo de impurezas ndo segue a lel de
Arrhenius. Neste caso, este tipo de difusdo se denomina difusdo andmala. Tais desvios podem
ser devido aatuacdo de um sb6 mecanismo de difusdo com pardmetros Q e Do que variam com
a temperatura, ou, a atuagéo de dois ou mais mecanismos com parametros independentes da
temperatura, predominando cada um em diferentes interval os de temperatura. Se for o caso, D
numa representacdo de Arrhenius, pode ser decomposto em uma soma de duas funcdes
exponenciais, aprimeira, exibindo Q e Dy caracteristicos de uma difusdo normal e a segundaa

efeitos andbmalos.
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Uma variedade de model os e mecanismos de difusdo diferentes tém sido propostos nos
ultimos 30 anos para explicar o fenémeno de difusdo anémala. Estas teorias se baseiam em
duas caracteristicas diferentes. fatores extrinsecos, devidos a presenca e influéncia de
impurezas ou defeitos estendidos na matriz; ou a fatores intrinsecos, devido a caracteristicas

préprias do material.

2.3.1 Fatores Extrinsecos

Fatores extrinsecos sdo aqueles atribuidos a imperfeicdes introduzidas ou existentes
dentro da amostra em estudo, isto €, quanto apresenca de impurezas, 0 tamanho de gréo ou a
concentracdo de defeitos, dentre outros. Ndo ha um mecanismo especifico com base em
defeitos extrinsecos que explique a totalidade dos dados disponiveis sobre difusdo em metais
considerados andmalos. Com base nisso, salientamos dois dos mais importantes fatores

extrinsecos;

i) Defeitos de ndo-equilibrio: Tais defeitos, presumivelmente discordancias, seriam
introduzidos no metal por uma transformacao de fase. Por exemplo, atransformacao dafase p
paraafase g em metais como Ti, Zr, Hf, que introduziria uma alta densidade de discordancias,

gue seriam estavei s até temperaturas proximas a de fusdo.

i) Vacancias extrinsecas. Kidson [22] props a existéncia de vacancias extrinsecas

introduzidas por impurezas, oxigénio em particular, formando pares vacancia-impureza.

2.3.2 Fatores|Intrinsecos

Tais fatores estdo intimamente ligados ao tipo de material estudado, como por

exemplo, a presenca de uma fase metaestével préxima da temperatura de transicao que possa

vir aincrementar o processo de difusdo. Ve amos alguns dos principais mecanismos.
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i) Instabilidade devido a mudanca de fase: O modelo proposto por Sanchez e De
Fontaine [23] sugere que o aumento da difusdo observada, proxima a transicéo de fase, pode
ser devido afacilidade dos metais (Zr, Ti, Hf) formarem uma fase metaestavel w A figura 2.1,
mostra a formagado da fase yya partir de uma fase p, sendo uma caracteristica importante desta
fase, a formacdo de unides trigonais entre aomos no plano [1 1 1]. A concentracdo de
embrides da fase y esta relacionada a fortes aspectos cooperativos resultantes de uma
apreciavel anarmonicidade dos deslocamentos atdmicos, que é muito grande proximo da
temperatura de transicéo de fase p ® w (T ~1180 K). A altas temperaturas, as vibragoes
térmicas tenderdo a destruir os embrides y tornando a difusio essencialmente normal.

Os autores deste modelo consideram que 0 mesmo possa se estender a todos os outros
elementos anbmal os, com pré-requisito de que tenham tendéncia a formar unifes trigonais em

um plano [1 1 1] como sucede com a estrutura

c

Fig. 2.1: Formacéo da fase w: a) célula bcc mostrando o plano [1 1 1]-ABC, o
atomo que difunde em 0 e a vacancia em V. b) embrido w, o &omo que difunde O

colapsou no tridngulo ABC criando ligagBes trigonais [23].
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ii) Amolecimento da rede devido a fonons. Herzig [24] relacionou a entalpia de
migracdo em metais bcc com o amolecimento da rede devido ao fénon LA 2/3<1 1 1> do
ramo acustico longitudinal nadirecdo <1 1 1>. A caracteristica especia deste foGnon é que seu
vetor de onda e o vetor de sato, ao longo da linha de primeiros vizinhos, sdo paralelos.
Devido a esse modo, deslocamentos de planos[1 1 1] so excitados nadiregdo <1 1 1> de tal
forma gque dois planos [1 1 1] adjacentes sGo movidos um em direcéo ao outro, deixando todo
o terceiro plano [1 1 1] inalterado. Por causa desse efeito, componentes de forca repulsiva que
resultam da compressdo de &omos na direcdo <1 1 1> sdo eliminadas.

No caso extremo de amolecimento, quando dois planos [1 1 1] adjacentes colapsam, a
estrutura bec transforma-se na fase metaestavel \ Outro resultado do trabalho de Herzig € a
relacdo entre a dependéncia da temperatura e D com o amolecimento causado pelo modo

transversal T1A <1 1 0>, o qual também é de muito baixa energia.

2.4 Difusao em Elementos|VB

Os eementos Ti, Zr, Hf, apresentam algumas caracteristicas similares, como a
existéncia de uma estrutura bec (fase p) a atas temperaturas e uma estrutura hep (fase g) a
baixas temperaturas. Possuem também, semelhancas quanto a propriedades eletronicas e
termofisicas. Estudos realizados de autodifusdo e de difusdo substitucionais para fase p
mostram algumas peculiaridades, como uma forte curvatura associada arepresentacdo de
Arrhenius. Estas anédlises' foram associadas a fatores intrinsecos como aqueles descritos na
secdo 2.3.2.

Em 1984, Horvéth et al. [2] redlizaram um estudo cuidadoso de autodifusdo em
monocristais de g-Zr e, como resultado, observaram que a representacéo de Arrhenius também
apresentava uma curvatura (tal como na fase p), caracterizando portanto um comportamento

anomalo - figura 2.2.

1 HERZIG, Chr. In: International conference on diffusion materials, Kyoto, 1992. Proceedings of the
international conference on diffusion in materials. Aedermannsdorf: Trans Tech, 1993. p. 203.
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Fig. 2.2: Grafico de Arrhenius para autodifusdo nasfases (a eb-Zr). e = Dyment e
Libanati [25], # Hood and Schultz[26] e ® Horvath et al. [2].

Dando seguimento aos estudos em g-Zr, Dyment et al. [11] encontraram que a difuséo

de Hf em g-Zr também apresenta um grafico de Arrhenius com uma forte curvatura negativa.

O comportamento andmalo da autodifusdo em g-Zr tem sido recentemente explicado
por Hood [27,28], em termos de um mecanismo extrinseco associado a impurezas. A altas
temperaturas, a autodifusdo seria aumentada pela presenca de impurezas que difundem
rapidamente em Zr (mecanismo intersticial). Este efeito se daria pela formagdo de pares
intersticial-vacancia. Ja a baixas temperaturas ocorreria a precipitacdo dessas impurezas,

portanto, as mesmas ndo participariam no processo difusivo, conseguentemente, haveria um
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aumento na energia de ativacdo. Essa descricéo € baseada nos resultados do trabalho realizado
por Miller [29], que obteve um incremento na difusdo de Pb, pelo acréscimo de pequenas
quantidades de Au, o qual € um difusor ultra-rdpido em Pb. Em particular, Hood [30] sugeriu
gue a autodifusdo em g-Zr poderia ser aumentada pela presenca de impurezas ultra-répidas

como Fe, Ni ou Co, geralmente presentes em Zr.

Por outro lado, Frank [31] atribuiu a curvatura no grafico de Arrhenius ainfluéncias de
pares ultra-rdpidos de &omos de impureza-vacanciaem g-Zr. Neste model o, haveria dois tipos
de configuracOes de pares ultra-rdpidos g-Zr:

a) um &omo intersticial menor do que o Zr estaria posicionado no centro da vacancia,

rotulado de par F;-V.
b) um aomo substitucional maior do que 0 Zr se encontraria posicionado

assmetricamente entre duas vacancias adjacentes, par Fs-V.
Em ambos os casos, haveria espaco disponivel para a ocorréncia de mecanismos de

trocas atdbmicas como em forma de anel e simples troca (figuras 2.3a e 2.3b, respectivamente),

sendo mecanismos de migracdo extremamente rapi dos em comparacdo a efeitos isolados.
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Fig. 2.3: Pares de difusdo ultra-rapidos segundo o modelo de Frank [39]:
a) par Fi-V; b) par FsV.

As descrices de Hood et al. [30] e de Frank [31], predizem que a concentracéo de

impurezas afetaria consideravelmente o comportamento de autodifusdo e de difuséo
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substitucional em g-Zr. Apesar dessas predicdes tedricas apontarem os fatores extrinsecos
como os causadores da difusdo andmala, ndo existiam na €poca provas concretas que o
fendbmeno andmal o de difusdo era devido a fatores extrinsecos ou intrinsecos. SO maistarde se
verificou, utilizando amostras de Zr de alta pureza, que a difusdo era fortemente afetada por
fatores extrinsecos, tais como impurezas presentes em amostras de Zr [32].

Estudos de difusdo em matrizes g-Ti vieram com o0 objetivo de investigar a existéncia
de efeitos similares aos observados em matrizes g-Zr. Porém, medidas de diferentes

difundentes em matrizes g-Ti mostraram um comportamento difusional normal.

2.5 Resultados pré-existentes de Difusdo em a-Ti

Mais recentemente com o uso da técnica de retroespal hamento de Rutherford tornou-
se possivel medir difusividades de uma série de elementos substitucionais em g-Ti. Esta
técnica possui uma boa resolucéo em profundidade (~10 nm), sendo possivel medir perfis de

penetracdo a profundidades rel ativamente proximas a superficie (ver capitulo 111).

Em todos os casos estudados para as difusdes de Hf [33,34], Au [35], Zr [36], Pb [37]
e Sn [38] em a-Ti, os dados obtidos seguem uma relacéo linear de Arrhenius, com valores de
Q e Do muito proximos o de uma difusdo de impureza substitucional. Na figura 2.4 a seguir,
s80 mostrados os respectivos graficos de Arrhenius correspondentes a difusdo das impurezas
mencionadas em 5-Ti. As primeiras medidas de autodifusdo indicaram baixos valores para a
energia de ativagdo, no entanto, resultados mais recentes, em amostras monocristalinas
ultrapuras de a-Ti [9]; indicaram paréametros consistentes com os obtidos para os difusores

substitucionais anteriormente mencionados, obedecendo & regras semi -empiricas.
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Fig. 2.4: Gréfico de Arrhenius para diferentes elementos difundentes em a-Ti, Ti

refere-se a autodifusao.

Uma inspecéo na figura 2.4 mostra-nos aguns fatos interessantes, como: a) todos os
elementos estudados apresentam um comportamento de Arrhenius linear, sem desvios a dtas
ou a baixas temperaturas; b) com exce¢do do Sn, todas as retas sdo muito préximas umas das
outras, sendo que, para uma temperatura fixa, a diferenca € menor que uma ordem de
grandeza; ¢) em principio, ndo é possivel estabelecer uma sistematica entre os coeficientes de
difusdo, correspondentes a cada elemento, e alguns de seus parametros fisicos como, massa,

raio atbmico ou valéncia
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CAPITULO I

|nter aciodel onscomaM atériaeT écnicasExperimentais

3.1 Introducéao

O conhecimento do processo de interacdo de ions energéticos com a matéria é
importante ndo somente do ponto de vista da fisica basica, como também na tecnologia
aplicada a modificacdo e andlise de materiais por feixe de ions. A energia transferida por
particulas incidentes pode alterar profundamente as propriedades elétricas, mecanicas e
Opticas dos materiais. Por outro lado, a andlise de materiais, é utilizada para a obtencéo da
concentracdo de elementos em funcdo da profundidade da amostra.

Existem varias técnicas disponiveis relacionadas com a interacdo de ions com a
matéria. Daremos énfase as que estdo diretamente relacionadas com este trabalho, como a
técnica de Implantacdo 16nica, retroespalhamento de Rutherford e Canalizacéo.

Antes de entrarmos no detalhamento de cada técnica, faremos uma breve introducdo

de um conceito fundamental no processo de interacéo ion-matéria.

3.2 Processosde Perda de Energia

Um ion é acelerado até uma determinada energia Eg e ao penetrar em um material
passa a colidir com os diversos atomos da sua estrutura, sofrendo uma gradual perda de
energia. Este freamento € devido a dois tipos de processos considerados ndo correlacionados;
um processo elastico, chamado de freamento nuclear, e um processo ineléstico, chamado
freamento eletrénico. O processo nuclear de freamento é relativo as sucessivas colisfes,

consideradas binérias, entre o projétil e os nucleos dos aomos do material. JA 0 processo
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eletrénico é atribuido as interacdes entre o projétil e os elétrons do avo, originando processos

de ionizacdo, excitacdo eletrénica dentre outros, constituindo-se um processo ineléstico.

Quando um feixe de ions monoenergético atravessa um alvo de espessura Dx, este
perde umaenergia DE . Define-se entéo, de formageral, como

DE  dE
liMpe0 DX dx —(E), (3.1)

a taxa de perda de energia por freamento do projétil por unidade de comprimento no interior
do material, denominada poder de freamento ou dE/dx, sendo considerada como a soma das
contribuicdes de ambos os processos de freamento nuclear e eletrénico, ou sgja

wEo asEo a@lEo
gdxﬂ %dxﬂ gdxﬂ

(3.2)

onde os indices n e e designam as parcelas nuclear e eletronica, respectivamente.

E possivel observar o comportamento de dE/dx total como uma func&o da energia do

ion, representada esquematicamente pala figura 3.1, como uma funcéo da energia do ion
normalizada pela sua massa atdbmica. Qualitativamente, podemos dividir esse comportamento

em trés regides.

Na regido dita de baixa energia (Eo < 25 keV/u.m.a.), observa-se gque a contribuicéo
mais significativa é devida ao processo de freamento nuclear, sendo adequadamente descrita
pela teoria desenvolvida por Ziegler, Biersack e Littmark (ZBL) [39]. Entretanto na regido de
ata energia (Eo > 200 keV/u.m.a), a principa fonte de perda de energia € devido ainteracdo
eletronica e, seu comportamento, muito bem reproduzido pela teoria de Bethe-Bloch [40]. O
processo de freamento naregido de energias intermediarias (25 < Ep < 200 keV/u.m.a), devido
aos mecanismos participarem de forma competitiva, tornase um problema de natureza
complicada. No entanto, como esta € uma faixa de energia bastante utilizada
experimentalmente, muitas estimativas empiricas e semi-empiricas séo feitas baseadas em

uma recompilaggo sistematica de dados experimentais [41].
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Fig. 3.1: llustracdo do comportamento das taxas de freamento nuclear e eletrénico
em funcéo da energia do projétil, Eo.

Ao leitor interessado em maiores detalhes, sobre processos de perda de energia,
indicamos as ja mencionadas referéncias [39,40,41]. Mais detalhes sobre o poder de

freamento nuclear e eletronico e o potencial ZBL, encontra-se no Apéndice A.

3.3 Implantacéo I nica

A técnica de Implantacdo I6nica nos permite introduzir, em principio, qualquer
elemento quimico em uma amostra de forma uniforme e controlavel, fazendo-se aterar as
propriedades mecanicas, elétricas ou magnéticas da matriz. Uma das principais vantagens da
técnica € a reprodutibilidade controlada de parémetros como a concentracdo absoluta de

atomos implantados e a uniformidade de distribuicdo dos mesmos através da superficie da
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amostra. O processo dase de maneira limpa (sem a interferéncia ou exposicdo a outros
materiais), e pura (através da selecdo de isdtopos) [42].

Como os ions sd0 acelerados e langados para dentro do material, as interacbes ndo
ocorrem por um processo de equilibrio termodinamico. Uma conseqiiéncia direta disso € que a
solubilidade sdlida da impureza implantada na matriz pode ser excedida. Assim, a
implantacdo controlada fornece um meio de producdo de ligas metaestéavels em regides
préoximas asuperficie, de concentracdo graduada, sem introduzir uma interface abrupta com
relacdo amatriz, como acontece no caso de um filme depositado.

Através da implantacdo iénica pode-se também modificar a composicéo e a estrutura
da superficie de vérios compostos metalicos atemperatura ambiente, sem afetar a maior parte
do material, 0 que ndo € possivel realizar por outras técnicas.

Entretanto, existem algumas limitagcdes préticas a esta técnica, como: a penetracdo dos
ions implantados é no maximo da ordem de poucos micrometros; o custo do equipamento
envolvido é relativamente ato comparado com outras técnicas metallrgicas, ndo é
recomendével aplicar-se a amostras que apresentem superficies irregulares, a fim de evitar a
introducdo de diferencas sistematicas entre os comprimentos de caminhos percorridos por ions

incidentes em diferentes pontos da superficie da amostra.

3.3.1 Distribuicio Espacial de [onsImplantados

O processo de implantagdo idnica geramente envolve um grande nimero de
particulas, que ao penetrarem no material passam a sofrer uma série de colisdes sucessivas
com parametros de impacto variaveis. Devido anatureza estatistica do processo, a distribuicéo
final dos ions implantados em funcdo de sua profundidade - perfil de concentracdo, tem a
formailustrada nafigura 3.2.

Sendo X; a profundidade tomada a partir da normal asuperficie do alvo que o i-ésimo
ion implantado atingiu, e supondo que N ions sgjam implantados, podemos caracterizar o

perfil de implantagcdo pel os seguintes parametros, ou momentos de distribuicéo:



N
Alcance médio: R, = <Xi> =a X./N
i=1

N
Desvio Padrao; DR, = Jé (X - R)?/N
- 33)
N
Assimetria ou Skewness: g=a (X - R,)’ /(N.(DR))?)
i=1
&
Achatamento ou Kurtosis: b=a (X - R)* /(N.(DR)*)

i=1

A previsao tedrica dos paréametros que caracterizam um perfil de implantacéo pode ser
efetuada a partir de célculos analiticos, resolvendo-se a equacdo de transporte correspondente.
Por exemplo, através do programa PRAL [39], ou por intermédio de simulagdes via método
de Monte Carlo, através do programa TRIM95 [43].

De acordo com a teoria classica de Lindhard, Scharff e Schiot (LSS) [44], a
distribuicdo dos ions implantados, em geral, assume uma forma gaussiana - figura 3.2. Para o
caso de um perfil gaussiano, g =0 e b =3, de modo que os pardmetros bésicos de
implantacéo se restringem ao alcance R, e ao desvio padrdo DRy, com isso, o perfil de

concentracdo se caracteriza pela expressao:

, (3.4

onde F é afluéncia ou dose implantada em unidades de fons/cm?, r a densidade atémica da

matriz em g/cm® e DR, em A x é adistancia medida ao longo do eixo incidente no alvo. A

concentracao € entdo dada em atémico porcento (at.%). Conhecido o perfil de implantacéo, €

possivel estimar uma concentragdo de pico Cp, centrada na profundidade R;:

F

r DRIO

C,(at.%) = 4" 10’ (3.5)
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Fig. 3.2: Ilustragdo do processo de implantagéo ionica.

3.3.2 Danos Produzidos por Implantacéo | 6nica

Quando um ion penetra em um cristal, até atingir o repouso, ele passa a colidir com os
diversos &omos da matriz, deslocando-os de suas posicbes de equilibrio na rede. Por
consequéncia, o d&omo alvo deslocado pode também deslocar outros aomos e assim por
diante, criando dessa forma uma série de colisdes atdmicas subsequentes,

Esse efeito leva a uma distribuicdo de vacancias e intersticiais, que por sua vez podem
gerar defeitos estendidos no material, como por exemplo discordancias, aglomerados de
impurezas e inclusdes. Porém, em metais ou em semicondutores, os defeitos introduzidos por
implantacdo i6nica podem ser eliminados através de recozimentos térmicos a temperaturas
gue dependem do tipo de material.

A estimativa do nimero de atomos deslocados de sua posicdo de equilibrio N

dpa ’
induzidos por irradiacdo, € baseada no modelo de Kinchin e Pease, como [45]:

_08F S,

N - ’
P2 2rE,

(3.6)

onde F é adose implantada, S, € o fator de perda de energia nuclear, r a densidade de

dtomos da matriz e E4 € aenergialimiar de criagdo de defeitos no material, ou sgja, a energia
minima para que atomos alvo sejam deslocados de suas posi¢oes de equilibrio nos sitios da
rede. Para 0s metais, E4 é da ordem de 25 eV [46].
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3.4 Espectrometria de Retr oespalhamento Rutherford (RBS)

Na década de sessenta as técnicas experimentais utilizadas em estudos de difusdo, em
sua grande maioria, envolviam experiéncias com radiotracadores e seccionamento direto.
Devido a baixa resolugdo em profundidade destas técnicas (da ordem de micrometros) as
experiéncias limitavam-se a medir coeficientes de difusio com valores superiores a 10'm?s™?,
tornando tecnicamente inviavel a observacdo de difusdes mais lentas.

Eraindispensavel, entdo, desenvolver técnicas de microseccionamento. Inicialmente, o
interesse em valores de D < 10"'m?s™, era detectar possiveis desvios na Lei de Arrhenius em
autodifusdo de metais. Baixos valores de D resultaram de grande interesse pratico para a
crescente miniaturizacdo na industria de semicondutores, possibilitando também estudos de
difusdo em metais com transicéo de fase de estado solido, que ndo permite extrapolar valores
de D para baixas temperaturas.

Dentre as novas técnicas desenvolvidas, algumas foram variantes de técnicas classicas,
outras evoluiram utilizando feixes de ions, como por exemplo, a Reacdo Nuclear, a
Espectrometria de Massa de {on Secundério (SIMS) e a Espectrometria de Retroespal hamento
Rutherford (RBS) [47].

A técnica de retroespalhamento Rutherford é particularmente Util na caracterizacdo de
regides proximas asuperficie da amostra, de 10 a 100 nandmetros, dependendo da energia do
feixe de jons utilizado e da diferenca de massa entre o difundente e a matriz. E capaz também,
de fornecer informagdes a respeito do perfil de concentragdo que compde o material, sendo
utilizada na determinacéo de elementos mais pesados que os da matriz. Em resumo, esta
técnica na atualidade esta definitivamente estabelecida como um dos métodos de andlise por

feixe iGnico mais versatil, ndo-destrutivo, direto e quantitativamente preciso.

3.4.1 Principio datécnica

A idéia conceitual da técnica é bastante simples. Suponha um feixe de particulas
monoenergético e colimado que incida sobre uma amostra alvo. A probabilidade de que

ocorra um evento de colisdo frontal de particulas do feixe com os &omos da amostra € muito
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baixa, devido areduzida dimensdo dos nicleos atdbmicos. Por exemplo, no caso de um alvo
suficientemente fino, quase todas as particulas incidentes o atravessariam com perda minima
de energia. JA para as poucas particulas que interagem com os aomos do alvo, observa-se
grande mudanca em sua direcdo e energia - figura 3.3a. Por outro lado, para um alvo espesso,
as particulas que saem do material sdo somente aquel as retroespal hadas a &ngulos maiores do

que 90° da diregdo de incidéncia, pois as demais ficam implantadas no material - figura 3.3b.

fetse incidente fefsze incidente

by D by e =

: d'—"’ﬁ ) - o !

: 3 - >

- 2 . : <

z 0] T 4 4

- = o - =
particulas particulas

retroespathadas a retroespathadas L)

Fig. 3.3: llustracéo representando, a) alvo fino; b) Alvo espesso.

Para se ter uma estimativa, menos de um a cada 10000 particulas € retroespalhada, e
ainda destas, somente uma pequena fragdo € coletada sobre a area definida pelo angulo sblido
de um detector e analisada em energia.

Descreveremos a seguir alguns conceitos fisicos fundamentais que regem a técnica de
RBS.

3.4.2 Conceitos Fisicos Fundamentais

i) Fator Cinematico.

Quando uma particula de massa M; e energia E,, movendo-se a uma velocidade

constante, colide com uma outra particula de massa M, em repouso, parte da energia da

particula em movimento € transferida aparticula em repouso. Dessa forma, 0 momentum e a
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energia do sistema se conservem apdés a colisdo. Esse processo nos leva ao conceito de fator
cinematico, e, conseguentemente, acapacidade de diferenciacdo de massas.

A figura 3.4 ilustra esqguematicamente o arranjo geomeétrico geralmente utilizado em
RBS, onde g, e g, sdo os angulos formados entre o feixe incidente e o retroespalhado com a
normal da amostra, respectivamente, e g =p - (g, +g,) 0 angulo entre o feixe incidente e o

feixe retroespalhado.

Para que a interacdo entre dois &omos sgja corretamente descrita por uma colisdo
el éstica de duas particulas isoladas devemos fixar as seguintes condi¢oes:
a aenergiainicial do projétil E,, deve ser muito maior que a energia de ligagéo dos
&omos do materia alvo.

b. ndo deve haver reagOes nucleares, ressonantes ou ndo. Isto impde um limite

superior paraaenergiado feixe.

Fig 3.4. llustracdo mostrando o processo de perda de energia durante a passagem
do ion incidente de massa M; e energia Eo, antes e apos o retroespalhamento pelo

atomo de massa M, localizado na superficie e a uma profundidade Dx no alvo.
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Define-se o fator cinemético K, como arazéo entre a energia do projétil apos a colisdo
E,, e aguela antes da coliséo Ey:
K=E/E,, (3.7

De acordo com os conceitos de conservacdo de momentum e energia [20], podemos

mostrar que K no referencial de laboratério € dado por:

2

ngcosq +(M22 - Mfsenq)mg
8 Mo+ M, i

K(M,,M,,q)= (38)

Na prética, € conveniente que se produza uma variacdo de energia DE, para um
angulo g fixo, quando uma amostra contenha dois tipos de atomos distintos diferindo por uma
quantidade DM entre suas massas. Em termos quantitativos DE, e DM est&o relacionados da

seguinte forma [48]:

DE, = E°111T_|\I; DM, (3.9)

paraM, >> M; tem-se

M, [’]DM (3.10)
VI S '

DE, = Eo‘ﬂ4- (p-q)’]

Esta relacéo nos indica que para termos uma melhor resolucéo em massa, ou aumenta-

se a energia do feixe E,, ou usa-se um projétil de massa M1 menor, ou mede-se a grandes

angulos de espalhamento g.

1) Secdo de Choque de Espalhamento.

A probabilidade de ocorréncia de uma colisdo leva-nos ao conceito de secéo de
chogue de espalhamento e acapacidade de andlise quantitativa da composicéo atbmica. Ela é
calculada supondo um potencial coulombiano V(r) = Z,Z,€° / r,onde Z; e Z, sdo as cargas do
projétil e do &omo alvo, respectivamente. Nessas condicdes a secdo de choque diferencial, no

sistema de referéncia do centro de massa, € expressa como [49]:
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ds €& ZZ¢ o
dW ™ G4E,,sen’(@/2)g

(3.11)

onde E., € a energia no sistema de referéncia do centro de massa, dW € o diferencial de

angulo solido do detector. Ja no sistema de referéncia de laboratorio, temos que:

. (312

ez,
dw g 4E H sen’q \/1_ (Ml/Mzsenq)z

onde E é a energia no sistema de referéncia de laboratorio e My £ Mo,

A partir destas defini¢des, podemos determinar a altura H, proporcional ao nimero de
contagens de um espectro RBS - figura 3.5, e que depende do nimero de colisdes na espessura
Dx da amostra, sendo dada por:

Hy, =QWSN,, Dx, (3.13)

onde Q € o nimero de ions incidentes, Wwo angulo sdlido do detector, N, a densidade

volumétrica de atomos no avo e s a secdo de choque diferencia de espalhamento no
referencial de laboratério. Essa equacdo nos permite, quando \ s € a dose total Q forem

conhecidos, determinar o nimero de atomos por unidade de area N, Dx.

Vae a pena sdientar que a secdo de choque de espalhamento é proporciona ao
inverso da energia do projétil ao quadrado, ou seja, quanto mais alta é a energia E, menor sera

a secao de chogue, o que implica em uma menor eficiéncia do processo.
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Fig. 3.5: Exemplo de um espectro de RBS tipico de uma substéncia monoisotopica.

iii) Perda de Energia e Secéo de Chogue de Freamento.
O conceito de perda de energia por unidade de comprimento ja foi introduzido na
secdo 3.2, através da eq. (3.1). Conforme & apresentado, a profundidade x além da superficie é

dada como funcgéo de E por

\EO

x= Q' (dE/dx) "dE, (3.14)

Valores de perda de energia podem ser obtidos através de programa TRIM95 [43]. O
programa € aplicavel a uma grande variedade de combinagtes de ions e alvos.

E fregiientemente conveniente substituir a fungéo real dE/dx por uma aproximagso,

de de -~
&(E) « &(E) (3.15)

onde E é um vaor de energia entre a energia de uma particula imediatamente antes de ser
espalhada e a energia do feixe incidente Eo. A partir dessa aproximagao, aintegral relacionada

em (3.14) pode ser resolvida, como:

52



x=(E, - E)E’i—igl . (3.16)

Este método fornece uma boa estimativa somente para regifes proximas asuperficie
da amostra, sendo chamado de aproximacao aenergia de superficie.

Em outro método, conhecido como aproximacao aenergia média, E é usada como a
média aritmética entre a energia das particulas incidentes e a energia imediatamente antes da

particula sofrer um espalhamento E:

E=E=(E+E,)/2, (3.17)

A aproximagdo a energia média passa a ser uma boa estimativa a profundidades
intermediarias de penetracéo.

A perda média de energia de um ion movendo-se em um meio denso leva-nos ao
conceito de secao de choque de freamento, sendo definida como:

1 dE
- A
°“Nax’ (3.18)
onde N é a densidade, nimero de &omos por cm®, do alvo. Observa-se que ao dividirmos

dE/dx por N obtém-se uma quantidade independente da densidade atdmica do material, onde

a unidade convencional para e é eVcm? por &omo. Valores semi-empiricos de secdes de
choque de freamento ou stopping cross section, tabelados para o caso de ions He de 0,4 a 4

MeV em todos os elementos, podem ser encontrados nas referéncias [50,51].

iv) Escala em Profundidade.

Imediatamente apds entrar na matéria, a energia E do ion incidente, de acordo com
(3.1) éinferior aEy eadiferenca éigua aperdade energia através do caminho de entrada. Ao
colidir com o solido as particulas retroespalhadas voltam a perder energia no caminho de
saida. Logo a energia com que a particula é detectada depende da profundidade na qual ocorre
acolisdo.

Considerando a figura 3.4, a projecéo do deslocamento da particula na sua trgjetoria de

entrada, sera dado por:
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Eo -1
x/cosgy, = (‘2 (dE/dx) dE,

e paraatragjetria de saida:

KE -1
x/cost, = Q (dE/dx) dE

(3.19)

(3.20)

Se dE/dx assume um valor constante em cada trajetoria as equacdes (3.19) e (3.20) se

reduzem a
E-g,. X EO
° Coaql % dX gentrada
E¢
E, = KE - COX gi Q
SO X‘Z’

Eliminando E de ambas as equactes, temos:

- E—(?K@EQ 1 axlEg U
' &Cosq, %dX gentrada coq, %dX gsajdal’.] |

Chamando de DE adiferencade energiaentre E, e KE , reescrevemos:

DE =[x = N[e]x,

onde:

K alEo N 1 a8Eo
cost, 8dxﬂ COst, %dx@

entrada

[S]°

€ chamado de fator de perda de energia ou fator Se

[e] ° entrada gajda ’

cosy cos,

€ chamado de fator de secéo de choque de freamento ou fator e .

(3.21)

(3.22)

(3.23)

(3.24)

(3.25)

(3.26)

Para regifes proximas asuperficie, a variacao relativa da energia ao longo datrajetoria

de entrada é peguena, 0 mesmo ocorrendo para a de saida. Portanto:



K a8lEo - asEo
cosqlgdx B, cosq, & dx By,

[S]° (3.27)

ou

e(E,)) +

e G ey e(KE,) . (3.28)

[&]°

Para grandes comprimentos percorridos, a aproximacdo de superficie ndo serve mais e

uma melhor aproximagdo pode obter-se selecionando um valor constante de dE/dx ou e a

algumaenergiaintermediaria E :

_ K alEo 1 a8Eo
S]° + 3.29
[S] Cosg, %dx g.  cox, %dx o (3:29)
ou
e]° E + KE 3.30
[e] CO&:]l ( entrada) COS:]Z e( salda) ( )
Onde Eentrada - (E + EO)/2 € Esajda = (El + KE)/2

O vaor de E em ambas as equactes € desconhecido, mas pode ser estimado de vérias
formas. Para estimativas rdpidas pode-se pensar que a perda DE estd subdividida
simetricamente entre a trgjetéria de entrada e o de saida. Assim, E € aproximadamente
E,- DE/2. Quando este é usado, 0 método é chamado Aproximagdo de Energia Média

Simétrica.

3.4.3 Instrumentacédo

No processo de andlise por RBS, tipicamente sdo utilizados detectores de estado solido
gue produzem um sinal de tensdo anal 6gica proporcional aenergia da particula detectada - ver
figura 3.6. Nessa figura, D é o dispositivo que detecta os ions retroespalhados (particulas g),
AT é a fonte de alta tensdo, PA é o pré-amplificador, GP é um gerador de pulsos para a
verificagdo da estabilidade do sistema eletrénico, A € o amplificador e MCA o analisador de

multicanal. O MCA tem afuncao de processar e armazenar ainformagdo gerada pelo detector,
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através da discretizagdo das medidas em intervalos denominados canais, proporcionais a
energia detectada.

O que se obtém é um espectro de contagens em funcéo de canais, que por sua vez,
estdo linearmente e diretamente relacionados a energia das particulas retroespalhadas.
Portanto, conhecendo-se a massa do ion e a energia do feixe incidente, bem como a geometria
de espalhamento, € possivel determinar ndo sO os elementos que constituem o alvo, como as

suas correspondentes concentracdes em funcéo da profundidade na matriz.

D @ @—

AT GP MCA

Fig. 3.6 : Diagrama em blocos do sistema analisador de um experimento de RBS,
onde D é o detector de particulas retroespalhadas, AT € a fonte de alta tensdo, PA o
pré-amplificador, GP um gerador de pulsos para a verificacdo da estabilidade do
sistema eletrébnico, A o amplificador e MCA é o analisador multicanal que
armazena contagens nos seus respectivos canais, seguindo uma relacdo linear com

a energia da particula coletada.

3.4.4 Aplicacao ao Estudo de Difusdo em Solidos

Conhecidos os métodos experimentais de implantacdo ibnica e RBS, consideramos a
seguinte situacdo: Se uma matriz solida dada por um material B, for implantada com um outro

material A (mais pesado), 0 espectro de RBS obtido da amostra ao irradiar-se com um feixe
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de ions monoenergético serd tipicamente como o da figura 3.7. A partir desse espectro, pode-
se entdo, conhecer a concentracao e a profundidade dos dtomos de A em B.

Esta situacdo experimental satisfaz a condicdo de filme fino, de acordo com a

secdo 1.1.3-i do capitulo I, que resulta numa solucéo (gaussiana) para a segundale de Fick:

c(x,t) =

a ex é (X' Xo)zl;I
Jap Dt P bt §

(3.31)
onde a evolucdo temporal do sistema, € dada através de sucessivos recozimentos isotérmicos

em diferentes tempos. Basicamente se observa que a partir do perfil de concentragdo inicial, o

material A sofre um progressivo alargamento caracterizando um novo perfil gaussiano, como
representamos no detalhe dafigura 3.7.

Conhecido entdo c(xt), para cada perfil obtido, é possivel determinar o valor do
coeficiente de difusdo a diluicdo infinita, como veremos no capitulo V.

B
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Fig. 3.7: Espectro RBS mostrando material implantado A em uma matriz B.
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3.5 Canalizacao

Até 0 momento, tratamos a técnica de analise de retroespalhamento com base em avos
amorfos e ou cristalinos orientados aeatoriamente, ignorando um efeito importante na
interacdo ion-matéria, o da percepcdo estrutural e de ordenacdo cristalina do alvo pelo uso do
efeito conhecido como canalizagdo [52,53,47]. Tal efeito tem origem porgue planos ou
colunas atbmicas podem guiar as particulas incidentes através de uma série de colisdes a

peguenos angul os de espalhamento.

Medidas do efeito de canalizagdo em cristais possuem trés aplicagdes principais em
andlise de retroespalhamento: @) determinar a posicao de &omos de impurezas nos sitios da
rede; b) medir a quantidade e distribuicdo em profundidade da desordem da rede;

C) estabel ecer a espessura de camadas superficiais amorfas.

3.5.1 Conceitos Basicos de Canalizacéo

Ao andisar um alvo monocristalino, a distribuicdo de parametros de impacto com
relacdo aos &omos da rede e os processos fisicos de interacdo, sdo fortemente dependentes da
orientacdo relativa entre o feixe de particulas e o alvo. Pode-se entender qualitativamente o
efeito de canalizagdo de ions energéticos da seguinte forma: Suponha que a direcéo de
incidéncia de uma particula carregada sobre a superficie de um cristal encontra-se proxima a
direcéo de um dos eixos principais desse sdlido. Entdo, com alta probabilidade, a particula
sofrerd um espalhamento de pequeno angulo quando esta passar através do primeiro plano de
a&tomos do cristal. Devido aestrutura ordenada do alvo, ela sofrerd uma série de colisdes com
pegueno angulo de espalhamento. Isso faz com que o ion siga uma trajetdria oscilante através
do canal. Sob essa condicdo é que processos gque ocorrem a baixos parametros de impacto
com os atomos da rede, tal como retroespalhamento, sofrem uma reducdo consideravel no

ndmero de eventos col etados.
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1) Alinhamento feixe-amostr a.
Na figura 3.8 é representada a idéia conceitual de efeito da canalizagdo de ions
energéticos, onde, uma estrutura cristalina do tipo diamante € vista a partir de trés direcdes

diferentes:

a. apartir de uma direcdo arbitréria (aleatdria), os atomos da rede sdo vistos como um
conjunto aeatdrio de pontos.
b. o cristal évisto ao longo de uma direcéo planar.

C. ocristal se encontra alinhado em um dos seus eixos principais.

Fig. 3.8: Modelo de rede cristalina mostrando uma configuragdo atémica do tipo

diamante, vista a partir de trés direcBes: a) aleatoria, b) planar e c) axial. [20].

O procedimento de alinhamento do feixe de ions com um dos eixos principais do
cristal € o primeiro passo em experimentos visando qualquer uma das aplicacdes usuais de

canalizacéo.
A propria técnica de canalizagcdo nos fornece um método de alinhar o cristal. Para

desenvolvermos este conceito, usamos como exemplo experimentos realizados com uma

amostra monocristalina de acordo com afigura 3.9, a seguir.
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a. ocristal esta orientado a eatoriamente em relacdo ao feixe de particulas;

b. o cristal esta orientado de forma paralela a um conjunto de seus planos atbmicos;

C. o cristal estd dinhado em duas de suas familias de planos, ambas formando um
angulo reto entre si, ou sgja, um cristal clbico com uma coluna de atomos ao longo

das linhas de intersecéo entre os planos.

Fig. 3.9: Retroespalhamento esgueméatico de camadas proximas asuperficie. Astrés
situacOes descrevem: a) cristal ndo alinhado em relacédo ao feixe, b) cristal alinhado
em um dos planos do cristal e c) cristal alinhado em dois de seus planos

perpendicularesentre si.

Da figura 3.9, observa-se que para o cristal ndo alinhado (@), ndo ha ateracdo no
nimero de particul as retroespal hadas em relacéo avariacéo da orientacdo relativa entre o feixe
incidente e aamostra. As contagens decrescem drasticamente quando a direcéo do feixe torna-
se paraela (b) a um dos planos do cristal, obtendo-se uma queda no nimero de particulas
retroespalhadas ao longo daquela direcdo. JA no caso do cristal ainhado a dois planos
perpendiculares (c), obtemos duas depressdes nas contagens das particul as retroespalhadas ao
longo das direcOes paralelas aos planos atdmicos que formam o cristal. Neste caso ao
incidirmos o feixe de particulas sobre o ponto de intersecdo das duas linhas de minimos,
alinhamos entéo, o feixe com um dos eixos principais do cristal, obtendo um decréscimo

adicional no nimero de particulas retroespal hadas.
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i) Razdo minima de contagens c,;, €0 Semi-angulo axial y .
Na figura 3.10 sdo mostrados espectros de RBS para um feixe de ions incidente
alinhado ao longo de um eixo principal de um cristal - espectro alinhado (canalizado), e ao

longo de uma direcéo de ndo canalizacdo - espectro aleatorio.

aleatdrin

e

Contagens

Fig. 3.10: Espectros de RBS para um feixe de ions incidente ao longo de um eixo

principal de um cristal e ao longo de uma direcao aleatéria.

A razdo entre as dturas H, e H, dos dois espectros, tomados na regido proxima a
superficie para as orientacfes alinhada e aeatoria, respectivamente, é referida como a razéo
minima de contagens c,,,=H./H, . A variagdo do nimero de contagens H_. com o angulo de
inclinacdo do feixe, em relacdo ao eixo de um cristal, € mostrada nafigura 3.11.

As alturas do espectro sdo medidas numa regido de energia estreita, logo abaixo do
limite do sinal de mais alta energia do espectro de RBS da amostra. O c_;, aumenta com a
profundidade do retroespalhamento, uma vez que o feixe ap penetrar no cristal, as particulas

canalizadas vao progressivamente decanalizando, isto €, saem do canal.
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Além da razdo minima de contagens, outro parametro importante € o semi-angulo

Yy y,- Para determinarmos o valor de y,,, pode-se medir as contagens de particulas

retroespal hadas para uma determinada energia em funcéo do angulo de inclinagdo com relacéo
auma direcdo axial. Sob essa configuracdo geométrica, as particulas incidentes podem sofrer
um numero maior de interagdes que resultam em grandes angul os de espalhamento do que sob

condicdes de incidéncia aleatéria. O semi-angulo y ,,, € a meia largura angular do perfil de

contagens ameia profundidade do poco, como indicado nafigura 3.11.

Angulo de Inclinacio

Fig. 3.11: Numero de particulas retroespalhadas em funcdo do angulo de

inclinacao.

Para fons de “He com energias na ordem de MeV, y y» assume valores entre 0,4° a

1,2°, dependendo do valor de energia, do canal e fracamente da temperatura.

Os valores do semi-angulo y ,, podem ser calculados aproximadamente usando o

modelo continuo de Lindhard [52]. O conceito basico envolvido é que quando o éngulo de

incidéncia de uma particula com um canal excede um certo angulo critico y ., a particula é

refletida por uma seqiiéncia de colisdes suaves, mas ela ndo sente os aomos da rede como um
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centro espalhadores individuais. Lindhard introduz o &ngulo caracteristico y , para descrever

casos em que ha distancia minima de aproximacao de uma particula de energia E ao centro de

[22,2,€ [2,Z
y,= ﬁ:osw ﬁ, (3.32)

sendo E é a energia da particula incidente em MeV, d o espacamento atdmico ao longo da

um canal, onde

direcdo axial, e Z; e Z, 0 nUmero atémico do projétil e do avo, respectivamente.

O angulo critico y . € 0 angulo maximo para o qual vale a aproximagdo continua, ou
sgja, até onde 0 movimento do ion é guiado por sucessivas colisdes suaves correlacionadas
com a cadeia de &omos. Mas y . também representa o angulo limite em que a canalizacdo de
particulas toma lugar. O que se mede em uma experiéncia de canalizacdo é o semi-angulo
axia'y ,,, poisy . edificil de ser determinado. A relacéo entre y ,, € 0 angulo caracteristico

y , deLindhard se da através da proporcionalidade

Y2 =ay,, (333)

onde valores de a variam entre 0,8 e 1,2, dependendo da amplitude vibracional da rede

atdbmica
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CAPITULO IV

Procedimentos Experimentais e Resultados

4.1 Preparacao das Amostras

As amostras implantadas foram policristais de a-Ti de 99,9% de grau de pureza. A

composicdo e a concentracdo de impurezas presentes nestas amostras, € mostrada na
tabela4.1.

As amostras, discos cilindricos de 9 mm de didmetro por 3 mm de espessura, foram
polidas mecanicamente e submetidas a trés ciclos de recozimento de 1 hora a 1473 K seguido
de 10 dias a 1133 K. Tal procedimento deixa as amostras com poucas e grandes texturas de
gréos (~3 mm de diametro), fato importante, pois a difusdo por efeito de borda de gréo pode
ser desprezada uma vez que os comprimentos tipicos de difusdo sdo da ordem de dezenas de
nanometros. Subseqlentemente, as amostras foram novamente polidas mecanica e
guimicamente, a fim de se obter uma superficie extremamente plana (maiores detalhes sobre o

processo de polimento, ver o apéndice B).

Elemento Concentracao (ppm)
Al <50
Cu <30
Fe < 150
Ni <50
Pb <20
Si <50
6] < 800
N <35

Tab. 4.1: Composicdo e concentracdo de impurezas nas amostras de a-Ti.

I mpurezas com uma concentracéo inferior a 1 ppm nao constam na tabela.
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Apbs o término do polimento quimico, um novo recozimento é realizado por 24 horas
a 1123 K a fim de remover possivels tensdes originadas por estes dois Ultimos processos de
polimento. ApGs, as amostras preparadas foram submetidas & respectivas implantacdes de In
ou Pd.

4.2 I mplantacdes e Recozimentos

O processo de implantacdo, bem como as andises de RBS, foram redizadas a
temperatura ambiente em véacuo melhor que 10° torr. Todas as amostras foram implantadas

com correntes da ordem de 100 nA/cm? ndo havendo portanto nenhum aguecimento
(T£40°C).

A energia de implantacdo de In em a-Ti foi de 40 keV, a uma fluéncia
F =5,0" 10 at./cm?, chegando-se a uma concentracdo de pico da ordem de 5,0 at.%, estando
abaixo do limite de solubilidade sélida em a-Ti, que € de 10 at.% [5]. Para o Pd a energia de
implantagdo foi de 50 keV com fluéncias entre 0,7e30 10®at./cm? levando a uma

concentracdo de pico entre 0,3 e 1,3 at.%. Neste Ultimo caso, o limite de solubilidade em a-Ti,
segundo Murray [5], variade 0,3 at.% a 1,5 at.% dependendo da temperatura. Na tabela 4.2 é
mostrado um resumo das condi¢des de implantac&o utilizadas, bem como as concentracfes de
pico obtidas apds cada implantacéo.

As implantagdes foram realizadas usando o Implantador de ions de 500 kV do Instituto
de Fisica da Universidade Federal do Rio Grande do Sul (IFUFRGS), e os espectros de RBS
correspondentes foram obtidos utilizando o mesmo implantador ou o acelerador tipo Tandem
de3MV.

Elemento | Energia (keV) Alcance R, (A) F (at./cm?) C, (at.%)
In 40 168 5,0 10" 5,0
Pd 50 200 0,7-3,0 10" 03-1,3

Tab. 4.2: Parametros da implantacéo deln ema-Ti, e Pd em a-Ti.
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Os recozimentos ap6s a implantagdo foram realizados em véacuo melhor que 107 Torr
utilizando-se um forno convencional. A amostra € envolta em uma folha de Ta, que
basicamente absorve o0 oxigénio evitando a formacdo de 6xido de titanio. O conjunto é entéo
colocado no interior de um tubo de quartzo, no qual se faz vacuo, sendo finamente
introduzido no forno. A temperatura do forno € controlada automaticamente com base em
medidas de temperaturas realizadas por um sistema de termopares instalado no forno. O
tempo para que a amostra chegue a temperatura do forno e atinja seu equilibrio
termodindmico, é tipicamente da ordem de 200 segundos, sendo a estabilidade do mesmo

mais ou menos um Kelvin.

Cada amostra foi submetida, numa primeira etapa, a recozimentos isotérmicos
sucessivos, readlizados em diversos tempos, intercalados com as andlises RBS. As amostras
podem ser reaproveitadas varias vezes, dessa forma, elas eram novamente polidas e sujeitas a
um novo processo de implantacdo e submetidas a novos recozimentos isotérmicos a

temperaturas diferentes da primeira etapa.

4.3 Andlise de Retroespalhamento Rutherford (RBS)

As andlises de RBS das amostras implantadas foram redlizadas com feixes
monoenergéticos de particulas (He" e He™) com energias entre 0,8 e 7,0 MeV. Tais andlises
foram realizadas no Implantador de fons de 500 kV e no acelerador tipo Tandem de 3 MV,
citados anteriormente. Os ions de He retroespalhados foram detectados por um sistema de
dois detetores de Si de barreira de superficie, localizados a 165° com respeito adirecéo de
incidéncia do feixe. A resolucdo do sistema foi melhor que 13 keV que nos leva a uma

resolucdo em profundidade em torno de 10 nm.

Quanto & correntes de feixe usadas nas andlises, foram tipicamente de 20 nA afim de
se evitar possiveis efeitos de empilhamento (pile up), decorrentes da chegada de mais de um
pulso simultaneamente no detector, durante um intervalo de tempo da ordem do

processamento eletronico de um pulso.
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A conversdo de energia em profundidade foi feita utilizando-se a aproximacéo de
superficie (eg. (3.28), capitulo 111), devido aregido de andlise ser menor que 200 nm, ja que 0s
atomos implantados, difundem-se numa regido préxima asuperficie. O calculo do fator de

perda de energia dE/dx, foi determinado usando a subrotina RSTOP do programa Monte

Carlo TRIM95 [43].

A forma do pico dos elementos implantados, no espectro RBS, mostra uma forma
tipicamente gaussiana (figura 4.1 In-Ti, e figura 4.7 Pd-Ti). Do espectro ja convertido para
contagens em func&o da profundidade, o correspondente perfil em profundidade do elemento
implantado pode ser ajustado por uma funcdo gaussiana do tipo (eg. (1.9), capitulo 1):

é (X' Xo)zl;l

C
c(X,t) = ——expad ———, 4.1
RN T ST @D

onde to € um parémetro livre escolhido para gjustar o espectro como implantado, xo € a
profundidade onde o pico de implantacdo esta localizado e ¢, € a concentracdo inicia de

material implantado.

A partir da expressdo (4.1), pode-se observar que ao representar Inc(x) em fungéo de

x*, se obtém uma linha reta, denominada de perfil de penetracéo (figura 4.2b In-Ti, e figuras
4.8b, 4.9b e 4.10b Pd-Ti), onde podemos rel acionar

1
4Dt

Po = (4.2

onde pp corresponde ainclinagéo do perfil de penetragdo da amostra como implantada. Desde
gue a concentracdo do pico implantado esteja abaixo da solubilidade solida em a-Ti, entdo, o
ion implantado comporta-se como uma fonte finita para o processo de difusdo, portanto,
depois de um recozimento, o perfil continua sendo de forma gaussiana. Por isso a solucéo da
equacdo de Fick, para este perfil de difusdo, € uma funcéo gaussiana [6]. Com isso, cada perfil
recozido pode ser gjustado por uma nova expressao do tipo

€ (x-%)°u

_ G
cxt) = Jp D(t+t,) & & AD(t+t,)f’

ondet € o tempo de recozimento.

(4.3
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Assim, se obtém um novo perfil de penetracio (Inc(x) em fungdo de x°)
caracterizado por uma inclinagdo p. A partir deste perfil de penetracéo pode-se determinar o

coeficiente de difusdo

_ p- po
4ppt

(4.4)

E possivel determinar o valor médio de D a partir da expressio (4.4), para n
subsequentes recozimentos i sotérmicos, pela seguinte expressao:

d o P - B
ad o

D= —.
i=0 j<i 4p| pj(ti - tj)

1
= (4.5)
onde aqui, p € substituido por pi, po por p; et por (t; - t;) para j <i.

Quanto aincerteza final na determinacdo dos coeficientes de difusdo esta provém
basicamente da dispersdo numeérica dos dados e da incerteza no poder de freamento das

particulas de He no material, este Ultimo estimado ser da ordem de 5%. Levando em conta

esses fatores, pode-se determinar que o erro tipico de cada valor de D é da ordem de 25%.

4.4 Resultadosda Difusdaodeln em a-Ti

Para o sistema In implantado em a-Ti, estudamos a difusdo em diversos recozimentos
isotérmicos em um intervalo de 823 a 1073 K, com tempos de recozimento variando entre
1800 e 206,6" 10" segundos.

Na maioria dos casos, 0s resultados obtidos ap6s o primeiro tempo de recozimento,
foram desconsiderados por duas razdes. a) 0 tempo € muito curto para que se possa obter um
valor confiavel para o coeficiente de difusdo; b) em geral h4 uma acomodacdo do material
implantado. Este fendbmeno € visivel por um ligeiro deslocamento do pico de concentracéo
(menor gue 2 nm com respeito asuperficie) e uma pequena evaporacao de In (menor que 15%
para as altas temperaturas).

Espera-se que, apds o primeiro tratamento térmico, sgja suficiente para que os danos

causados por implantacdo sejam recuperados. De fato, em experimentos anteriores [35], foi
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mostrado que o dano causado por implantacdo se recozem a temperaturas menores que 823 K
quando as amostras s30 recozidas por 1,8" 10* segundos. Esta caracteristica esta em acordo
com os dados reportados por Hasegawa et a. [54], que demonstram que o Ti irradiado se
recupera por completo a673 K.

As temperaturas e tempos de recozimentos, usados no sistema In em a-Ti, s&0
apresentados na tabela 4.3. Vemos também, na figura 4.1, um espectro tipico de RBS de In
como implantado. Quanto aos perfis em profundidade, antes e ap0s 0s recozimentos a 973 K,

s80 mostrados na figura 4.2a e os correspondentes perfis de penetracéo (Inc(x) em funcdo de

x*) nafigura4.2b. Nafigura 4.3, se mostram os perfis de penetracéo para cada temperatura de
recozimento. Deve-se observar que em todos 0s casos obteve-se uma linha reta para cada
perfil de penetracdo, determinando-se assm os correspondentes coeficientes de difusdo

utilizando as equacdes apresentadas na secdo 4.3.

| No. | Temperatura (K) | Tempoderecozimento (10*s) | D; (m’sY) | D (m%?Y)" |

1 823 4,32 N
206,60 51 102 51 102
2 873 1,44 N
5,76 4,7 10%
40,32 50 10
54 102 50 10
3 923 0,36 N
1,44 3,7 104
36 102
5,76 36 104 36 10
4 973 0,36 N
1,8 10%°
1,08 2,2 10%
1,8 10%°
2,34 2,0 10%
2,0 10% 2,0°10%°
5 1023 0,36 9,5 10%°
1,2 10
1,08 1,3 101 1,2 10%°
6 1073 0,18 4010 | 4,0 10"

Tab. 4.3: Difusividades de In em a-Ti. Os erros tipicos sdo da ordem de 25% para

cada valor de D.
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Na tabela 4.3, sdo listadas as difusividades D para cada temperatura e tempo de
recozimento. Fez-se também, a média do coeficiente de difusio D para cada temperatura de

recozimento. A representacéo de Arrhenius € mostrada na figura 4.4, onde se pode observar,

gue os parametros experimentais seguem umalei de Arrhenius

_ e Q0
D = D, expg ——=. (4.6)
com parametros de difusdo Q =(260+10) kJ/ mol e D, = (2,0+1,3)" 10 *m’s™.
10000
x 10
8000 |-
In
6000
(72}
o
g
8 4000
O
2000 |-
0 L | L | L | L
200 300 400

100
Canais

Fig. 4.1: Espectro RBSdeln ema-Ti, como implantado.
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Fig. 4.2: a) Espectros RBS de In em a-Ti convertido em profundidade, para uma

amostra recozida a 973 K em diferentes tempos. b) Perfis de Penetracdo

correspondentes aos espectros RBS de a).
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Fig. 4.3: Perfis de penetracdo correspondentes aos Ultimos tempos de recozimento
para cada temperatura estudada.
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45 Resultadosda Difusiao de Pd em a-Ti

4.5.1 Experimentosde Difusio

A difusdo de Pd em a-Ti, foi estudada em um intervalo de temperatura de 673 a
1073 K, com tempos de recozimento variando entre 900 e 72000 segundos. Um espectro
tipico de Pd como implantado em a-Ti € mostrado na figura 4.7, enquanto que espectros
tipicos obtidos a temperaturas de 823, 973 e 1073 K sdo mostrados nas figuras 4.8a, 4.9a e
4.10a, respectivamente, enquanto nas figuras 4.8b, 4.9b e 4.10b estdo representadas os

respectivos perfis de penetracdo para as temperaturas acima mencionadas.

Quanto as temperaturas e tempos de recozimento usados no sistema Pd em a-Ti, séo
apresentados na tabela 4.4 juntamente com os correspondentes valores de coeficiente de
difusdo D e D . Como ja mencionado aqui, também os erros nos valores de D s30 da ordem
de 25%. Consegiientemente, de acordo com os dados da tabela 4.4, podemos construir uma
representacdo de Arrhenius de acordo com a expressao (4.6), a qual é mostrada nafigura4.11.

Dela, se pode extrar os paédmetros de difusso Q=(264+9) kJ/mol e

D, = (28+13)" 103 m’s™.
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| No. | Temperatura (K) | Tempo derecozimento (10*s) | D; (m°s?) | D (m%?) |

1 673 2,88 25 102

7.2 31102 | 2,8 10%
2 723 1,8 2,9 10%

5,4 25 10%

5,4 21 10%2 | 2,5 10%
3 773 1,08 43 10%

3,6 35 102

3,6 31 102

7.2 35 102

7.2 28 10# | 35 10%
4 823 0,36 6,2 10°%

1,8 6,1 10%°

1,8 52 10%°

4,68 46" 10%

4,68 48 10%° | 53 10%
5 873 0,12 59 10%°

0,24 4,0 10"

0,28 28 107 | 4,27 10%°
6 923 0,12 45 1018

0,24 4,2 1018

0,24 2,5 1018

0,36 2,6 1018

0,9 35 1018

1,8 22108 | 3,3 108
7 973 0,09 2,8 10

0,18 2,210

0,27 24 10Y | 2,5 10Y
8 1023 0,09 9,0° 10

0,18 86 10 | 8,8 10"
9 1073 0,09 41 10" | 41 10"

Tab. 4.4: Difusividades de Pd em a-Ti.

4.5.2 Experimentos de Canalizagao

Os experimentos de canalizagéo foram realizados usando duas amostras cristalinas de

Ti em um intervalo de temperatura entre 673 K e 973 K. A primeira, um policristal com trés
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gréos da ordem de 3 mm de didmetro, a partir do qual, se obtém um bom espectro de
canalizacdo. A segunda, um monocristal crescido na Comisséo Naciona de Energia Atémica
(C.N.E.A - Argentina), a partir de amostras cilindricas de Ti puro de 6 mm de diémetro,
possuindo como caracteristica particular de que a normal a sua superficie é paralela ao eixo

“c” do cristal. Nafigura 4.5, mostramos uma representacéo da estrutura cristalina hep.

;.'---1‘ r-----0 ®
1 [ 7 “
¢: o B--9 €| o9
(I ' 1 LI ’
. LN 1 ] v
Rl I |
:"_I__ a1 I?"":"I
B gRReL I Ao <ot~ -lm
. 1 A ) ’ v,
« 10 ey « o o »
L] L} I\l . r
---4 e » >--o--46
b |
»>--6

Fig 4.5: Esquema da estrutura hcp.

Estes experimentos de candizacdo foram realizados nas mesmas condigbes de
maguina que as do RBS. A amostra é posicionada em um goniémetro de trés eixos, de
precisdo em 0,01°, na cAmara de RBS, usando um feixe de fons com uma divergéncia menor
que 0,03°.

Uma normalizacdo dos espectros de canalizacBo € necesséria para posterior
comparacéo e andlise. Para que isso sgja possivel, usou-se um sistema de normalizacéo de
acordo com afigura 4.6 a seguir.

Uma pequena hélice, mantida a uma rotacdo constante com pas folhadas em ouro
designado por P, € posicionada entre a amostra A e o feixe incidente de energia Eo. As
particulas incidentes sofrerdo espal hamentos periddicos em P sendo coletadas por um detector
D, cujo sina € amplificado e registrado em um contador C. O nimero total de contagens &
proporcional aintensidade absoluta do feixe incidente na amostra durante a medida. O sistema

de deteccéo D, esta representado no Capitulo 111.
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Fig 4.6: Sistema de normalizacéo utilizado em nosso laboratério. O sistema D; - C,

€ utilizado para normalizar 0s espectros.

O uso da técnica de canalizagdo, para o sistema Pd-Ti, € justificada pela a solubilidade
calculada por Murray et al. [5] apontar um comportamento difusional tanto intersticial como
substitucional parao Pd.

Na figura 4.12a sdo mostrados 0s espectros, aleatério e canalizado, correspondentes a
uma amostra como implantada. Pode-se observar que o valor de c,, do Ti é de 40%

(C,in(Ti)=40%) e o de Pd de 85% (c,,(Pd) =85%), indicando que: &) a amostra esta

danificada pela implantacdo €; b) que a maioria dos &omos de Pd estdo em posicdes
intersticiais narede do Ti.
O recozimento posterior realizado a 673 K por 8 horas, mostra os seguintes efeitos -

ver figura 4.12b. @) A recuperagdo é quase que total do Ti c_;,(Ti) =10% e b) amaior parte

dos aomos de Pd ficaram em posicdo substitucional c . (Pd)=35%. Os espectros de

canalizagdo obtidos a partir dos recozidos efetuados entre 723 e 973 K, apresentam
caracteristicas semelhantes & observadas para os espectros mostrados na figura 4.12b. Isto €,

0 C,,,(Ti) oscilaem torno de um valor de 10+ 3%, eo c,,,(Pd) emtrono de 30+10% . Os

resultados estéo representados na tabela 4.5 a seguir.
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Temperatura K Coin Ti Coin Pd
AMB 40% 85%
673 10% 35%
723 12% 30%
798 8% 30%
873 10% 35%
923 6% 20%
973 10% 25%

Tab. 4.5: Resultados de canalizacdo de Pd em a-Ti, a diferentes temperaturas e

tempos de recozimento.

Estes resultados indicam que depois do primeiro recozimento a 673 a maior parte dos
atomos de Pd fica em posicdo substitucional da rede. Porém 30% deles ficam em posicdes

intersticiais. Este fenbmeno é praticamente independente da temperatura de recozimento da

amostra
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Fig. 4.7: Espectro RBS de Pd em a-Ti, como-implantado.
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Fig. 4.8: a) Espectros RBS, para uma amostra recozida a 823 K em diferentes

tempos. b) Perfis de Penetracéo correspondentes aos espectros RBS de a).
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Fig. 4.9: a) Espectros RBS, para uma amostra recozida a 973 K em diferentes

tempos. b) Perfis de Penetracéo correspondentes aos espectros RBS de a).
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Fig. 4.11: Representacéo de Arrhenius para a difusio de Pd em a-Ti.
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Fig. 4.12: a) Espectros de RBS aleatorio e canalizado da amostra de Pd em a-Ti

como implantada; b) Espectros de RBS aleatorio e canalizado da amostra de Pd em

a-Ti recozida a 673 K por 20 horas.
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CAPITULOV

Discussao e Conclusoes

5.1 Discussao

O objetivo desta secdo € discutir os resultados obtidos no presente trabalho e de

comparar com as medidas jarealizadas para a difusdo em a-Ti.

5.1.1 Sistemaln-Ti

Nossos resultados para o sistema In-Ti indicam que o In difunde em a-Ti seguindo
uma representacdo linear de Arrhenius no intervalo de 823 a 1073 K. Tal comportamento é
similar ao observado para os casos ja estudados de Pb [37], Au [35], Hf [33,34], Sn [38], Zr
[36] e os de autodifusdo realizados pelo grupo de Herzig et al. [4,9].

Um resumo dos dados ja publicados, juntamente com os do presente trabalho, é
apresentado na tabela 5.1, onde para cada caso sdo citados os fatores pré-exponencial D, e a
energia de ativacdo Q obtidos. Incluimos nossos, resultados do Pd e os recém publicados de
Au - Taguchi et a. [55], Al, Ga, In e autodifusdo obtida por Koppers et al. [9].

A andlise dos resultados da tabela 5.1 mostra alguns aspectos interessantes. Com
excecdo do primeiro estudo sobre autodifuséo de Ti [4] e 0 da difusdo de Au em a-Ti [55],

todas as outras energias de ativacdo Q situam-se em um intervalo entre 260 a 340 kJ/ mol e

os fatores pré-exponenciais Do entre 5,0° 106 a 2,1° 10 3m%™.
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Difusor | Do(m’sY) | Q(kJ/mol) |  Ref.
Ti 1,7 10°® 193 [4]
59 10° 303 [9]
Pb 5,0 10° 260 [37]
Au 1,9 10° 260 [35]
2,5 10° 188 [55]
Hf @ 2,3 10° 270 [33,34]
Sn 40 10° 338 [38]
In 2,0010° 260 este trabalho
31 10° 330 [9]
Zr 43 10° 304 [36]
Ga 2,1 10° 295 [9]
Al 6,6 10° 330 [64]
Pd 2,8 10° 264 este trabalho

Tab. 5.1: Resumo dos trabalhosrealizados em a-Ti.

Valor citado é resultado combinado dos dados referidos em [33,34].

Referente ao resultado obtido pelo primeiro estudo de autodifuséo [4], ele pode ser
desconsiderado, pois 0 mesmo grupo mais tarde [9], reconheceu que o processo difusivo foi
influenciado por um mecanismo controlado por impurezas associadas a vacancias

(Fe-vacancia). Medidas recentes realizadas em monocristais a-Ti ultrapuros, tiveram como
resultado, valores de Q =303 kJ/ mol e D, =59 103m?s™ [9] que est&o dentro dos limites
obtidos paraimpurezas subtitucionais (0,75<Q,,, /Q,, <12 e 0,1£ D;™ /D2* £10).

Japara o caso do Au, deve destacar-se que nos experimentos realizados por Taguchi et
al. foram usadas amostras de a-Ti de baixa pureza [55]. Os pardmetros de difusdo obtidos
neste trabalho foram Q=188 kJ/ mol e D, =2,5" 10 ®m?s*, valores sensivelmente menores

gue os obtidos por dos Santos et al. [35] para a difusdo de Au em a-Ti de alta pureza - ver
tabela 5.1. A diferenca entre os resultados de dos Santos et al. e Taguichi et a. pode ser
devido ao diferente nivel de pureza das matrizes de a-Ti utilizadas em ambos os casos. Deve
destacar-se, que recentemente Pérez et al. [38] constatou que os valores de D, para Sn em

a-Ti, depende fortemente da pureza da matriz a-Ti.
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Outro aspecto importante a ser destacado, € que todos os elementos estudados
mostram coeficientes de difusdo (para temperaturas proximas a temperatura de fusdo T, da
matriz) que se situam dentro de uma estreita regido, sendo que a diferenca entre eles néo
excede mais que uma ordem de grandeza - ver figura 5.1. A excecdo é 0 Sn, que mostra ser
um difusor lento, apresentando entre todos os elementos estudados a mais ata energia de
ativagdo (Q =338 kJ/ mal).

10'15 E
10'16 E

10-17 E

=
<
i
©

10-19 E

10'20 E

Coeficiente de Difusdo (m2 s-1)

10'21 E

1022 |

. 1 . 1 . 1 . 1 .
8 9 10 11 12 13

10-23

104/T (K-2)

Fig. 5.1: Gréfico de Arrhenius para diferentes elementos difundentes em a-Ti, Ti

refere-se a autodifuséo obtida em [9].

A figura 5.1 mostra também que o In, de massa e raio atdbmico similar aos do Sn, tem

uma reta de Arrhenius caracterizada por coeficientes de difusdo que estdo dentro dos limites
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estabelecidos pelos outros elementos, portanto caracterizando-se como um difusor
substitucional em a-Ti.

Além do estudo de autodifusdo em a-Ti, KOppers et al. [9], investigou a difusdo de Al,
Gaeln em a-Ti (elementos pertencentes ao grupo II1A da tabela periddica). Estas medidas
foram realizadas em um pequeno intervalo de temperatura (993 < T < 1141 K) proximo a
temperatura de transicdo de fase (b® a). Os resultados de difusdo de In em a-Ti, obtidos por
Koppers, estéo representados na figura 5.2 juntamente com os resultados obtidos no presente
trabalho.

1017 T T T T T T T

® Presente trabalho ]

,,,,,,,, Koppers et. al.
10-18 E

10-19 |

1021

Coeficiente de Difusdo (m?2 s-1)

1022 |

T
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
10-20 3 :
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
|
Il

1 . 1 . 1 . 1 .
8 9 10 11 12 13

104/T (K-1)

10-23

Fig. 5.2: Grafico de Arrhenius para difusdo de In em a-Ti. Linha cheia representa
os resultados do presente trabalho, linha pontilhada representa os resultados
obtidos por Kopperset al. [9].
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Nesta figura, observa-se que existe uma discrepancia entre os resultados presentes e 0s
de Koppers et al. Para as temperaturas maiores a diferenca € pequena, mais ela aumenta para
as temperaturas mais baixas, ficando na ordem de 25% para T = 973 K. No presente trabal ho,
ndo pode definir-se se esta divergéncia é significativa ou ndo, tendo em vista que o estudo de
Koppers et a. serestringe aum intervalo muito pequeno de temperaturas.

Por outro lado Koppers et al. obtiveram tanto para Al e Ga representacoes lineares de
Arrhenius. Um resumo destes resultados é mostrado na figura 5.3. Estes autores argumentam
gue existe uma correlacdo entre os coeficientes de difusdo dos diferentes elementos e os
correspondentes raios atdmicos (D% >D" >D'" onde r® >r" >r'"). Entretanto, esta
correlacdo so é vélida para os elementos Al, Ga e In, pois ao considerar a autodifusdo, esta por

suavez, ficaforade sequéncia (D% > D" >D" >D'"onde r® >r# > 1T >r').

10-15 3
10-16 3
1017 3
10-18 3
10-19 —

10-20
Ga

coericiente de bitusao (m+« s-+)

Al

102 T

10-22

104T (K-Y)

Fig. 5.3: Gréfico de Arrhenius para o grupo 1A (Al, Ga, In) difundentes em a-Ti,

em comparacao com a autodifusio.
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Finamente é de se destacar que, no entanto Koppers mostra uma correlacdo entre D e
r, que envolve sb trés elementos (Al, Ga e In), enquanto que a figura 5.1 que representa o
resumo de todos os dados ja publicados, ndo mostra a existéncia de uma correlagéo entre o
coeficiente de difusdo, a massa e o raio atdmico de cada elemento, ficando portanto este ponto

uma questdo em aberto.

5.1.2 Sistema Pd-Ti

O presente estudo de difusdo do Pd em a-Ti indica que o Pd difunde seguindo um
comportamento linear de Arrhenius em um intervalo de temperatura de 673 a 1073 K. Os
coeficientes de difusdo seguem um comportamento normal de Arrhenius, com valores de
Q=(264+9) kJ/mol e D,=(28+13)" 10 3m’s*. Uma comparagéo dos presentes dados
com aquel es previamente publicados na literatura mostra dois fatores interessantes: Primeiro o
Pd difunde-se mais rapidamente que os elementos substitucionais Pb, Au, Zr, Sn e Ti como
ilustrado na figura 5.1. Segundo, o Pd é um difusor lento comparado com intersticiais, tais
como Fe, Cu, Co, Mn - ver figura5.5.

Este comportamento pode ser entendido se levarmos em conta os resultados de
canalizacao, mostrados na secéo 4.5.2 do capitulo IV. De fato, os experimentos de canalizacdo
mostram que ap0s 0s recozimentos realizados no intervalo de temperatura entre 673 e 923 K,
70% dos &omos de Pd ficam em posicBes substitucionais, mas os outros 30% ficam em
posicOes intersticiais. Portanto é altamente provavel que o mecanismo de difusdo se realize
devido a um processo de dissolugdo mista, no qual participam simultaneamente processos de
difusdo substitucional e intersticial [16]. Desta maneira a difusdo se realiza de uma forma
mai s rpida que em um mecanismo substitucional puro.

Consideragdes relacionadas com o tamanho do Pd também apontam para uma
difusividade mais rapida que a substitucional, porém mais lenta que a intersticial. Como se
ilustra na figura 5.4, o raio atdbmico do Pd é menor que dagueles elementos tipicamente
substitucionais (Au, Sn, In e Pb), por outro lado € maior que os tipicamente intersticiais
(Fe, Co, Cu, Mn). Segundo a sistemética proposta por Nakgima et a. [56,57], no qual

relacionaram a difusividade de impurezas em a-Ti e a-Zr atemperatura de 1100 K em funcéo
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de seus raios atdbmicos (raio calculado assumindo o modelo de esfera rigida, em funcdo do
espacamento da rede de cada respectivo metal, ref. [3]), pode-se observar no presente caso que
o coeficiente de difusdo do Pd em a-Ti extrapolado a 1100 K, esta entre os tipicos
substitucionais e aqueles intersticiais caracteristicos. Este fato aponta também na direcdo de
que o Pd difunda via um mecanismo de difusdo misto, fato este, também revelado pelos

experimentos de canalizagéo.

-10

W0’ T T T T T T T T
1ot B Temperatura 1100 K ]
Co P g
[ " ISI ]
107 [ Ni-== Fe 3
W O 'Mz 3
N E r 3
u
S ol ]
5 u ]
e -15 Pd
% 16 [ i
L 10" F 3
‘S‘ E G _Ag - E
— a ]
% 10717 E ) = - -
E Au " Ti E
S E " WHE pp E
1 [ Al *® |
10 Sn = In
F . E
107 3
10-20 1 1 1 1 1 1 1 1 1

10 11 12 13 14 15 16 1,7 18 19 20

raio metdlico (10*nm)

Fig. 5.4 Difusividade a 1100 K em a-Ti em funcdo do raio atdbmico, segundo a

sisteméatica proposta por Nakajima et al. [56, 57].

Em relacdo asolubilidade do Pd em a-Ti, pode-se destacar os seguintes fatos. Para os
estudos de solubilidade a baixas temperaturas, as amostras de Ti sempre foram implantadas
com 3 10" jons/cm® de Pd, o que d& lugar a uma concentrago de pico da ordem de 1,3 at.%.
Este valor foi calculado e verificado experimentalmente, com incerteza de no maximo 20%, o

que significa que a concentragdo de pico € C, = 1,3 + 0,2 at.%. As andlises de RBS mostram
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que para temperaturas entre 673 e 873 K, a partir de um perfil gaussiano se obtém outro perfil
gaussiano, sem apresentar mudancas de inclinag&o na curva de concentracdo. Isto indica que a
solubilidade do Pd em a-Ti foi sempre maior ou igua que 1,3 a.% no intervalo de
temperatura estudado, o que esta em contradicdo com a solubilidade descrita na literatura por
Murray et a [5], que reporta para este intervalo de temperaturas valores de solubilidade

menores que 1,0 at.%.

JA no intervalo de temperatura entre 873 e 973 K, os vaores de solubilidade
encontrados no presente trabalho (< 1,3 at.%), concordam com os preditos por Murray et al.
(< 1,5 a.%). No entanto, a 1023 e 1073 K, a previsao tedrica € que a solubilidade € menor que
0,3 at.%. Foi implantado 1,3 at.% de Pd e os tempos de recozimento a 1023 K foram de 15 e
30 minutos e para 1073 K foram 15 minutos e em ambos 0s casos, depois de recozidos, a
concentracdo de pico ficou menor que 0,2 at. %, ndo observando descontinuidade na curva de
concentragéo. Medidas realizadas com concentragoes menores (C, = 0,5 e 0,3 at.%), levou-
nos aos mesmos resultados de coeficiente de difusdo para estas temperaturas. Este fato dd uma
forte indicacdo que o mecanismo de difusdo em todos os casos foi 0 mesmo, e que
provavelmente o limite de solubilidade de Pd em a-Ti, para essas temperaturas, sgja maior do
que 0,3 a.%. E de destacar, que os valores de solubilidade de Murray sdo calculados,

enguanto 0s Nossos resultados sdo os primeiros a serem verificados experimental mente.

Em resumo, nafigura 5.5, representamos em um Unico gréfico, as curvas de Arrhenius
obtidas para cada sistema estudado, no presente trabalho, juntamente com dados encontrados
na literatura. Portanto, pode-se verificar que o Pd é um difusor intermediério entre os
intersticiais puros e os substitucionais. Este caréter pode ser atribuido ao fato do Pd difundir

via um mecanismo misto como mostrado pel os experimentos de canalizacéo.
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Fig. 5.5: Representacdo de Arrhenius para as difusdes estudadas de a-Ti.
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5.2 Conclusao

O presente trabalho teve por objetivo a andlise experimental da difusdo de dois
sistemas, In e Pd em a-Ti. Medidas sistematicas foram realizadas nos intervalos de
temperatura de 823 a 1073 K e 673 a 1073 K, respectivamente — para In e Pd, utilizando-se a
técnica de Espectrometria de Retroespalhamento de Rutherford (RBS), adequada para o

estudo de baixas difusividades (inferiores a 10'm?s™).

Para 0 sistema In-Ti, nossos resultados indicam que o In difunde em a-Ti seguindo
uma representacdo linear de Arrhenius no intervalo de temperatura de 823 a 1073 K. As

medidas realizadas nos conduzem a uma energia de ativagdo Q =(260+40) kJ/ mol e aum
fator pré-exponencial D, =(2,0£13)" 10°°m’s”’, parametros tipicos esperados para um
comportamento difusional substitucional normal, resultado coerente com as regras empiricas
sobre dissolucéo e difusdo de um soluto em um dado solvente.

Com respeito ao sistema Pd-Ti, devemos salientar os seguintes resultados. Em relacéo
adifusividade, os resultados indicam que o Pd difunde-se regularmente em a-Ti, em um
intervalo de temperatura de 673 a 1073 K. Os coeficientes de difusdo seguem um
comportamento normal de Arrhenius, com valores de energia de ativagdo
Q=(264+9) kJ/mol efator pré-exponencial D, = (2,8+1,3)" 10 *m?s™.

Quanto asolubilidade de Pd em a-Ti, os resultados do presente trabalho mostram que
amesma é maior ou igual que os valores propostos por Murray et a. Para temperaturas baixas
e intermedidrias, a solubilidade medida é da ordem de 1,0 at.%, enquanto que para altas
temperaturas nossas medidas indicam que a solubilidade poderia ser maior que o valor de 0,3

at.% calculado por Murray.

O Pd resulta ser um difusor rdpido quando comparado com os substitucionais tipicos,
tais com Ti, Zr, Pb, Au, etc, e mais lento com respeito aos intersticiais puros como Co, Mn,
Fe, etc. Os resultados de candizacdo apontam para um comportamento difusional misto,
coerente com consideracdes de tamanho atdmico, que também indicam que a difusividade do

Pd em a-Ti deveria ser intermediaria entre os substitucionais e os intersticiais.
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Deve-se salientar, finalmente, que uma comparacdo do presente trabalho com dados
anteriormente publicados, ndo mostra evidéncias de uma possivel correlagdo entre o

coeficiente de difusdo e o tamanho dos e ementos substitucionais em a-Ti.
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APENDICE A

Poder de Freamento Nuclear e Eletroénico e
o Potencial ZBL

1) Poder de Freamento Nuclear

Este processo de transferéncia de energia entre ions incidentes e &omos do alvo,
baseado em colisdes el asticas ndo correl acionadas, € denominado poder de freamento nuclear.
Sem explicar a forma do potencia de interacéo e aplicando as leis de conservacéo de

energia e momento, é possivel estabelecer uma relagdo entre o angulo de espalhamento (q¢y, )

no sistema de coordenadas de centro de massa e a energia transferida do projétil para o avo
(T), dada por [39]:

AM M o 28

T= E, sen?Zm Q. (A1)
€29

(MM, P
onde M € amassa do alvo, M, amassa do projétil e Eg aenergiacinéticainicial do projétil.

Estas colisdes podem ser descritas pelas coordenadas de centro de massa e de
laboratorio. O primeiro passo € transformar o problema do sistema de coordenadas de
laboratério para um sistema de coordenadas no qual a origem esta localizada no centro de
massa das duas particulas colidindo. - ver figuraA.l

A transformacéo é dada por:

M, senq,,
M, + M, cosq,, ’

tgn = (A.2)
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Fig. A.1: Processos de colisdo de dois corpos observados segundo os referenciais:

a) do laboratério e b) do centro de massa

O sistema de coordenadas de centro de massa transforma o problema de dois para o de
um corpo. Entdo, pode-se representar 0 sistema como uma particula num campo de forca
central centrado na origem no sistema do centro de massa (CM).

Assim, o angulo de espalhamentoq,,, é relacionado com o parémetro de impacto b por

[21]:
Y bdr
O =P-20 S 2 (A.3)
I'n'in r &i- V(r) 9
8 E r?g

onde V(r) éo potencia interatbmico e E_ € aenergiainicial no sistema CM dada por:

— EOMA
¢ M, +M,’

(A4
Por meio da secéo de choqgue diferencial de um dado evento de espalhamento, pode-se

escrever 0 poder de freamento nuclear como

dE &_ 0
— =N¢grds+ (A.5)
dr|, €, B
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onde N é a densidade de &omos do alvo e ds a secdo de choque diferencial. Conforme a
figura 3.2, o angulo q,, de espalhamento sera determinado pelo par&metro de impacto b.
Deste modo, as particulas incidentes, que ocorrem no intervalo angular dado por g, +dqq,
vao se chocar com as particulas do alvo, desde que as mesmas estejam dentro do parametro de

impactobeb + db. Entdo
ds =bdj db. (A.6)

O poder de freamento esta relacionado com a secdo de chogque de espalhamento

nuclear, e (E) , pela seguinte relagéo:

dE
ﬁn = Nen(E) ) (A7)
onde
¥
e(E)=2p (‘)T(b)bdb , (A.8)
0

Ii) Potencial Interatémico:

Como a energia transferida pelo projétil incidente T e a secdo de chogue diferencial
ds dependem da forma particular adotada para o potencia de interacdo, entre o projétil e os

aomos do alvo, o cllculo de e, (E) é determinado por este potencial que, de umaformageral,

pode ser escrito como

2

V(1) =m%ef (), (A.9)

onde Z; e Z, sdo 0s numeros atbmicos do projétil e do alvo, e é a carga do elétron, r € a
distanciainteratdbmicae f (r) éafuncdo blindagem.

E importante salientar que um potencial puramente Coulombiano pode ser usado se a
velocidade do ion exceder muito a velocidade dos elétrons no &omo avo. Caso contrario, a

blindagem do nucleo deve ser considerada.
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Cada sistema alvo-projétil tem uma funcdo particular f (r), pois os nicleos possuem
uma densidade eletrénica que blindam as cargas nucleares positivas, e esta pode ser descrita
em termos da variavel reduzida x =r/a, onde a € uma constante para um dado par atdbmico
chamado de pardmetro de blindagem ou comprimento de blindagem. Por exemplo, pode-se
citar os comprimentos de blindagem ag determinado por Bohr, ar por Firsov e a_ por
Lindhard.

a, q = 0,8854a, _ 088544,

g = W F (lelz N Z;/2)2/3 L ( 23 222/3)1/2

Abaixo estdo representadas algumas fungdes de blindagem propostas por Bohr,
Moliere, Lenz-Jensen e Thomas-Fermi, respectivamente:
fe(r)=exp(-x);
f y (r) =0,35exp(- 0,3x) + 0,55 exp(- 1,2x) + 0,1 exp(- 6X) ; (A.10)
f,(r) =0,746 exp(-1,038x) + 0,2433 exp(-0,3876x) + 0,01018 exp(-0,206x)

fia(r) =[1+ (x%/144) /3]_3%I

,coml =0,8034
Atualmente a funcdo de blindagem mais usada é a proposta por Ziegler, Biersack e
Littmark (ZBL) [39], pois € a que possibilita um melhor acordo com valores experimentais em
toda gama de combinacdes projétil-alvo e energias. ZBL propuseram uma funcéo analitica que
melhor representa o potencial interatdmico entre &omos. Para tanto, foram considerados
aeatoriamente 261 pares de elementos das 8100 combinagles ion-alvo possiveis. A partir
disto foi usado um modelo tedrico para o célculo das funcdes de blindagem, baseado na
avaliacdo de integrais que envolvem distribuicoes eletronicas de cargas atdmicas. Definiu-se
entdo uma funcdo que melhor se gustava em todas as situagOes, denominada funcdo de
blindagem universal:
fu(r) =0,1818 exp (-3,2 ) + 0,5099 exp ( -0,9423 X) (A.11)
+0,2802 exp ( -0,4028 x) + 0,2817 exp ( - 0,2016 X),

onde adistancia universal reduzida x é definida como r/ay com:
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_ 088544,

a = —(210,23 S ZS’ZB) , eap= 0,529 A(raio de Bohr). (A.12)

A figura A.2 mostra a funcéo de blindagem universal definida por (A.11) comparada

com as fungdes de blindagem sugeridas historicamente e definidas por (A.10).
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Fig. A.2: Funcdo blindagem universal (linha continua) e funcbes blindagem
histéricas (linhas tracejadas)[ 39].

A funcdo de blindagem universal foi comparada a 106 potenciais determinados
experimentalmente, obtendo um desvio padréo de 5% enquanto que o potencial de Lenz-

Jensen alcangou 142%, e o de Moliere 237% [39].
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A expressdo fina obtida por ZBL, para o potencial de interacdo, € muito usada tanto
para 0 calculo do poder de freamento nuclear quanto para a determinacdo do angulo de

deflexdo do projétil, conforme na secdo i).

iii) Poder de Freamento Eletronico

O processo de freamento eletrdnico consiste na perda de energia pelo projétil devido a
interacdo deste, com os elétrons do alvo ao longo de sua trajetdria no material. Estando os
elétrons ligados aos domos-alvo, a transferéncia de energia pode se dar por processos de
perda de carga, geracdo de fénons, ionizacdo e excitacdo atbmica [39,40,58].

A primeira abordagem para o problema baseiase em um tratamento cléassico,
considerando uma interacdo puramente Coulombiana entre o projétil e um elétron livre [58].
Neste mesmo contexto cléassico, Bohr! e [39] adicionalmente propde que os elétrons estgjam

harmonicamente ligados aos nucleos:

éﬂlp 2gt

i m

aemav 0
Ze

O
B B=2Z,In (A.13)
(4]

onde e, é o poder de freamento eletronico dado, v, € a velocidade do projétil de massa m,

calculada por:

v = |25 (A.14)

me € a massa do elétron, Z, e Z, sd0 0s numeros atdmicos do projétil e avo, e w é uma
freqiéncia média, definida com base nas freqéncias caracteristicas das cargas
harmonicamente ligadas aos nucleos atémicos, e B é uma funcéo do alvo e da velocidade do
projétil.

Posteriormente Bethe? desenvolveu uma teoria quantica para o processo de freamento

eletronico, baseando-se na aproximacéo de Born. A teoria de Bethe aplica-se em colisdes de

! BOHR, N. Decrease of speed of eletricfield particles on passing trough matter. Philos. Mag., London, v. 25, p.
10-31, Jan. 1913.
2BETHE, H. A. Ann. Phys. (Germany), Leipzig, v. 5, p. 325, 1913.
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alta energia onde a ionizacdo dos &omos do avo € a principal fonte de perda de energia ndo-

relativistica e sua equacdo para o poder de freamento eletrénico € dada por:

aRpZ2e’ 6 2myv?>
e = i *—B ; B:ZAIn( i p), (A.15)
mv, g (1)

onde df é a energia média de ionizagdo que caracteriza o alvo. Portanto, a férmula de Bethe
fica restrita aos casos onde a velocidade do projétil € muito maior que a dos elétrons do alvo e
nos demais casos existem outras teorias [59, 60, 61], sendo que muitas delas estéo baseadas na
aproximagado de Born, que leva em consideracéo termos de ordem superior. Entretanto, grande
parte dos tratamentos tedricos propostos falham, na descricdo do processo de freamento
eletrénico, nas regides de energiaintermediaria e baixa.

Somente teorias que vao além destes métodos aproximativos possuem sucesso, sendo
restritas entretanto a alguns casos particulares [59, 60, 61]. Portanto, com base na existéncia
de uma vasta quantidade de dados experimentais, mostra-se mais pratico usar procedimentos
semi-empiricos do que realizar calculos a partir dos primeiros principios.

Neste contexto, segundo o procedimento proposto por ZBL, usa-se a secéo eficaz de

freamento eletrdnico de prétons como [62]:

_ een(E)
®(8)= e(E)+ey (E) (A.10)

onde e, o(E) e &4i(E) sdo calculados a partir de:
e ,(E) = C,E®? + C,E® (A.17)

e, (E) = CsE % In(C, /E + G4E). (A.18)

Os coeficientes de gjuste numérico, C; (i=1,2,3,..8), dependem entre outros fatores do
nimero atémico Z, do avo, estando seus valores tabelados na literatura corrente [39,62].
Estes valores sdo periodicamente revisados para que sgam levados em consideracéo

resultados experimentais mais recentes.
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Para prétons de baixa energia (Eo £ 25 keV), os resultados experimentais mostram que
o poder de freamento eletrénico é crescente com a velocidade do projétil, sendo a respectiva

secdo de freamento dada por:

e,(E) =e,(E = 25keV) x(%%ev)" (A.19)

onde g= 0,45 paraavoscom Z,> 6 eg= 0,25 paraZa < 6.

No caso de projéteis mais pesados, 0 tratamento proposto consiste na obtencéo da
secdo eficaz de freamento eletrdnico a partir de um reescalonamento da respectiva secéo
eficaz de freamento para prétons, de uma forma consistente com os dados experimentais
disponiveis.

Este reescalonamento baseia-se no tratamento proposto por Brandt e Kitagawa [63], e
consiste basicamente, na determinagdo da chamada carga efetiva, Zg, do projétil. A

correspondente secdo eficaz é entédo obtida a partir da expressao:

ea(Vp) = Z5e, (V) (A.20)

O céculo desta carga efetiva leva em consideracdo a blindagem ao nucleo do projétil
causada pelos seus elétrons, e também possiveis ateracbes do seu estado de carga, ndo
devendo, contudo, ser confundida com o grau de ionizacdo. Estas alteragbes sdo devidas a
captura e/ou perda de elétrons que podem ocorrer durante o percurso do projétil no interior do

avo.
Portanto, a partir da compilagéo sistemética de dados experimentais [62,63] obtemos
finalmente um algoritmo capaz de fornecer o valor de e. = e,(E) para qualquer combinacéo

projétil-alvo desgjada. Este algoritmo consta nas referéncias [39,62,63].
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APENDICE B

Polimento das Amostras

A amostra é fixa a um suporte cilindrico, o qual gjusta-se a uma mesa que permite uma
exposicao controlada e uniforme da superficie da amostra ao polimento.

Usaram-se lixas 800 e 1000 colocadas sobre o prato de uma politiz com rotagoes
gjustaveis de 0 a 600 r.p.m. Durante essa fase, deve-se fazer a menor pressdo possivel sobre a
amostra, a fim de evitar que a mesma sgja demasiadamente riscada. Antes de proceder ao
polimento quimico, deve-se efetuar uma lavagem cuidadosa com é&gua destilada do conjunto

amostra-suporte-mesa. E recomendavel realizar o polimento com o prato imével.

A solucdo empregada é congtituida de dicromato de aménia calcinado diluido em
acido fluoridrico a 0,5%. A composicao ndo é exata. O ponto ideal é atingido no proprio ato
de polir, através do resultado obtido. Um excesso de HF provocard o surgimento de manchas
na superficie da amostra, as quais sdo eliminadas com a continuidade do processo.

Também durante o polimento quimico, deve-se fazer o minimo de presséo sobre a
amostra, pelo motivo ja citado. Logo iniciada essa etapa, a amostra passa a exibir um certo

grau de espelhamento.
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Abstract

The diffusion of implanted In in «-Ti has been studied in the 823-1073 K temperature range by using the Rutherford
backscattering spectrometry (RBS) technique. The measurements show that the diffusion coefficients follow a linear
Arrhenius plot: D(T) = (2.0 + 1.3) X 10~ exp[ — (260 + 40) kJ /mol /RT] m? s~ '. The diffusion parameters D, and Q are
typical of a normal substitutional behavior. Comparison of the present and previous published results of impurity diffusion in
o-Ti does not show evidence for mass or size effects in the diffusion mechanism. © 1997 Elsevier Science B.V.

1. Introduction

Close relationships exist between Hf, Zr and Ti. They
belong to the group IVB of the periodic table, are highly
reactive, transform from bec (B-phase) to hep (a-phase)
structures and, with the exception of Hf in which the
B-phase occurs in a very narrow temperature range, they
show a pronounced positive curvature in their Arrhenius
plots for diffusion in the bce phase.

While the self-diffusion and substitutional diffusion
behavior in the B-phase was intensively studied [1], the
same did not occur for the a-phase. The paucity of the
experimental data is basically due to two factors: (a) the
rather narrow and low temperature interval studied (due to
the limited stability range of the a-phase) and (b) the small
expected diffusion coefficients (D < 1077 m? s~ 1), fea-
tures which have strongly reduced the number of possible
analyzing techniques. Self-diffusion in «-Zr [2] and Hf
diffusion in o-Zr [3] resulted in downward curved Arrhe-
nius plots. However, this anomalous behavior was at-
tributed to extrinsic effects, basically due to an enhance-
ment of the diffusion by fast-diffusing impurities (such as

" Corresponding author.

! Fellowship of FAPERGS, RS, Brazil.

>0On leave from Comissién Nacional de Energia Atémica,
Argentina.

* Also at: Carrera del Investigador CONICET, Argentina.

Fe) forming rapidly diffusing and impurity—vacancy pairs.
These impurities have a low solubility and tend to precipi-
tate at lower temperatures, thus explaining the observed
downward Arrhenius curvature [4].

The situation is more promising for a-Ti. The solubility
of the fast diffusing impurities is roughly one to two orders
of magnitude larger than in o-Zr. Then, extrinsic effects as
the ones observed for a-Zr are less likely to occur. First
self-diffusion measurements have rendered a linear Arrhe-
nius plot [5]. However, the activation energy Q= 193
kJ/mol and the pre-exponential factor D, =17 X 1078
m? s~ found in this work were rather low as compared to
other hexagonal metals and with the values predicted by
the semiempirical rules [6].

More recently, the use of the Rutherford backscattering
(RBS) and heavy ions Rutherford backscattering (HIRBS)
techniques have allowed to measure the diffusivity of
several substitutional elements in a-Ti. Since these tech-
niques have rather good depth resolution, they are quite
suitable for measuring shallow penetration profiles as
should be the case for a-Ti. It was shown that for all the
studied cases the data follow a linear Arrhenius behavior
being the Q and D,, values of the diffusion of Hf [7,8], Au
[9], Zr [10], Pb [11] and Sn [12] in «-Ti very close to those
expected for substitutional impurity diffusion. More recent
self-diffusion data in ultra pure «-Ti single crystals [13]
yielded as a result, Dy=1.35X 1073 m? s~ ! and Q = 303
kJ/mol, parameters that are quite consistent with those

0022-3115/97/$17.00 © 1997 Elsevier Science B.V. All rights reserved.
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obtained for the above mentioned substitutional diffusers
and with those predicted by the semiempirical rules.

Despite this overall agreement there are still several
open questions. Among them are the following: the diffu-
sion coefficients corresponding to Pb, Au, Hf, Zr and
self-diffusion in a-Ti [7-11,13] lay in a very namrow
interval, the maximum difference, for a given temperature,
being less than one order of magnitude. The exception is
Sn [12] which was shown to be a much slower diffusor as
compared to the other elements. Therefore, it is interesting
to investigate if this is an exceptional case or if there is a
possible systematics behind this behavior.

From the above arguments it can be deduced that it is
interesting to perform more experiments with other impuri-
ties. Among the possible candidates In seems to be a good
one. It has a large solubility in o-Ti [14], an atomic radius
very similar to the host (In, r = 0.1663 nm; Ti, r = 0.1462
nm) [15] and a small difference of valences (In, 3: Ti, 4).
Then, following the Hume—Rothery rules [16], In is a
candidate to diffuse substitutionally in a «-Ti matrix by a
vacancy mechanism.

Therefore, in the present work we have studied the In
diffusion behavior in the «-Ti matrix by using the Ruther-
ford backscattering technique. This technique with its fine
depth resolution, is particularly suited for studies such as
the present one, where due to the expected small D
values, the diffusion depths are going to be restricted for
reasonable annealing tirnes to some tens of nm.

2. Experimental procedure and data analysis

Six samples of polycrystalline a-Ti were used in the
present work. The 99.9% pure Ti impurity contents is
described in Table 1. The samples were discs of about 9
mm diameter, and 3 mm thickness prepared as described in
Ref. [10]. In this way, few and large textured grains free of
residual stresses were obtained.

Further, the specimens were In implanted using the 400
kV ion implanter of the Instituto de Fisica, Universidade
Federal do Rio Grande do Sul (IF-UFRGS). The implanta-

Table 1

Impurity content of the a-Ti samples *
Element Content (png/g)
Al <50

Cu <30

Fe <150

Ni <50

Pb <20

Si <50

(o] < 800

N <35

* Impurities at a level lower than 10 pg/g are not quoted in the
present table.
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Fig. 1. Typical RBS spectrum for In as implanted in an a-Ti
matrix.

tion energy was 40 keV and the implanted fluence @ =35
X 10% at/cm?. In this way we have obtained an In peak
concentration C, =5 at.%, well below the maximum solid
solubility of In in a-Ti which is about 10 at.% [14]. All the
implantations were performed in a vacuum better than
107" bar.

Each sample was submitted to several isothermal an-
nealings (within +1 K) for different periods of time. In
order to avoid possible contaminations during the anneal-
ings, the samples were wrapped with tantalum foils and
annealed in a dynamic vacuum better than 107 bar.
Corrections for heat-up and cooling times were made
whenever the total annealing time was < 7200 s.

The In depth profiles were determined using the RBS
technique through a 800 keV He?* beam from the IF-
UFRGS ion implanter. The backscattered o particles were
detected by a Si surface-barrier detector at a scattering
angle of 165°. The electronic resolution of the system was
better than 13 keV which implies a depth resolution of
around 10 nm. The energy-to-depth conversion was done
using the He?* electronic stopping power as given by the
subroutine RSTOP of the Monte Carlo TRIM program
(version 1995) [17]. A typical RBS spectrum from a
non-annealed sample is shown in Fig. 1.

In order to minimize possible effects of o radiation
damage a fresh area was used after each annealing. How-
ever, previous experiments [9,12] and our present observa-
tions have shown that the a-beam does not produce any
noticeable effect on the diffusion process.

The In part of the RBS spectrum shows, after the
implantation process, a Gaussian shape (see full line in
Fig. 2a). Then, we have performed the same data analysis
as described in Ref. [12]. As a consequence we have
obtained the following expression for the diffusion coeffi-
cient D:

D= P~ Po (1)

4ppot

where p is the slope of the penetration profile [log C(x)
vs. (x?)] corresponding to the annealing time, ¢, and p,, is
a parametric slope defined in Ref. [12].
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It can be shown [12] that if # isothermal annealings are
performed, then the mean D value of the diffusion coeffi-
cient for a given temperature is represented by the expres-
sion

- 1 & Pi —P;
D==-% ¥ —F"—,
ni=0j<i4pipj(ti_tj)

@)

where p has been replaced by p;, p, by p; and t by
(2, — 1), with j <.

The main error in the estimation of the diffusion coeffi-
cients basically arises from the reported uncertainties in
the He stopping power which are estimated to be of the
order of 5%. Then the uncertainties attributed to the diffu-
sion coefficients are of the order of 20%.

3. Results

In the present work we have used six different samples.
Each of these samples was submitted to several isothermal
annealings in the 823-1073 K temperature range. The
corresponding annealing times were varied between 1800
and 206.6 X 10* s. In most of the cases, the results
obtained after the first annealing time were disregarded for
two main reasons: (a) the time was too short to obtain a
reliable diffusion coefficient, (b) usually a rearrangement
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Fig. 2. (a) In part of the RBS spectra of sample 4 for several
diffusion annealing times at 973 K. (b) Penetration profiles corre-
sponding to the RBS spectra of (a).
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Fig. 3. Penetration profiles corresponding to the last annealing for
all the samples.

of the implanted material occurs. This phenomena is no-
ticeable by a slight displacement of the maximum concen-
tration peak (less than 2 nm toward the surface) and a
small amount of In evaporation (less than 15% for the
higher temperatures). In addition, when a similar behavior
was observed in the Pb diffusion studies, the obtained
diffusivity values after the first annealing were one order
of magnitude higher than the ones obtained after the
equilibrium was reached.

It should be stressed that this first annealing was enough
to recover the damage produced by the ion implantation
process. In fact, in a previous experiment [9] it was shown
that the implantation damage is recovered at temperatures
as low as 823 K when the sample is annealed for 1.8 X 10*
s. This feature is in agreement with the data reported by
Hasegawa et al. [18] which demonstrated that irradiated Ti
completely recovers at 400°C. Moreover some present
exploratory channeling experiments (not shown here) have
confirmed that in all cases, the damage induced by the
implantation process has recovered after the first short
annealing time.
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Fig. 4. Arrhenius plot of In diffusion in a-Ti. The full line is a

least square fit of the measured data. The dashed line corresponds
to the data of Ref. [13] (see text).
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Table 2
Summary of the results of the present experiment

D;(m*s™") D(m?s™ ")

No. Temperature Annealing

X) time (104 5)
1 823 432 NO
206.6 51x107% (514151072
2 873 1.44 NO

5.76 47%x10722
40.32 5.0x1072%2
54x107%2 (5.041.0) 1022

3 923 0.36 NO
1.44 3.7x107%
3.6x1072!

5.76 3.6x1072" (3.6+0.8) 1021

4 973 0.36 NO
1.8%x10°2¢
1.08 22x10720
1.8x10720
2.34 20x10720

2.0%X107%% (2.0+04) 1072

5 1023 0.36 9.5x10720
1.2x107"°

1.08 1.3x107" (1.2+02)10°1°

6 1073 0.18 40X107'° (4.0+0.7)10""°

D; are the diffusion coefficients. D are the mean diffusion values
(see text), obtained for each annealing time.

NO: Annealing time was too short in order to get the available D
value.

The temperatures and the corresponding annealing times
used in the present study are quoted in Table 2. Represen-
tative In depth profiles before and after the annealings are
shown in Fig. 2a and the corresponding penetration pro-
files [In C(x)] vs. (x —x,)] are displayed in Fig. 2b. In
addition, in Fig. 3 we show the penetration profiles corre-
sponding to each annealing temperature. As can be ob-
served in all the cases we have obtained straight penetra-
tion profiles, so, the corresponding diffusion coefficients
were deduced according to the equations derived in Sec-
tion 2.

In Table 2 are listed the diffusivities D obtained for
each temperature and for each individual annealing time.
In addition we quote the mean diffusion value D obtained
for each annealing temperature. The corresponding Arrhe-
nius plot is shown in Fig. 4. As can be observed, the
experimental points follows an Arrhenius law

D = Dye~¢/RT,

where a least square fit (represented by the straight line)
yields the following diffusion parameters:

Dy=(2.0%13)x10° m? s~ " and
Q = (260 + 40) kJ /mol.

These parameters are (as will be discussed in the next
section) consistent with a substitutional diffusion mecha-
nism,

4, Discussion

It is generally believed that the vacancy mechanism is
operative for self-diffusion and also for substitutional im-
purity-diffusion. At T, the diffusion coefficients of impu-
rity atoms are expected to differ in not more than about
one order of magnitude from those of the self-diffusion.
More precisely, the diffusion parameters have values which
suggest that the same mechanism operates for both solute
and self-diffusion:

0.1<D§™/D§" <10and 0.75 < 0, ./ Qi< 12.  (3)

The present study indicates that the diffusion of In in
a-Ti follows a linear Arrhenius plot. This behavior is
similar to those observed for Pb [11], Au [9], Hf [7,8], Sn
[12), Zr [10), and the self-diffusion studies performed by
Herzig et al. [5,13]. A summary of the present and previ-
ously published data is presented in Table 3 where the
pre-exponential factors D, and the corresponding activa-
tion energies Q obtained for each case are quoted. In
addition, we have included recently published Au [19], Al,
Ga and In [13] in o-Ti diffusion data reported by Taguchi
and lijima [19] and Koppers et al. [13], respectively.

Table 3
Summary of the present and previous published results concerning
substitutional data in «-Ti

Diffuser Technique * D, Q Ref.
(m?s™")  (kJ/mol)
SD IBSy 1.7x107% 193 [51
IBS 59x1073 303 [13]
Pb RBS+HIRBS 5.0X107% 260 [11]
Au RBS 1.9%X107° 260 9]
EM. 25%10"% 188 [20]
Hf ® RBS+HIRBS 23x107% 270 [7.8]
Sn RBS 40x1073% 338 [12]
In RBS 20X107¢ 260 this work
SIMS 3.1x107% 330 [13]
Zr RBS+HIRBS 4.3x10"% 304 [10]
Ga SIMS 2.1x1073% 295 [13)
Al SIMS 6.6x1073 330 [13]

# IBS: ion beam sputtering, RBS: Rutherford backscattering spec-
trometry. HIRBS: heavy ions RBS, E.M.: electron microprobe.

® The quoted values are results of the combined [7,8] reported
diffusion data.
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An inspection of Table 3 shows several interesting
features. Firstly, with exception of Au data reported in
Ref. [19], and the first self-diffusion study [5], all the other
activation energies lie in the 260-340 kJ/mol energy
range and the D, pre-factors in the 5 X 107%-2.1 X 10~?
m? s~ ! interval. We can disregard the first self-diffusional
result, since as later recognized by the same group [20], the
reported Q value was eventually influenced by a Fe-
vacancy controlled process. In fact a very recent measure-
ment performed in ultrapure o-Ti single crystals have
given as a result Q =303 kJ/mol and D,=5.9x 1073
m? s~ [13] confirming in this way the previous assump-
tions.

The experiments performed by Taguchi and lijima [19]
were done using non-high purity «-Ti samples. They
extrapolated the Au diffusion coefficients at infinite dilu-
tion from the concentration dependence of the interdiffu-
sion coefficients, measured in the binary solid-solution
system. Their diffusion parameters D,=2.5X 107% m?
s~"and Q = 188 kJ /mol are lower than the ones obtained
by dos Santos et al. [9] for Au diffusion in o-Ti samples of
higher purity, see Table 2. We attribute this difference to
the impurity content of the o-Ti samples used in the
experiment of Ref. [19]. In fact it was observed in a
previous work [12] that the measured D values of Sn in
commercial a-Ti were considerably larger than the corre-
sponding ones obtained in a-Ti samples of higher purity.
This effect could be responsible for the rather high D
values obtained by Taguchi et al. [19] as compared with
those obtained by dos Santos et al. [9]. Secondly, it can be
observed that for all the studied elements the correspond-
ing diffusion coefficients (at the same temperature) are
inside a narrow region of less than one order of magnitude
(see Fig. 5). The exception is Sn which has shown to be a
much slower diffusor, consequently it has (up to the
present) the highest observed activation energy (Q = 338
kJ /mol). On the other side, In which has a similar mass

1017
1018
1019

1020 L

Diffusion Coefficient (m2s- )

102 |

1022 ¢

1028 - -
8 e 10 11 12 18
1/T (104K )

Fig. 5. Arrhenius plots for different elements diffusing in o-Ti,
SD represents the self-diffusion data of Ref. [13].

and atomic radius as compared with Sn is characterized by
diffusion coefficients which are inside the same narrow
region as the ones corresponding to the other substitutional
diffusers. Moreover, an inspection of Fig. 5 does not show
indications of mass or size effects on the diffusional
behavior of the substitutional elements in «-Ti.

In the recent DIMAT-96 conference, in addition to the
self-diffusion parameters Al, Ga and In solute diffusion in
a-Ti data [13] (IIIA group) were reported. The measure-
ments were performed in a short temperature interval
(993 < T< 1141 K) near the o < B transition tempera-
ture. Linear Arrhenius plots were observed in all the cases.
In addition it was shown that there is a fair correlation
between the diffusion coefficients of the different elements
and the corresponding atomic size sequence. However, it
should be stated that this correlation is strictly followed by
In, Ga and Al, being the self-diffusion data out of place in
this sequence (see fig. 9 and table 1 in Ref. [13]). As can
be observed the results of Koppers et al. [13] are at
variance with our observations. This shows that, in the best
case, simple relations between radius size and diffusion
coefficients are limited to some elements, in this case, to
those that belong to the IITA group. On the other hand, that
relation is not obeyed by the IVB group elements Ti, Zr
and Hf as shown by our data.

In Fig. 5 are represented the Arrhenius plots corre-
sponding to the present and Ref. [13] works. As can be
observed the agreement between both sets of data is fairly
good. For the highest common temperature the difference
between both diffusion coefficients is less than 20%, in-
creasing this difference for lower temperatures (being a
factor of 2 for the lowest common one). At present we do
not have an explanation for this behavior. The authors of
Ref. [13] have used ultrapure «-Ti samples. Therefore it
could be possible that the amount of impurities present in
the samples can influence the In diffusional behavior.
However, at the present it is not clear if the difference of
impurity contents in pure (as in the present case) and
ultrapure samples is large enough to play a significant role
in the diffusional behavior in o-Ti. As can be observed
this question remains as an open one, and further experi-
ments should be performed in order to clarify this point.

5. Conclusions

We can summarize the results of the present work as
follows: The present study indicates that In diffuses in
a-Ti following a linear Arrhenius plot in the 873-1071 K
temperature range. The measurements yield an activation
energy @ and pre-exponential D, factor that are expected
for a normal substitutional diffusion behavior. In addition
the present results are in good agreement with previous
ones obtained from self-diffusion and impurity diffusion
data. The diffusion coefficients of all of them (with excep-
tion of Sn) at the same temperatures are within a very
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narrow range of less than one order of magnitude. It
should be also stated that a comparison of our present and
previously published data does not render any evidence for
size or mass effects on the substitutional diffusion process
in o-Ti. Finally, we want to emphasize that it is not clear
what is the influence of the impurities on the diffusional
process when pure or ultrapure a-Ti samples are used. We
believe that more work should be done in order to further
clarify this point.
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ABSTRACT

The diffusion of implanted Pd in «-Ti has been studied in the 723 1073 K
temperature range by using Rutherford back-scattering and channelling
techniques. The measurements show that the diffusion coefficient follows a
linear Arrhenius rule D(T) = Dyexp(—Q/RT), where Dy =(2.0=x0.5)x
107°m%s ! and Q =264+ 9kJ mol~'. In addition, channelling experiments
performed in the 673-973 K temperature iterval show that, independent of the
annealing temperature, at least 30% of the Pd atoms are at interstitial sites of the
Ti matrix. A comparison of the present and previous published data indicates that
Pd diffuses more rapidly than substitulional elements but more slowly than the
interstitial elements Fe, Co and Mn do. These two features indicate that the
diffusion mechanism is not purely substitutional but has a mixed character.

§ 1. INTRODUCTION

Ti is a very interesting material with excellent corrosion resistance and high
strength-to-weight ratio. Ti-based alloys are used in a large varicty of industrial
applications, from aerospace technology to medical prostheses. Knowledge of its
diffusion is essential to understand the various processes that the relevant materials
may undergo during manufacturing and in service, for example phase transforma-
tion, precipitation, plastic flow and fracture.

Impurity diffusion in metals usually occurs by a vacancy mechanism. The same is
true for sell-diffusion of the matrix metal. Depending on the interaction between the
solute atom and the vacancy the impurity diffusion coefficient will be either larger or
smaller than the self-diffusion cocflicient. However, in the temperature range
between %Tm and 7., (T, being the melting temperature of the matrix metal) the
difference between the impurity and self-diffusion coefficients will usually not exceed
one 1o two orders of magnitude as long as the same diffusion mechanism applies for
solute and solvent atoms.
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In the 1960s, a number of systems were found to exhibit fast diffusion, that is the
diffusion coefficient of the impurity was several orders of magnitude larger than the
self-diffusion coeflicient of the solvent. In particular, transition metal elements such
as I'e, Co and Ni have shown to be fast diffusers in early members of the d transition
metals such as T1, Zr, Hf and Nb. The details of the mechanism of this fast diffusion
are still not completely understood. However, some type of interstitial mechanism is
believed to be operative for the following reasons:

(a) the nsensitivity of the diffusion coeflicient to the effect of allotropic trans-
formation (in those cases where the matrix undergoes a phase transforma-
tion);

(h) diffusion anisotropy (in non-cubic matrices);

(¢) the atomic size ellect;

(d) the solubility effect;

(¢) the valence difference between the solute and the matrix.

Several workers have shown a correlation between atomic size and impurity
diffusion; smaller atoms diffuse more rapidly. Hood (1978, 1981) and Tendler and
Abriata (1987) demonstrated this for Pb and o-Zr and Nakajima and Koiwa (1993)
for ¢-Ti. In particular figure 3 of the paper by Nakajima and Koiwa (1993) displays
the diffusivities of various impurities in «-Ti and «-Zr at 1100 K as a function of
atomic size (where the ‘'metallic radii for the coordination number 12° was adopted).
An inspection of that figure clearly shows that smaller atoms diffuse more rapidly.
Specifically Co, Fe and Ni are the smallest and the fastest in o-Ti. Nakajima and
Koiwa (1991} have also shown in their figure 5 the solubility of various elements in -
Ti and o-Zr at 1100 K versus the diffusivity at 1100 K, indicating that some correla-
tion between the two quantities exists. In addition, Hood (1993) has pointed out that
the difference between the valences of the solute and matrix also plays a role in the
diffusivity of the atoms.

Recently the use of techniques such as Rutherford back-scattering spectrometry
(RBS), heavy-ion RBS, lon-beam sputtering (IBS) and secondary-ion mass spectro-
metry techniques has allowed the diffusivities of several substitutional elements in o-
Ti to be measured in an extended range of temperatures. Since these techniques have
rather good depth resolution, they are quite suitable for measuring shallow penetra-
tion profiles, as is the case for «-Ti. In previous investigations it was demonstrated
that all the elements studied in «-Ti show a linear Arrhenius behaviour, with Q and
Dy values for the diffusion of Hf (Behar e a/. 1991, Pérez et al. 1993), Au (dos Santos
et al. 1994), Zr (Perez et al. 1994), Pb (Mirassou et a/. 1996), In (Pérez et al. 1997b,
Kopers, et al. 1997), Ga, Al (Kdpers ef afl. 1997) and Sn (Pérez er a/. 1997a) close to
those expected for substitutional impurity diffusion. Recent self-diffusion data in
ultrapure «-Ti single crystals (Kopers e al. 1997), measured with the 1BS technique,
yielded Dy and Q parameters that are quite consistent with those obtained for the
above-mentioned substitutional diffusers and with those predicted by the semi-
empirical rules.

The study of the diffusion of Pd in «-Ti is an interesting case. Its metallic radius is
smaller than those of the substitutional solutes mentioned above, but larger than
those of the fast impurities measured in «-Ti. On the other hand, although the
empirical rules of Hume-Rothery er a/. (1934) do not prevent the formation of
extended solid substitutional solution, the phase diagram of Pd-Ti (Murray 1987)
shows an estimated maximum solubility of Pd in «-Ti of less than 0.5% at low
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temperatures (7" < 773 K) and high temperatures (7 > 973 K). Finally it should be
mentioned that the difference between the valences of the solute and matrix is 2.
These features do not clearly suggest which should be the diffusional mechanism of
Pd in «-TL.

Therefore we have undertaken the present work, where we studied the diffusion
of Pd in o-Ti using the RBS and the channelling techniques. The latter was used in
order to determine a possible partial interstitial dissolution of Pd in 2-Ti and, as a
consequence, the contribution of some interstitial diffusion mechanism.

§2. EXPERIMENTAL PROCEDURE AND DATA ANALYSIS

Several samples of polyerystalline «-T1 of 99.99% purity were used in the present
work. The types and contents of impurities are described in table 1. Samples of about
9mm diameter and | mm thickness from a polycrystalline rod were cycled between
1473 and 1113 K in an Ar atmosphere according to the description given by Pérez er
al. (1997a). This procedure led to samples with at most three to four large grains. In
one case a single crystal was obtained. Owing to the very narrow depth profiles to be
measured, the samples were polished to a very flat surface as discussed elsewhere
(Peérez et af. 1997b). A subsequent anneal was used to relieve the residual stresses.

The o-T1 samples were Pd implanted using the S00 kV ion implanter from the
Instituto de Fisica, Universidade Federal do Rio Grande do Sul (UFRGS), Porto
Alegre, Brazil. The implantation energy was 40 keV and the implantation fluence @
was varied between 0.75 and 3 x 10" atomsem ™. In this way a Gaussian initial
profile was obtained with a peak concentration varying between 0.3 and 1.2at.%
according to the implanted fluence. The implantations were performed in a vacuum
of better than 10~ Torr.

In most cases the samples were submitted to several isothermal anneals for
different and increasing periods of time. In addition, for some temperatures, isother-
mal anneals were repeated on different samples. In order to avoid possible contam-
ination during the anneal, the samples were wrapped with Ta foils and annealed in a
vacuum of better than 10~ Torr. Corrections for heat-up and cooling times were
done whenever the total annealing time was less than 1000 s.

The Pd depth profiles were determined using the RBS technique through He
beams provided by the 3 MV Tandetron of the IF, UFRGS. In most measurements
the He beam energy was 1.2 MeV; however, in several cases, when the Pd diffusion
profiles entered deep into the «-Ti bulk, the energy of the He beam was raised to
7MeV. The channelling experiments were carried out by mounting the «-Ti sample

Table 1. Impurity content of the «-T1 samples.

Content
Element (ngehH
Al <5
Cu el
Fe <4
Ni <0.2
Pb <0.2
Si <0.3
O <300

N <12
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Figure 1. Typical Rutherford back-scattering spectrum lor Pd implanted into «-Ti.

on a three-axis goniometer of 0.005° precision. The He back-scattered particles were
detected by two surface barrier Si(Li) detectors placed at 170 with respect to the
incident beam. The overall resolution of the detecting system was better than 12 keV,
which implies a depth resolution of better than 10 nm. In some particular cases and
in order to improve the depth resolution, the samples were analysed at tilted angles
(457 and 607) with respect to the incident beam. The energy to depth conversion was
done by using the He stopping power as given by the subroutine RSTOP of the
Monte Carlo TRIM program (version 91) (Biersack and Haggmark 1980). A
typical Rutherford back-scattering spectrum from an as-implanted sample 1s
shown in figure 1.

As detailed previously (Perez et al. 1997a,b) after the implantation the initial
condition is a Gaussian shape (see figure 1) centred, in the present case, at approxi-
mately 20 nm depth (x;). As a consequence 1t can be shown that the expression for
the diffusion coefficient as extracted from the penetration profile of log [C(x)] versus
b— 5g)" 15

fesl L0 (1)
4ppot

where p is the slope of the penetration profile, py is the slope of the as-implanted
penetration profile and ¢ is the annealing time (Pérez ef al. 1997a,b).

§3. EXPERIMENTAL RESULTS

3.1. Rutherford back-scattering experiments
The present study of the diffusion behaviour of Pd in «-Ti was performed in the
723-1073 K temperature range. The annealing times used varied between 900 and
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7.2 x 10*s. As mentioned above, for each temperature, several anneals were per-
formed.

The temperatures and corresponding annealing times used in the present study
are quoted in table 2. Representative Pd depth prefiles and the corresponding pene-
tration profiles are shown in figures 2 and 3. In addition, figure 4 shows the penetra-
tion profiles in the form of log C versus (x — xo)z corresponding for each
temperature to the last annealing time. As can be observed, straight penetration
profiles were obtained in all the cases; so the corresponding diffusion coefficients
were calculated using equation (1). In table 2 we quote the diffusivities D correspond-
ing to each temperature and for each annealing time. In addition we quote the mean
diffusion coefficient D corresponding to each temperature calculated from the indi-
vidual D values.

The individual D values are mainly affected by two sources of uncertainties:
firstly, the statistical nature of the collected RBS data and, secondly, the reported

Table 2. The temperatures and annealing times used in the present study, together with D,

and D,
Temperature” Annealing time D:® D
(K) (10% 5) (m*s™") (m’s )
723 1.8 2.9 x 1072
5.4 2.5% 107%
5.4 2.1 x 107% 25 %1077
773 1.08 4.3 % 1072
3.6 3.5 % 1072
3.6 3.1 x 1072
70 ISR
2.8 % 1072
35% 10 2
823 0.36 6.2 % 1072
1.8 6.3 x 107
1.8 55 % 1%
2 46%x 10 %
2 4.8 %1072
54x 1070
873 0.12 4.9 % 107"
0.24 4.0 % 107"
0.26 33x 10 ™ 42 %10 "
923 0.12 4.5% 107"
0.24 42 %1071
0.30 95 % 108
0.36 2.6 x 1077
0.9 3.5%x 1078
1 22 ¢ 1
33x 10 '8
973 0.09 28x 10 7
0.18 2.2 1077
0.27 2w 10777 2 St
1022 0.9 9x 10 7
0.18 7.5x 1079 88 x 107"
1073 0.09 4.1 x 107'° 4.1 x 1071°
0.09 4.2 x 10716

“ The error in the temperatures is typically +3°C.
? Typical error of £20% o 25%: see lext.
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uncertainties in the He stopping power in Ti (Biersack and Haggmark 1980). We
estimate that both effects add to each D value an error of 20-25%.

In figure 5 we show the Arrhenius plot corresponding to the present data. As can
be observed a straight line fits the experimental points quite well, indicating that they

follow an Arrhenius law
¢
D = Dyexp| — — |,
o€ P( RT

and the least-squares fit vields for the diffusion parameters the following values:
Dy= (2405 %10 ‘m’s ', 0 =264+ 9kImol .

(2)

3.2, Channelling experiments
The channelling experiments performed in the 673 973 K temperature interval
were done with two main purposes: firstly, to establish the temperature at which the

1[)_14l g T I T I T I T I L] I T 'l T i T g
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Figure 5. Arrhenius plot of Pd in «-Ti: { —) linear square fit to the experimental data.
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a-Ti matrix recovers from the damage caused by the implantation process and,
secondly, to determine after each annealing process the rclative amount of Pd
atoms which are at interstitial sites of the «-Ti matrix.

With this aim we first aligned the «-Ti sample along the ¢ axis using the He
beam from the 3 MV Tandetron accelerator. Subsequently, we analysed an unim-
planted sample, the divergence of the beam being less than 0.03”. The results (not
shown here) indicate that the minimum back-scattering yield (channelling over a
random ratio) was X, (Ti) = 8% wvalue, which indicates the good quality of the
sample.

After the Pd implantation, the channelling spectrum shows the presence of
the damage induced by the implantation process as illustrated by figure 6 (a).
Consequently the x,,;,,(Ti) calculated for the Ti part of the spectrum became of
the order of 40%. In addition the minimum back-scattering vyield x,,;,(Pd)
taken for the Pd part of the spectra was of the order of 85%, indicating that
most of the as-implanted Pd ions were at non-substitutional lattice sites of the Ti
matrix.

The subsequent anneal performed for 20h at 673 K caused two main results.
First, there was complete recovery of the Ti matrix as illustrated in figure 6(b).
Consequently the x.,;,(Ti) value dropped from 40% corresponding to the as-
implanted sample to around 10%, a value which basically corresponds to the virgin
sample. This behaviour is similar to that observed by Hasegawa ef al. (1982) on
studying the damage recovery of o-Ti. Second, the x,,;,(Pd) also dropped from the
value corresponding to the as-implanted sample (85%) to 35%, indicating that, as a
consequence of the anneal, most of the Pd atoms are at substitutional sites of the Ti
crystal.

The subsequent anneals performed in the 723-973 K temperature range gave
similar results to that obtained at 673 K. A summary of the obtained x,,, for Pd
and Ti and the corresponding annealing times are quoted in table 3. As can be
observed, the x,,;, corresponding to Pd oscillates around 30% and that correspond-
ing to Ti around 10%, independent of the annealing temperature. These results
indicate that during the diffusion process of Pd in «-Ti a non-negligible part of
the Pd atoms are at interstitial sites.

It should be mentioned that owing to the characteristic of the a-Ti single crystal
it was impossible to perform channelling measurements at 907 with respect to the ¢
axis in order to check the substitutional and interstitial proportions at tetrahedral
sites. However, we have performed several planar channelling experiments in differ-
ent directions, which have given similar 70-30 substitutional-interstitial proportions.
This feature does not preclude the fact that eventually more interstitials could be
situated at the tetrahedral sites of the Ti matrix.

3.3. Solubility of Pd in o-Ti

In order to study the solubility of Pd, we implanted several samples at different
peak concentrations (table 4), the highest amount being C, = 1.2+ 0.2at.%. After
the implantation process we annealed the samples at different temperatures as
quoted in table 4.

Typical Rutherford back-scattering spectra of as-implanted and annealed sam-
ples at 673 K are displayed in figure 7. As can be observed, the post-annealing profile
docs not show a change in the slope of the concentration curve, which indicates that
the implanted concentration is below the solubility limit of Pd in o-Ti. This
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behaviour was observed for all the annealing temperatures in the 673-823 K interval.
Thus, we can consider the peak concentration of Pd measured after the first anneal,
as a lower limit for the solubility in «-Ti. The as-obtained limits are also listed in

table 4 for all the temperatures studied.
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Table 3. Minimum vields x,,;, for Ti and Pd obtained after each anncaling temperature.

T Annealing time Fsiigs T iz, Bd
(K) (min) (%) (%
As implanted 40+ 4 85+ 10
673 1200 10+ 1 35&£5
723 1320 12+ 1 30+4
798 60 g§+1 30t+4
923 30 7+ 20 +3
973 15 10+1 25413

Table 4. Solubility limits as obtained from the present work. Also quoted are the solubility
limits as calculated by Murray (1987).

F Implantation fluence Peak concentration” Solubility limit ~ From Murray
(K) (atoms cm ") {at.%) experiment (1987)
673 3% 107 1.2 >1.1 0.3

723 3% 10" 1.2 > 1.1 0.5

773 3% 10" 1.2 >1 0.7

823 3x 107 1.2 >0.9 1

i

Typical peak concentration errors £0.2 at.%.
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§4. DISCUSSION
It is generally believed that the vacancy mechanism is operative for self-diffusion
and also for substitutional impurity diffusion. The diffusion coefficients of impurity
atoms are expected to differ by no more than about one order of magnitude {rom the
self-diffusion cocfficient. More precisely, when the diffusion parameters are within
the limits

mp :
<DL< 10, 0.75<%

0.
Dself' self’

p—

then it can be suggested that the same mechanism is operative for self-diffusion and
solute diffusion.

The present work indicates that Pd diffuses in o-Ti following an Arrhenius type
of behaviour. A comparison with the previous data published in the literature shows
that Pd diffuses more rapidly than the substitutional elements studied until now such
as Pb, Au, Zr and Sn, as illustrated in figure 8, and is a slower diffuser than Co, Fe
and Ni for which an interstitial mechanism was proposed. This peculiar behaviour
can be understood on the basis of our channelling results.
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Figure 8. Arrhenius plots for diflerent substitutional and interstitial elements, diffusing in -
Ti. Note that Pd is between the substitutional and interstitial diffusers.
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As reported in § 3.2, because of the annealing process, approximately 70% of the
Pd atoms are placed at substitutional sites while the other 30% are at interstitial
sites. Thus, a dissociative equilibrium between substitutional and interstitial posi-
tions for the solute atoms in the host lattice and an interstitial related mechanism
responsible for fast diffusion is very likely to operate (Warburton and Turnbull
1975). Pd atoms spend part of the time moving rapidly through interstitial positions
and the other part of the time moving slowly through substitutional positions. In this
case, the diffusion profile obtained from a random spectrum (interstitial plus sub-
stitutional Pd atoms) must have the same shape as that obtained from the channel-
ling spectrum (only interstitial Pd atoms); therefore the 70-30 relationship must be
observed for all the analysed concentration depths at the given annealing tempera-
tures.

Direct comparison between the random and channeling Pd depth profiles is not
possible since the He stopping power in Ti channelling directions is not known.
However, based on some general considerations, it is possible to speculate about
our results. It is known that the « ratio of the channelling to the random stopping
powers 1s a function of the energy. In particular for He in Si (100), it drops [rom
a=0.8for £, =200 keV down to &« = 0.5 for £, = 4 MeV (dos Santos er al. 1995).
If we use these o values as indicative for the present Pd channelling and random
spectra we obtain quite similar channelling and random depth profiles for the ¢
direction of the crystal and for some planar directions. It was not possible to
check the substitutional-to-interstitial ratio for the tetrahedral interstitial sites of
the sample. However, in view of the overall information obtained with the axial
and planar channelling experiments and the uncertainties introduced by the analysis
(e.g. the comparison of the random and channel stopping powers) we feel that we
have a semiquantitative argument in favour of the mixed diffusional mechanism.

Following the scheme of Nakayima and Koiwa (1991), figure 9 illustrates the
diffusivity of all the elements studied in 2-Ti at 1100 K as a function of the metallic
radius. It can be observed that the Pd diffusion coefficient extrapolated at this
temperature lies between those corresponding to a substitutional diffusion mechan-
1sm (Au, In, T1, Pb, ete.) and those suggested to operate by an interstitial mechanism
(Fe, Co and Ni).

Concerning the solubility of Pd in «-Ti, an inspection of table 4 shows the
following features. In the 673-973 K temperature range, after the first anneal, the
Pd peak concentration became of the order of 1 at.%. In addition, the corresponding
concentration curves have regular Gaussian shapes, without changes in their slopes.
Thus, we can assign this value (around 1 at.%) as a lower limit for the solubility for
Pd in o-Ti for this temperature range.

For the higher temperatures, the as-implanted peak concentration profile falls
from 1.2 to 0.3 at.% after the 1023 and 1073 K thermal treatments (performed in our
furnace for the shortest possible annealing time). This result should not be taken as
an indication that the solubility drops at such temperatures. Basically this feature is
due to the strong increase in the Pd diffusivity and eventually to some material
evaporation. Thus, we can only give lower limits for the solubility of Pd in Ti.
Nevertheless we think that this is an important contribution since Murray (1987)
just gave an estimation of the solubility of Pd in «-Ti (from about 0.3% for
T'=673K up to 1.5% at 7 =~ 873K and then dropping to about 0.3% for
T =2 1073 K) based on the experimental results obtained by Eremenko and Shtepa
(1972) performed on alloys with more than 2 at.% at the cutectic temperature.
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§5. CONCLUSIONS

The diffusion of implanted Pd in «-T1 has been studied in the 723-1073 K tem-
perature range for the first time. The diffusion coefficients obey an Arrhenius law and
are two order of magnitude faster than the self-diffusion coefficients but considerably
smaller than those corresponding to pure interstitial diffusers (such as Fe, Co and
Ni). The channelling measurements performed in the present work show that
partial interstitial dissolution of Pd in the «-Ti matrix exists. Thus, it is possible to
accept the existence of some interstitial contribution to the total diffusion process of
Pd in «-Ti. In addition, the channelling experiments have shown in a conclusive way
that the damage introduced by the implantation process recovers after annealing for
20h at 673 K.

Concerning the solubility of Pd in %-Ti it should be stated that for the 673-823 K
temperature interval a lower limit of [at.% was established. This value is at variance
with the predictions of Murray (1987) who reported a value that is at least three
times smaller.
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