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RESUMO

0 objetivo deste trabalho é estudar a composi-
cdo, a estrutura e a morfologia de superficies de ferro e agos
impurificadas com estanhy, tanto por implantagfio idnica direta
vomo por oJifusfio auxiliada por radiagdo. Amostras de ferro pu-
ro, de um ago-ferramenta e de um ago inoxiddvel austenitico fo
ram tratadas por esses dois processos e analisadas por CEMS
("Conversion Electron Mdssbauer Spectroscopy") e RBS ("Ruther-

ford Backscattering Spectrometry").

Em todos os casos estudados, verifica-se a for-
macdo de fases intermetdlicas diferentes das obtidas mediante
procedimentos convencionais sob condigSes de equiifbrio termo-
dindmico. Essas fases de nado-equilibrio sdo interpretadas como
ligas amorfas ou solugdes sélidas de estrutura cristalina for-
temente danificada, constituidas basicamente de Fe e Sn, com al
gum contedde de C, Cr ou Ni, conforme o tipo de material em es
tudo. A tendéncia para a formagdo dessas fases de néd—equili-
brio mostra-se mais pronunciada nas amostras diretamente im-
plantadas do que nas tratadas por difus&o auxilliada por radia-

¢do.



Estuda-se também a evolug3o térmica das superfi
cies tratadas. Verifica-se que, quando submetidas a temperatu-
ras progressivamente mais elevadas, as fases de n#o-equilibrio
cvoluem para fases idénticas &s obtidas mediante procedimentos
convencionals sob condicBes de equilibrio termodin&mico. Oscom
nostos intermetdlicos assim obtidos tendem a sofrer decomposi-
cdo a temperaturas inferiores as prescritas nos diagramas de

fase de equilibrio. No caso do ferro puro, sugere-se ainda a

formacio de micro-precipitados de estanho nos contornos de grao.

Os resultados obtidos séo interpretadous em ter-
mos de estudos recentes sobre a formag#o de fases intermetdli-
cas amorfas ou meta-estdveis por implantacgdo idnica e difus@o
auxiljiada por radiag3o. Mostram-se finalmenté, de forma tenta-
tiva, as possiveis conex8es entre os resultados relatados e as
alteragBes observadas nas propriedades tribol6gicas e na resis
tdncia & oxidacdo térmica do ferro e agos tratados-com estanho

pelos dois processos mencionados.



ABSTRACT

We study in this work the composition, the
structure and the morphdlogy of surfaces of iron and steels
treated by direct ioh,Mmlmﬂ@tgiiand radiatioh enhahced
diffusion of tin. Samples 0% pure'iron, a tool steel and a
stainless steel were treated by the two above menfioned
processes and then analised by_Conversion Electron Mossbauer
Spectroscopy (CEMS) and Rutherford Backscattering Spectrome-
try (RBS). For all the samples studied we'see'the formation
of intermetallic phases different from those usually obtained
under conditions where thermodinamic equilibrium prevails.
These non-equilibrium phases are interpreted as amorphous
alloys or highly damaged solid solutions of tin in iron,
probably with some content of C, Cr or Ni in the caée of
steels. The trend to form non—equilibrium phases is higher .

in the directly implanted samples.

The study of the thermal evolution of the
treated surfaces shows the transformation of these non-equi-

librium phases to intermetallic phases similar to those



obtained by conventional equilibrium processes. The inter-
metallic compounds so formed show a tendency to decompose
at temperatures lower than those prescribed in the
corresponding equilibrium phase diagrams. In the case of
pure iron it was also suggested that tin segregates at the

grain boundaries of the substrate.

These results are interpreted in terhs of
some empirical rules currently being developed about the
formation of amorbhous and metastable intermetallic phases
by ion implantation and ion beam mixing. We alsu show tenta-
tively the possible relations of ocur results with the
alterations observed on the tribological behaviour and on
the thermal oxidation properties of iron and steels treated

with tin by the two above mentioned processes.
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APRESENTACAO

Este trabalho consiste essencialmente na repro-
ducdo dos artigos "Intermetallic phases formed during tin im-
plantation into iron and steels", por P.H.Dionisio, B.A.S5. de
Barros Jr. e I.J.R. Baumvol [1] (Artigo 1), "Comparative stu-
dy of intermetallic phases formed by direct ion implantation
and radiation .enhanced diffusion of tin in two kinds of steel",
por P.H. Dionisio, B.A.S. de Barros Jr. e I.J.R.Baumvol [2] (Ar
tigo 2) e "Direct ion implantation and radiation enhanced dif-
fusion of tin into iron", por P.H. Dionisio, C. Scherer, S.R.
Teixeira e I1.J.R. Baumvol [3] (Artigo 3). Algumas circunsténcias, no en-
tanto, levaram-nos a reorganizar e reformular parcialmente o

seu contelddo, ao invés de simplesmente reproduzi-los na forma

como foram publicados.

Quando do inicio do trabalho, nossa motivagao
principal dirigia-se para os sistemas mais promissores em ter-
mos de aplicag®es tecnoldgicas, ou seja, os agos. Optamos, en-
tdo, por comparar diversos sistemas submetidos ao mesmo trata-
mento (Artigo 1). O Artigo 2 j4 mostrou ser conveniente compa-

rarem-se também os resultados da aplicagdo de tratamentos di-
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versos ao mesmo material. Mas fol apenas quando nos voltamos
mais atentamente para o sistema mais simples, ou seja, o ferro
puro, gque alguns comportamentos bdsicos ficaram esclarecidos,
surgindo, entdo, uma vis&o mais unificada do conjunto inteiro
de dados disponiveis. Conforme exposto ao longo do trabalho,
justificou-se mesmo uma reinterpretagdo de parte do material

contido nos dois primeiros artigos.

Em vista disso, optamos por inverter aqui a or-
dem de apresentagdo de nossos resultados, iniciando justamente
pelo caso do ferro puro. Isto € feito a partir do Capitulo V,
que consta essencialmente da reprodugdo do Artigo 3; no contex
to deste artigo, parte do material contido no Artigo 1 é rea-
presentado e reinterpretado. O Capitulo VI trata do ago-ferra-
menta e redne o material referente a este sistema contido nos
Artigos 1 e 2. 0 ago inoxidavel é estudado no Capitulo VII; co
mo a malor parte do material referente a este sistema consta do-
Artigo 2, este val ai reproduzido. 0 Artigo 1 encontra-se re-
produzido ao final da Tese, no Apéndice I. No Capitulo VIII es
tdo0 as discussBes finais e as conclusBes gerais do trabalho.

O0s quatro primeiros capitulos sdo introdutdrios.
Neles ndo se pretende expor detalhada e rigorosamente cada um
dos assuntos tratados, mas apenas colecionar as informagdes bé
sicas necessdrias ao desenvolvimento das discussdes posterio-
res. No Capitulo I é feita uma apresentagdo dos processos de
Implantagdo Idnica e Difusdo Auxiliada por Radiagdo e de suas

relagBes com a Metalurgia. Revisam-se também ai as alteragOes
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produzidas nos comportamentos triboldgicos e frente a oxidagdo

térmica do ferro e de agos tratados com estanho por esses dois
processos, alteragBes essas que constituem a motivagdo e a jus
tificativa para a realizacdo do presente trabalho. No Capitulo
II sdo apresentados alguns dados metallrgicos sobre os siste-

mas metdlicos envolvidos neste estudo. 0 Capitulo III descreve

mais detalhadamente os processos de Implantacgdo I6nica e Difu-
s@o Auxiliada por Radiag&o, procurando dar uma idéia fenomeno
16gica dos mecanismos bédsicos envolvidos, tal como sd@o atual-
mente entendidos. O Capitulo IV trata dos métodos de andlise
de superficie utilizados, ou seja, a Espectroscopia Mossbauer
de Electrons de Conversd3o - CEMS ("Conversion Electron Mossbauer
Specroscopy") e o Retroespalhamento de Rutherford - RBS ("Ruther
ford Backscattering Spectrometry"), voltando-se principalmente
para aspectos relacionados com a aplicagdo destas técnicas no

contexto do presente trabalho.

A titulo de complementagdo do trabalho, inclui-
mos ainda mais dois apéndices. No Apéndice II reproduzimos 0
artigo "Modifications of the mechanisms of high temperature
oxidation of steels by tin ion implantation and radiation en-
hance diffusion,Part I - high carbon steel", por P.H. Dionisio
e I.J.R. Baumvol [4]. No Apéndice III, fazemos constar o tra-
balho "Analysis of unresolved RBS spectra", por C. Scherer, S.
R. Teixeira e I1.J.R. Baumvol [5], por descrever um algoritmo

utilizado no tratamento de alguns de nossos dados.



I - INTRODUGAO

I.1 - Metalurgia, Implantacdo Idnica e Difusdo Auxiliada por
Radiacao |

A Mcotalurglia tem sido, ao longo dos sécuios9 a
arte e a cieéncia de manipular os metais, alterando-lhes as
propriedades de modo a tornd-los aptos a uma maior variedade
de aplicacgBes tecnoldgicas. Muitas vezes, efeitos consideré-
veis sdo obtidos pela adig3o a um metal de base de pequenas quan
tidades de outras espécies atdmicas, metdlicas ou ndo. Por exem
plo, a solubilidade médxima dorestanho em ferro a temperatura
ambiente ¢ da ordem de 5 at.%, mas a bresenga de apenas 0,05at.%
de Sn j& produz sensivel endurecimento do Fe, o que acarreta
alteracdes em muitas de suas propriedades mecanicas [6]. Ou-
tras vezes, misturam-se duas ou mais egpéciés met4licas em pro
porgﬁes considerdveis, resultando uma4liga com caracteristicas
inteiramente novas. Assim, os latdes sdo feitos & base de co-
bre e zinco , enguanto que os bronzes s&o ligas de cobre com

outros metais, geralmente o estanho.

Mas as propriedades de uma amostra metdlica ndo

sio determinadas apenas por sua composigao, mas também por to-
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da sua histéria metalldrgica anterior. Assim, a temperatura e o
tempo durante o gqual a mistura de elementos é homogeneizada, a
taxa de resfriamento, os tratamentos térmicos como recozimento
¢ témpera, bem como outros processos acs quais uma pega possa
ser submetida durante a fase de preparagdo, influenciam a homo
geneidade, a perfeigdc estrutural, o tamanho dos grdos crista-
1iros e outras caracteristicas, determinando suas propriedades
fisicas de um modo geral. Por exemplo, tbmando-ge por metal de
base o ferro, adicionando-lhe proporgdes adequadas de carbono,
cxomo, niguel, manganés, enxofre, vanddio e outros tantos ele
mentos de liga, e dando-se as misturas os trataméntos adequa-
dos, podem-se produzir agos t&@o duros como 0sS agos-ferramenta
ou td#o resistentes & corrosfo como os agos inoxiddveis; podem-
-se obter ligas com coeficiente de dilatag8o térmica t&o peque
no como as ligas invar; podem-se obter materiais com proprie-
dades magnéticas tdo extremas, que alguns se prestam a2 fabrica
c8o de iImans permanentes, outros servem como nicleocs de trans-
formadores, enguanto outros ainda sé&o pafémagnéticos; como Os
acos austeniticos; podem-se, enfim, fabricar mate{igis cujas

propriedades fisicas tais como condutividade elétrica, conduti
vidade térmica, dutilidade; resisténéia mecanica, etc. abran-
gem uma faixa muito ampla, proporcionando correspondentemente

uma ampla gama de aplicagdes tecnoldgicas.

Até aqui, enfatizamos as propriedades extensi-
vas dos materiais, aquelas gque caracterizam uma peca metdlica
como um todo ("bulk properties"). Mas é sabido que muitas pro-

priedades importantes dos metais dependem da constituicd@oc e da
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morfologia de uma camada apenas superficial; por exemplo, a du-
reza, a resisténcia a fadiga, a resisténcia & corrosdo e as
propriedades triboldgicas (que se relacionam com os fendmenos

de atrito e desgaste). Com o fim de controlar tais proprieda-

des, foram desenvolvidos muitos processos de tratamento das su
perficies metdlicas. Entre eles estdo os chamados processos ter

moquimicos, como a cementagdo, a nitretagdo, a carbonitretacg@o
e a boretagdo [7]. A nitretagdo, por eXemplo, consiste em man-
ter-se a pecga a ser Lratada a uma temperatura de cerca de 500°C
sob um fluxo de amdnia; a esta temperatura;a ambnia se disso-
cia ¢ o nitrogénio resultante se difunde termicameﬁte été uma
certa profundidade, formando precipitados de nitretos de ferro
na regido mais externa e‘ficando em solUg§o~sélidé nas regiodes
'mais profundas atingidas. A camada forméda por nitretos, deno-
minada "camada branca", é quebradiga e costuma desprender-se
gquando em servigo, devendo pols ser removida. Uma vez completa
do o tratamento mediante a remogdo da camada branca,A obtém-se
uma pega cujas pfopriedades superficiais sdo consideravelmente
melhores do que as do ago n3o tratado e cujas propriedades ex

tensivas permanecem inalteradas.

OQutro tratamento de superficies muito utilizado
industrialmente € a deposig&o eletrolitiéa de espécies metdli-
cas selecionadas, como o ouro, a prata, d cromo e o niquel. As
sim, a pega tratada fica recoberta por uma fina pelicula cujo
efeito &, geralmente, ao mesmo tempo decorativo e protetor. O
estanho é também muito utilizado sob a forma de revestimento

superficial, principalmente na protegdo de materiais ferrosos
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contra a corrosdo (como, por exemplo, nas chamadas folhas de
Flandres). Um revestimento de estanho pode ser obtido por depo

sicdo eletrolitica, ou entd3o pela simples submersdo da pega a

ser tratada em um banho de estanho fundido.

A Implantacdo Idnica consiste justamente na in-

troducdv de 4tomos estranhos na superficie de um substrato sé-
lido, mediante o bombardeamento de um alvo por um feixe de fons
energéticos. € natural, portanto, gue tenha sid; desde logo co
Qitada como alternativa para os processos metaldrgicos conven-
cionais Je teabtamento de superficies. Pelo menos em principio,
a Implantacdo I[dnica apresenta algumas vantagehs sobre os tra-

tamentos convencionais, de modo que representa uma consideré-

vel ampliac8o dos recursos & disposigdio dos metalurgistas [8]:

(i) Trata-se de um processo universal: podem-se
implantar dtomos de praticamente qualquer elemento‘quimico em
qualquer substrato sélido.

(ii) A pureza da espécie atdmica implantada e a
auséncia de contaminag®o do substrato atingem Indices quase

ideais.

(iii) Na difus3o térmica, a concentragdo super-
ficial e o perfil de profundidade do dopante depéndem ambos da
temperatura em que o processo se realiza. Na Implantagdo Ibni-
ca, estas duas varidveis podem ser controladas separadamente e

independentemente da temperatura: o perfil de profundidade de-
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pende da energia dos ions implantados e a concentragdo depende
da densidade do feixe incidente e do tempo de duragdo do pro-

Cesso.

(iv) 0 processo pode ser realizado a temperatu-
ras suficientemente baixas para que ndo haja alteragdo nas pro

priedades extensivas do substrato.

(v) O ﬁrocesso se realiza fora doequilibrio ter
modinamico. Isto significa que as regras usuais de solubilida-
de podem ser superadas, atingindo-se niveis de concéntfagéo de
impurezas inacessiveis pelos métodos convencionais; e que se
podem produzir fases meta-estaveis com ésteduiométrias e estru
turas n3o usuais. Ampliam-se, assim, as possibilidades de ob-

tencd3o de materiais com caracteristicas inteiramente novas.

(vi) A pega tratada mantém suas dimensdes origi
nais e nf3o requer qualquer acabamento apés o tratamento por im

plantacgdo.

(vii) A regido tratada é}parte integfante do
substrato. N3o ha fronteira definida entre o interior do mate-
rial e a camada superficial tratada, de modo que nio ocorrem
os problemas de aderéncia observados em muitos processos con-

vencionais que criam uma interface bem definida.

(viii) A quantidade de material empregado € bem

menor do que nos processos convencionais.
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Dentre as dificuldades e limitacdes apresenta-

das pela Implantagdo Ionica, salientamos:

(i) Algumas substancias, devido a caracteristi-
cas proprias, tal como elevada temperatura de sublimagdo, ndo
se prestam a produgdo de feixes idnicos intensos, sendo pois

dificeis de implantar.

(ii) O desbaste da superficie do substrato pelo
hombardeamsento idnico ("sputtering") determina que haja um 1li-
mite superior para a quantidade de material que se pode implan
tar, uma vez que, a partir de um certo ponto, os préprios &to-

mos implantados comegam a ser expulsos do substrato.

(iii) Por envolver uma tecnologia sofisticada,

a Implantagdo I6nica é um processo relativamente dispendioso.

Ja& a Difusédo Auxiliadé por Radiagdo pode ser
considerada como uma alternativa para a implantagdo idnica di-
reta. Consiste basicamente em depositar-se sobre a pega a serA
tratada um filme fino (~100 mu) do material que se quer implan
tar, bombardeando-o depois com um feixé de ions, geralmente hi
trogénio ou um gés nobre. Como se sabe, orbombardeamento pro-
duzird uma grande quantidade de defeitos puntuais, isolados ou
em aglomerados, tanto no substrato como no filme. A presenga
desses defeitos facilita consideravelmente a difusf@o dos 4&to-

mos que constituem o filme para dentro do substrato e vice-ver
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sa, dai falar-se em difus8o auxiliada por radiagdo. Para um da
do sistema filme-substrato, a temperatura em que se realiza o
processo é o principal fator determinante do resultado obtido:
é necessdrio que ela seja tal que haja energia suficiente para
ativar a migracgdo dos defeitos produzidos pela irradiagﬁo.‘Em—
bora isto seja uma desvantagem em relagdo & implantagdo dire-

ta, que pode ser realizada com o substrato a qualquer. tempera-
tura, representa ainda uma grande vantagem em relagdo aos tra-
tamentos convencionais, pois a temperatura requerida € muito
inferior & que seria necessdria para que ocoresse a difusdo tér
mica das espécies na auséncia dos defeitos produzidos pelo bom
bardeamento. A natureza do gés utilizado também influencia 0
processo: se os ions do feixe forem quimicahente ativos, pode-

rdo reagir com o material bombardeado.

As expressBes "Difus3o Auxiliada por Radiag&o"
("Radiation Enhanced Diffusion" - RED) e "Mixagem por Bombar-
deamento Ifnico” ("Ion beam Mixing" - IBM) s&o muitas vezes usa
das como sindnimas. Neste trabalho, no entanto, seguiremos uma
tendéncia recente, qual seja a de aplicarmos uma ou outra con-
forme a temperatura do substrato durante o bombardéamento. Com
efeito, a experiéncia tem demonstrado qUe existe uma temperatu
ra critica, abaixo da qual os defeitos'possuem pouca ou nenhu-
ma mobilidade, sendo a quantidade de material difundido deter-
minada por efeitos balisticos e principalmente pehanahneia qui-
mica do par filme-substrato. Nesta faixa de temperatura, a copn

centracdo de defeitos tem pouca influéncia sobre o processo €
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a designacdo "Mixagem por Bombardeamento Idnico" (IBM) & mais
adequada. Acima da temperatura critica, no entanto, a mobilida
de dos defeitos altera significativamente o processo e a quan-
tidade de material difundido passaa ser fungdo da temperatura;
aplica-se entdo a denominagdo "Difusdo Auxiliada por Radiagao”
(RED). Voltaremos a discutir estes dois processos no Capitulo

I1T.

A Difusdo Auxiliada por Radiagdo apresenta van-
tagens prdticas considerdveis sobre a Implantag&o I8nica dire-
ta (que daqul por diante abreviaremos simplesmenfe por II);F;g
guentemente, € mais fdcil depositar-se um filmé do elemento
que se deseja introduzir em umvdado substrato, do que obter-
-se dele um feixe intenso de fons. Além disso, a quantidade de
material que se consegue introduzir no substrato por RED é con
sideravelmente maior do que por II, pois cada ion do feixe in-
cidente pode.deslocar até centenas de &tomos do alvo, e as li-
mitagBes impostas pelo desbastamento iﬁnico sao menoé drasti-
cas. E, como o feixe de‘ions é obtido a partir de um gés, po-
dem-se produzir feixes mais intensos e de grande secgdo trans-
versal com equipamento menos sofisticado e a um custo bem me-

nor. As poucas desvantagens da RED parecem estar; relacionadas

com o fato de que o processo sé é eficiente acima de uma certa

temperatura: fases estdveis somente a temperaturas mais baixas

seriam de dificil obtengso, e seria pouco préatico trabalhar
com filmes de materiais voldteis. No entanto, antes que se com

parem a RED e a II do ponto de vista da conveniéncia de cada
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um destes processos, € necessdrio determinar se ambos conduzem
a composigles e estruturas superficiais semelhantes e se seus

efeitos prdticos sdo equivalentes. Este é justamente um dos ob
jetivos do presente trabalho, no que diz respeito ao tratamen-

to de ferro e agos com estanho.

As experiéncias de II e RED em metais foram des
de logo dirigidas para a perspectiva de possiveis aplicacgBes
tecnolégicas. Assim, os primeiros trabalhos consistiram em com
parar as propriedades mecAnicas, triboldgicas e a resistencia
a4 corrosdo de um dado material, uma vez submetido a dlversos
tipos de tratamento. Dentre os substratps mgis estudados eétéo
os acos e o titédnio, pela grande variedade de aplicagﬁes que
apresentam. Dentre os projéteis mais utilizados, destaca-sé o}
nitrogénio, pois afortunadamente redne em si duas cohdigﬁes es
senciais para tal: por ser abundante, de fdcil obtengéo e apre
sentar-se sob forma gasosa, possibilita a'produgéo de feixes
intensos e de grande secgdo transversal, ensejando o tratamen-
to eficiente de pegas de dimenssbes considéréveis (ver Figuras
I.1e 2); e produz alteragdes favordveis naspropriedades dos ma-
teriais em cujas superficies é introduiido [7]. Desta forma,
uma grande parcela dos estudos publicadds e das aplicagfes in-
dustriais j& em uso corrente referem-se a agos ou titanio im-
plantados com nitrogénio. Outros elementos»muito utilizados,
pelas perspectivas de resultos positivos que oferecem, sdo: B,
c, cr, Ni, Al, Ca, Y, Sn. Estes, juntamente com o Ti e o pré-

prio Fe, revezam-se de posigdo, aparecendo ora como substrato,
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ora como elemento implantado, ora como filme depositado sobre
outro substrato sélido e posteriormente bombardeado. Um relato
das experiéncias jd realizadas, dos resultados obtidos e das
aplica¢Bes industriais j& em curso foge ao propdsito desta In-
trodugdc. 0 leitor interessado poderd recorrer a diversos tex-

tos existentes na literatura (ver, por exemplo, a Referéncia 8

e outras referdncias bibliogrdficas 14 mencionadas).

Fig.I.1 - Um parafuso de ago do{ Fig.I.2 - Um parafuso paré a
tipo largamente empregado indus|{injegdo de plasticos sendo im-
trialmente na injec#o de pldsti|plantado com nitrogénio. O pa-
cos. Uma ferramenta como esta|rafuso gira imersc no feixe de
durou 12 vezes mais do que o nor|ions, que € dirigido obliqua-

mal ap6s ser implantada (Ref.9).imente sobre ele (Ref. 9).

Consubstanciadas as perspectivas de ampla utill
lizacdo tecnoldgica, desenvolveu-se o interesse pela descrigao

dos mecanismos determinantes das alteragSes produzidas por II
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ou RED nas propriedades dos materiais. A realizagdo de pesqui-
sas neste sentido é essencial para que se encontrem os cami-
nhos que levardo a realmente transcender os limites da Metalur

gia Convencional. Por quest@es de metodologia de pesquisa, o0s

acos foram entdo substituidos por um substrato mais simples,
qual seja o ferro puro, e nas experiéncias com RED o nitrogé-

nio deu lugar a um gas nobre, usualmente argdnio, para 1isolar
efeitos secunddrios devidos & sua atividade quimica. Atualmen
te, grande atengdo tem sido dispensada aos fendmencs de IBM,
pois sua compreensdo parece ser uma etapa que de?a'ser vencida
antes que se ataguem as situagBes mais complexas que énvolvem
a difus8o das espécies atbmicas através dos defeitos criados
pela irradiagdo (RED). Esses estudos atingifam uha etapa signi
ficativa na 42 Conferéncia Internacional sobre Modificag8o de

Materiais por Bombardeamento Idnico (ver "Proceedings of the

4th International Conference on IBMM", Nucl. Instr. and Methods

B-7/8 (1985), especialmente as Referéncias 10 e 11).

1.2 - Efeitos de II e RED de estanho sobre as propriedades do

ferro e de acos

Desde as primeiras expériéncias sobre tratamen-
to de acos por Implantag®io Idnica, o estanho esteve entre as
espécies selecionadas para serem implantadas. Esta escolha Jus
tificava-se basicamente por duas circunsténcias bem estabeleci

das: a ag@o do SnO2 como lubrificante sélido [12,13], e o au-



25

mento na dureza do feorro e de agos-carbono devido & presenga

de Sn (ver Capitulo I1). Havia, assim, a expectativa de que a
implantagdo de estanho pudesse melhorar as propriedades tribo-
l6gicas desses materiais. Com efeito, no primeiro trabalho de
que se tem noticia svbre efeitos triboldgicos da Implantagdo
10nica [14,15], datade de 1973, foi estudado o comportamento
do coeficiente de atrito de um ago com baixo teor de carbono
frente & implantacgdo Je 5, Kr, Mo, Ag, In, Sn ng.()efeiUJmais
favordvel fol obtido mediante a implantagdo de Sn, querreduziu
o coeficiente de atrite a 40% do cou «o'or no age ndo-implanta
do. Posteriormente, outros autores demonstraram que tanto a im
plantacfio direta de estanho como a sua difus8o auxiliada por
radiacgao podem exercer efeitos benéficos também sobre o desgas
te e a resisténcia 3 oxidacgdo do ferro puro e de alguns agos.
Algus mecanismos explicativos tém sido propostds, e apesar da
diversidade dos subsiratos estudados & dos processos de trata-
mento utilizados, algumas possiveis generalizagdes comegam a
emergir.

Esta secdo contém um relato dos estudos j& rea-
lizados sobre as modificagBes nas prdpriedades do ferro e de
agos, decorrentes de seu tratamento pbr'II ou RED de Sn. Evi-
tando detalhes sobre os métodos experimentais utilizados, seré
dada énfase a relevancia dos efeitos observados, poisestes cons
tituem a prépria motivagdo deste trabalho. DescrigBes dos di-
versos processos triboldgicos e dos métodos de estudo experi-

mental podem ser encontrados nas Referéncias 7, 8 e 16.

(INSTITUTO CE FISICA |

_BEBLICTECA
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I1.2a - Efeitos tribolédgicos

0 termo "Tribologia" designa o estudo dos fend-
menos de atrito, desgaste e lubrificagdo. Embora a denominagao
seja recente e os estudos a respeito tenham tomado impulso nos

Ultimos trinta anos, € sabido que a Metdlurgia hé muito se ocu

pa com tais fendmenos, especialmente quanto aos seus efeitos

prédticos. Assim, foram desenvolvidas ligas especiais, como o0s
agos-carbono, resistentes ao desgaste, e foram aperfeigoadas
técnicas de tratamento de superficies que melhoram o desempe-

nho dos materiais sem alterar suas propriedades extensivas.

No que diz respeito ao uso de II e RED como al-
ternativas para os processos metallrgicos convehcionais,a maior
parte dos relatos existentes referem-se a implantagéo de nitro
génio. Interessam-nos, no entanto, os resultados obtidos com
estanho. J4 mencionamos o trabalho pioneiro de Hartley et al.
[14,15]. Nele, mediante a implantacdo de 2,8 x 10"6 sn*/cm?  a
uma energia de 380 KeV, observou-se uma redugdo de 60% no va-
lor do.coeficiente de atrito de uma ago com 0,2 at.% de C, na
auséncia de lubrificag3o. Mas o efeito se mostrou pouco persis
tente, fato este que foi assoclado é'observagéo de que o esta-
nho implantado migrava para as regiges n3o implantadas da amos
tra. A reducfo no coeficiente de atrito foi explicada pela for
mag3o de uma camada de lubrificante sd8lido, sem qualquer men-

¢80 a alteragdes na composigd@o ou na estrutura do metal implan

tado.
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Numa experiéncia preliminar com RED, relatada em
1981 por LoRusso et al. [17], estudou-se a taxa de desgaste de

um aco com 0,38% em peso de C. A amostra recebeu a deposigdo

de um filme fino de estanho e foil entdo bombardeada com 5x1D16

N"/cm? a uma energia de 100 KeV. Este tratamento reduziu a ta-
xa de desgaste, na auséncia de lubrificagdo, a cerca de meta-

de, enquanto que a implantag8o isolada da mesma dose de N nao
produziu qualquer efeito sensivel. Novaménte, explicou-se 0
efeito pela ag8o do estanho como lubrificante sélido, mas admi
tiu-se a possivel influéncia da mistura de Fe e Sn induzida pe

lo bombardeamento na interface filme/substrato.

0 comportamento de amostras de ferro puro trata
das tanto por implantagdo direta como por RED de Sn foi estu
dado por Baumvol e outros [18-20]. Estes trabalhos diferem dos
anteriores por haver-se tentado elucidar os mecanismos de redu
cdo do desgaste mediante a andlise da composic#io das superfi-
cies tratadas e dos residuos formados. Aé amostras e?am discos
de material tratado, que nos testes giravam atritgﬂﬁo—Se con-
tra um pino metdlico. A superficie das amostras foi analigada
por CEMS e a superficie dos pinos por microscopia_eletrﬁnica e
EDAX. As Figuras I.3 e 4 sdo representativas dos resultados ob
tidos. Os resultados dessas experiéncias podem ser assim rela-

tados:

(i) No caso de implantag8o direta, apenas doses

maiores do que 1 X 1016 sn*/cm? produziram reducdo sensivel na
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Fig. 1.3 - Forga de atrito e desgaste, para um pino de ferro

puro deslizando (a) contra a 4rea n#o tratada e (b)
16 sn*/em? a 200
KeV de um disco de ferro puro. O deslocamento do bra

contra a 4drea implantada com 5 x 10

co de suspensdo do pino mede o desgaste. Vé-se que

o desgaste da area tratada reduz-se drasticamente

apés o deslizamento por 15 x 104 cm. (Ref. 18).

taxa de desgaste.

(ii) No caso da RED, uma redugdo significativa
na taxa de desgaste fol observada para amostras que receberam

17 N*/cm?

um filme de 500 E de Sn e foram bombardeadas com 10
a uma energia de 400 KeV. A simples deposigdo de Sn, sem o pos

terior bombardeamento, ndo produziu efeito algum.
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Fig. I.4 - Forga de atrito e desgaste de discos de ferro Ppuro
tratados com Sn por RED e atritados contra pinos de
ferro puro: (a) sob uma carga de 25 N e a varias ve
locidades de deslizamento; (b) deslizando a 60cm.s™ !
sob véarias cargas. Vé-se, em todos os casos, uma dras
tica reducdo do desgaste (Ref. 20).

(iii) Em ambos os casos, as amostras foram tra-

tadas sob temperaturas inferiores a 200°C.

(iv) Ambos os tratamentos reduziram considera-

velmente o cqeficiente de atrito.

(v) Em ambos os casos, observou-se uma transi-
cdo de um regime inicial de desgaste severo, comparavel ao do
ferro nio-tratado, para um regime brando com uma taxa de des-
gaste uma e até duas ordens de grandeza inferior (Figuras I.3

e 4).
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(vi) A andlise das superficies tratadas, antes
de submetidas aos testes de desgaste, revelou a presenga de
fases intermetdlicas de Fe e Sn, além de um provdvel composto

de N e Sn nas amostras tratadas por RED.

(vii) A andlise das superficies tratadas, apés

a realizacdo dos testes, revelou a persisténcia da composigao

anterior, acrescida da presenga de Sn02.

(viii) Em ambos os casos (II e RED), observou-
-se a transferéncia de consideravel quantidade de material das

amostras para os pinos contra os quais foram atritadas.

(ix) Em ambos os casos, os residuos do desgaste
eram compostos de particulas de 6xido de ferro finamente divi-

didas (cerca de 150 ﬁ), ferro puro e Sn0,.

Comparando estes resultados com os obtidos em
estudos anteriores sobre o desgaste de agos convencionals, 0s
autores acima concluiram que a presenga de fases intermetdli-
cas e a formacdo de 6xido durante o deslizamento s&o fatores
importantes para a redugdo na taxa de d;sgaste. Além disso, a
transferéncia de material das pegas tratadas para os pinos e
a presenga de 6xidos nos residuos indica tratar-se de um pro-
cesso de desgaste oxidativo. Neste tipo de processo, © deégas—
te processa-se em trés etapas: a transferéncia de material de

uma peca para a outra, a oxidagdo do material transferido e o
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desprendimento dos dxidos assim formados, os quais constituen
entdo os produtos do desgaste. Desta forma, ainda segundo 0s
mencionados autores, a contribuicdo do estanho para a redugdo
da taxa de desgaste do ferro se daria em trés niveis: pelo en-

durecimento do material, devido a precipitagdo de intermetdli-
cos ("precipitation hardening™); pelas alteragfes nos proces-

sos de oxidac3o; e pela presenga entre os'residuos de‘SnOZ, 0
qual atua como lubrificante sélido. A.deSCrigéo dos.mecanismos
mediante os guais a presenga de estanho reduz ofdesgastecm fer
,io requer, entdo, uma caracterizagédo precisa da composigéo e
da morfoloyia das supccficies tratadas, bem como de seu compor

tamento frente & oxldagdo.

Uma confirmacdo desses resultados, no gue se re

fere &s amostras tratadas por RED, foi obtida com amostras de
. [s)

ferro puro sobre as quais se depositou um filme de 1000 A de

Y7 N*/cm? a uma energia de

Sn, bombardeando-as ent&@o com 1 x 10
100 KeV (Guzman & Scotoni, Referéncia 21). Nesta experiéncia,
verificou-se que a simples implantagdo de nitrogénio reduzia
consideravelmente o desgaste. Contudo, para as amdgiras prévig
mente recobertas pelo filme de Sn,robtinha-se uma rédugéo adi-
cional'de cerca de 40% (ver Figura I.5). Segundo outro relato
interessante (ver Ref. 9, pg. 337), um_componente,dé ago inoxi
ddvel tratado desta mesma maneira mostrou, em um téste» indus-

trial, uma reducfio de 320 vezes na taxa de desgaste.

Nas experiéncias até aqui relatadas, foil estuda
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Fig. I.5 - Desgaste do ferro puro sujeito a diferentes trata-

mentos de superficie. A redugdo no desgaste & maior
mediante o tratamento por RED (Ref. 21).

do o desgaste de amostras submetidas a cargas moderadas, entre
5 N e 45 N. Mais recentemente, testes especials, em que as
cargas atingiam cerca de 3 a 5 X 10°> N e as pressfes de conta-

to eram da ordem de 108 N/m?, mostraram que o tratamento com

estanho é eficaz também sob condigBes extremas. No caso de um
ago Ni - Cr com 0,35% em peso de C, conseguiu-se reduzir a
taxa de desgaste a 10% de seu valor para o ago ndo tratado,

16 snt/cm? [22]. Como se vé na

mediante a implantagdo de 10
Figura 1.6, resultados semelhantes mediante implantagdo de N
sé s3o obtidos por doses quase duas ordens de grandeza maiores,

o que pode significar que o tratamento com estanho é economica
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mente competitivo. Em outra experiéncia [23], um ago com alto
teor de carbono foi tratado por RED mediante deposigdo de Sn e
bombardeamento com N*, verificando-se, também por este proces-

so, uma grande melhoria no desempenho da amostra sob condigles

extremas.

¥ ] L] :F
= -25 Unimplanted i
— © Nitrogen
E A Silicon
O Lo O Tin i
E .
5 A
E a5 A o
=
<
<
a 40 -
0@
<
~ O
; 05 -

D -t
- " D&
1014 1015 1016 1017 1018

IMPLANT DOSE (lons/cm?)

Fig. I.6 - Taxa de desgaste do ferro, sujeito a elevadas pres-
sdes de contato, em fungdo da dose de implantag@o
de diferentes elementos. 0 estanho produz efeitos
mais pronunciados e a doses menores (Ref. 22).
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1.2b - Cinética de oxidagdo a temperaturas elevadas-
Praticamente todos os metais se oxidam  quando

expostos ao ar 3 temperatura ambiente. A prépria camada de 6xi

do atua como uma barveira que, ao impedir o contato direto do
metal com o oxigénio do ar, protege-o de ser inteiramente con-
sumido. Na préatica, diversos fatores concorrem para que a cama

da de 6xido apresente falhas estruturais ou venha a romper-se
eventualmente, de modo que sua agdo protetora ¢ frequentemen-
te suplantada pela acg#do corrosiva do oxigénio ou de outrosagen

tes.

Quando um metal é exposto a uma atmosfera de oxi
génio a uma temperatura elevada, a difuééo de cdtions do metal
ou de &nions de oxigénio através da camada de 6xido pode ser
ativada termicamente, de modo que a reagdo pode piosseguir in
definidamente. De um modo geral, a difuséo se>faz mais lenta 2
medida gque a camada se torna mais espessa e O pProcesso bbedece

a uma lei parabdlica do tipo [24-26]

X% = K_ t ' 1.1
onde X representa o ganho de massa dé'amostra, t o tempo de
oxidacdo, e K é¢ a chamada constante parabdlica que caracteri

P
za a velocidade da reagdo.

A cindtica de oxidacdo do ferro puro tratado

com Sn por II e RED foi estudada por Baumvol [20,27]. As im-
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plantagtes foram realizadas a uma energia de 200 KeV e a tempg
raturas abaixo de 200°C, e o processo de oxidagdo fol acompa-
nhado durante 60 minutos (Figura 1.7). Para uma amostra implan
tada com 5 x 1016 sn*/cm?, obteve-se para Kp, a 500 °C, 0 va-
6 5mgz.cma/s

lor de 4,2 x 107 mgQ.cma/s, em contraposicgdo 7,9 x 107

para 0 ferro ndo tratado, o que representa um fator de redugao

de quase 20. Para doses menores e temperaturas mais baixas, 0sS
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Fig. I.7 - Cinética de oxidagdo para amostras de Fe puro e im-
plantadas com Sn; a escala da direita refere-se aos
dados relativos ao ferro puro oxidado a 500 °C.

(Ref. 27).

fatores de reduc3o na velocidade da reagdo foram menores, mas
ainda altamente significativos. N&o se observou qualguer des-

vio da lei parabdlica. A anédlise por CEMS das superficies im-
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plantadas revelou a presenga de fases intermetdlicas de Fe e
Sn, de modo que 0 aumento na protegdo contra a oxidagdo fol a-
tribuido a um mecanismo andlogo ao que ocorre no caso de reves
timentos convencionais ("tinplating"): a presenga de uma cama-

da de intermetdlicos representaria uma barreira a mais para a

difusdo de ions, aumentando o isolamento entre o substrato e a

atmosfera oxidante e dificultando a reacdo (ver Capitulo II).

No caso do tratamento por RED, resultados semelhantes foram ob
tidos, embora se possa perceber uma leve redugdo no efeito pro
tetor (Figura I.8). As amostras estudadas foram tratadas me -
diante a deposigdo de um filme de estanho de 500 A e bombardea

17

das por 1 x 10'" ions N¥/cm? a 400 KeV e a temperaturas infe-

riores a 200 °C.
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Fig. 1.8 - Cinética de oxidag8o para amostras de ferro puro e
tratadas com Sn por RED; a escala da direita refere
-se aos dados relativos ao ferro puro oxidado a 500°C

(Ref. 20).
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Em um estudo mais recente [28], amostras de
ferro tratadas por evaporagdo de 600 ﬁ de Sn e bombardeadas pot
5 x 1015 vet/cm? a uma energia de 100 KeV sofreram uma reducao
de um fator de 5 na taxa de oxidagdo, um efeito semelhante ao
obtido mediante implantagio direta de 1 ¥ 1016 Sn'/cm? por
Baumvol. Neste trabalho, 0 processo de oxidagao fol acompanha-

do durante 15h e observou-se um pequeno desvio da leil parabgli
ca, no sentido de tornar a reacdo mais lenta com 07 passar do
do tempo (Figura I.9). 0 aumento no efeito protetor fci expli-
cado em termos da formagdo de uma camada intermetdlica de Fe
e Sn na superficie da amostra. Implantagfes isuvladas de xe"

n%o mostraram gualquer efeito sobre a taxa de oxidagdo.

2
{A(%) }
8-—
(mgZem™™) }
6;-

Fe

‘—‘Fe+Sn+mf
1 |

0 5 10 15 t(h)

Fig. I.9 - Cinética de oxidagdo a 500 °C para Fe puro e trata-
do por RED de estanho, segundo Giacomozzi et al.
(Ref. 28).

Em um estudo sobre um ago ferramenta do tipo
NSOH (1% em peso de C, além de outros elementos de liga em pro

porgdo pouco significativa), observou-se uma reducgio por um fa
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tor de 30 na taxa de oxidagdoc a 500 °C, tanto por II como por
RED [Referéncias 4 (Apéndice II) e 16]. As implantagles foram
realizadas a uma energia de 250 KeV e a menos de 200 °C; os re
syltados indicaram a dose de 5 X 1016 Sn*/cm? como a mais con-

veniente. 0 tratamento por RED foi feito mediante a deposigdo

de um filme de 600 ﬁ de Sn e bombardeamento com 1 ><1O17 Art/cm?

a 300 KeV, com a temperatura da amostra mantida abaixo de 300
oC, Além desta considerdvel protec#o contra a oxidagdo,verifi-
cou-se também que a camada de 6xido apresentava enorme aderén-
cia sohre as amostras tratadas, o que pode estar relacionado
com seu comportamento triboldgico. A andlise por CEMS mostrou
um fato peculiar: os éxidos de ferro desenvolvidos sobre as
amostras tratadas apresentam uma granulégéo‘muito fina, com par
ticulas de diametro estimado de até 50 A. Esta caracteristica
morfolégica certamente terd importéncia na descricdo dos meca-
nismos de protegdo contra a oxidagdo e, principalmente, na com
preensdo do aumento na aderéncia do 6xido ao substrat0.>é im-
portanté observar que nestas experiéncias o tempo de oxidagdo
chegou a 232 horas, sem que se observasse QUalquer tendéncia

de regressdo do efeito protetor.

Ja no caso de um ago iho%idével austenitico 18/8
(.15C, 18Cr, 8Ni e 2Mn), os mesmos tratamentos aplicados ao ago
ferramenta produziram efeitos contrdrios [16,29]. Embora nao
haja sido levantada uma curva de ganho de massa, © processo

foi acompanhado por CEMS e verificou-se que enquanto o ago

ndo tratado permanece praticamente imune mesmo apds oxidag3o
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por 2h a 800 °C, os agos tratados j& se oxidam a 500 °C, sendo

mais pronunciado o ataque as amostras tratadas por RED (Figu-

ras I1.10 e 11).
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Fig. I.10 - Espectros CEMS (57Fe) para amostras de ago inoxidé

vel submetidas a tratamentos diversos e

oxidadas

a duas temperaturas diferentes. O crescimento das
seis linhas de ressonadncia associadas ao Fe,05; TE€
vela o desenvolvimento da camada de 6xido.
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Fig.I.ll1 - Espectros CEMS ( Sn) para amostras de ago inoxi-
d4avel submetidas a tratamentos diversos e oxidadas
a duas temperaturas diferentes. O crescimento da
linha de ressonancia no centro do espectro revela

o desenvolvimento do 6xido de estanho (Sn02)°

1.3 - A proposta de trabalho e os procedimentos adotados

Apesar da variedade dbs materiais estudados e
da diversidade das condigdes de tratamento adotadas, o0s rela-
tos contidos na segdo anterior deixam claro gue o tratamento
de ferro e agos por II ou RED de estanho ¢ um recursc promis-
sor no sentido de melhorar as propriedades de superficie des-

ses materiais. Fica claro, também, que um estudo mais sistemé-
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tico e aprofundado ainda esté por ser feito. A partir do ponto
que jé foi atingido, parece-nos que 0sS estudos subsequentes de

verdo prosseguir ao longo de duas diregdes paralelas:

(i) uma direcdo mais pragmdtica, que requer a
realizacio de pesquisas sistemdticas e exaustivas com o objeti

yo de determinar que materiais podem melhor se beneficiar com

esses tratamentos, qual a espessura de filme mals adequada,
qual a dose de implantag8o e a energia mais favordveis, gual a
temperatura de tratamentc mais conveniente, enfim, quais as con
dicBes 6timas para que os efeitos praticos sejam os mais sig-

nificativos.

(ii) uma diregdo de pesquisa\maisr fundamental,
em que, mediante a andlise acurada das superficies tratadas, an
tes e depois dos testes prdticos, se venha a obter uma descri-
cdo fisica consistente dos fendmenos ehvolvidos e uma explica-

¢80 para os efeitos observados.

Da interacdo entre essas duas linhas, com 0s rge
sultados obtidos em um sentido orientando e delimitando as pes
quisas realizadas no outro, é que se poderd obter o m&ximo prg
veito, tanto em termos de conhecimentos fundamentais como de
utilizacdo prdtica. Neste contexto, propusemo-nos estudar amos
tras de ferro e acos tratadas sob condigBes que ja haviam pro-
vado modificar significativamente suas propriedades, na tenta-
tiva de contribuir para o entendimento dos mecanismos basicos

envolvidos. Nosso trabalho insere-se, ent&o, na segunda dire-
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gﬁo'antes $ndicada. Para tanto, procedemos da seguinte forma:

(1) Selecionamos para estudo trds materiais de

composicda o propriodades bem diversas, sobTe cujo desempenho
j& existem informagfess-o ferrc puro, um aco-ferramenta com al

to teor de carbono ¢ um ago inoxidével austenitico.

(1i) Amostras desses materiais foram  tratadas
conforme as condiges prescritas pelos trabalhos anteriormente
relatados: implantagfdo direta de fons Snt de 200-300 Kév, a do
ses da ovdem de 1016 a 101? ions/cm?; deposigédo de filmes de es
tanho com espessura de centenas de 3 e bombardéamento por fei-
xes de argdnio ou nitrogénio de cerca de 300 KeV a doses da oOr
dem de 1017 ions/cm?; substratos mantidos a temperaturas infe-

riores a 200-300 °C durante os tratamentos.

(iiil) As superficies tratadas foram analisadas
por espectroscopia Mossbauer de elétronside converséé (CEMS).
Os parametros obtidos do ajuste dos espectros forgg{comparados
com dados existentes na literatura sobre compostos intermet4dli
cos estequiométricos e homogéneos, na tentativa de identificar

as fases formadas.

(iv) Para simular os efeitos do aquecimento SO
frido pelos materiais durante os testes tribolégicos e de oxi-
dagdo, as amostras foram submetidas a recozimentos sucessivos

a varias temperaturas, repetindo-se sempre a andlise por CEMS.
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Estudamos, assim, a evolugdo térmica das superficies tratadas.
0s resultados obtidos foram discutidos em termos dos diagramas

de faces em equilibrio dos sistemas envolvidos.

(v) Algumas amostras foram também analisadas por
retroespalhamento de Rutherford (RBS), obtendo-se assim infor-
maces sobre a concentragdo e a difus&@o do estanho nos substra

tos.

Outras informacdes sobre as condigdes de traba-
Lho com vada material em particular serdo dadas nos capitulos

correspondentes.



II - A METALURGIA DO SISTEMA Fe-Sn E OUTROS SISTEMAS

BINARIOS DE INTERESSE

II.1 - 0 sistema Fe-Sn [30-32]

A Figura II.1 mostra o diagrama de fases em equi
’librio para o sistema bindrio Fe-Sn [30]. 0 eixo vertical a
esquerda corresponde as fases apresentadas pelo ferro puro (0%
Sn). Nas temperaturas mais baixas, o ferro apresenta-se na fa-
se denominada por a, ferromagnética, de estrutura cubica decor
po centrado, com parametro de rede a = 2,87 A Acima de  sua
temperatura de Curie (769 °C), o ferro mantém-se ainda com es-
trutura b.c.c, e essa fase paramagnética é as vezes designada
por B. Elevando-se a temperatura acima de 910 °C, o ferro so-
fre uma transformacdo estrutural, tornando-se cibico de faces
centradas e asSim mantendo-se até 1390 °C; temos ai a fase .
Acima de 1390 °C e até o ponto de fusdo (1534 °C), o ferro apre

senta sua fase §, novamente b.c.c..

No outro extremo do diagrama de fases (100% Sn),
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Fig. II.1 - O diagrama de fases em equilibrio do sistema Fe-5n
(Ref. 30).

vemos que o estanho puro funde-se a 232 °C. Abaixo desta tem-
peratura, ocorre a fase B-Sn, tetragonal, com parametros de re
de a = 5.83 R e c=3.18 E. Abaixo de 13° C o estanho trans-
forma-se para uma fase o (ndo representada na figura) de es-

trutura cubica.

A solubilidade sdélida do Sn na fase a-Fe varia
entre menos de 5 at.% & temperatura ambiente até cerca de 9at.%
na regido entre 760 °C e 900 °C, quando novamente passa a de-
crescer. Na fase y-Fe, o estanho é muito pouco soldvel; concen

tragc®es acima de 1,3 at.% inibem a transformagdo B + y, fazen-
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do com que o sistema se apresente com estrutura f.c.c. a
qualquer temperatura abaixo do ponto de fusdo. J4 a solubilida
de sélida do ferro em estanho & praticamente nula a  qualquer

temperatura (31].

Para concentracdes varidveis de estanho, ocorre

a formacdo de diversos compostos intermetélicos, dos quais ape
nas FeSn e FeSn, s#o estdveis 3 temperatura ambiente. E inte-
ressante notar que tais compostos apresentam um esteguiometria
muito bem definida. Para concentragBes fora da estequiometria
ideal, ocorre a coexisténcia de mais de uma fase, em quéntida—
des que dependem das concentragdes dos ponstituintes. Assim,
para concentracgdes de Sn desde o limite de solubilidade s6li-
da em a-Fe até 40 at.¥ e para temperaturas abaixo de 620 °C,
ocorre a coexisténcia de solugdo sélida FeSn e de precipita-
dos do composto FeSn. Nesta faixa de concentragdo, para tempe-
raturas acima de 620 °C, FeSn reage com O ferro livre para for
mar um composto mais rico em ferro, oOu seja, Fe35n2. Para con-
centragdes acima de 40 at.% de Sn, O compdsto FesSn permanece
estdvel até 740 °C. J& para concentracBes de Sn entre 67 at.%
e 100% e temperaturas até 496 °C, teremos precipitados do com-
posto FeSn2 embebidos na matriz de est;nho metdlico ou em es-
tanho liquido, conforme estejamos abaixo ou acima do ponto de
fus3o deste. Acima de 496 °C o FeSn2 decompBe-se em FeSn e 5Sn

livre.

Experiéncias recentes indicam que o limite supe
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rior para a estabilidade do F‘eSn2 situa;se na verdade em tor-
no de 515 °C [33,34). E interessante notar que, quanto mais ri
cos em Fe os compostos, mais elevadas as temperaturas em que
sdo estéveis. Do ponto de vista cristalogréfico, FeSn & hexago
nal com a = 5,30?\7 ¢ = 4?453'6 FeSn2 & tetragonal com a=6,535,

¢ = 5,32 A [35].

IT. 2 - A metalurgia do estanho

0 Estanho é, sem ddvida, um metal que apresen-
ta uma yrande variedade de aplicagdes metalﬂrgicés, antigas e
bem sucedidas. J& mencionamos seu uso na constituigéo de ligas,
como os bronzes, e em revestimentos protetores de outros me-
tais ("tinplating"). Sua utilizagdo & também muito difundida
como solda, justamente por formar ligas e compostos intermeté-
licos com uma grande variedade de outros metais, e também por

seu baixo ponto de fusdo.

Interessam-nos aqui especialmente as situagdes
em que o estanho aparece associado ao ferro e materiais ferro-
sos. Um de seus usos mais frequentes &, sem duvida, na forma-
cdo de um revestimento protetor contra a corrosdo, como nas fo
lhas de Flandres utilizadas na conservagdo de alimentos. Tais
revestimentos s3o obtidos basicamente por dois processos: pela
simples imers&o da pega a ser tratada em um banho de estanho

fundido, ou por deposigdo eletrolitica. As camadas obtidas por

deposigdo eletrolitica sdo porosas, de modo gue a pega necessi
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ta de acabamento mediante um aquecimento r4dpido a uma tempera-
tura acima do ponto de fusfo do estanho. Em ambos o0s casos, 0COL

re o contato do ferro com o estanho a uma temperatura tal que

se forma uma camada intermedidria do composto intetmetalico Fesn,
[36]. 0 efeito protetor obtido pode ser entendido  tomando-se
por base o processo de oxidagdo térmica. Aquecendo-se a lamina

tratada em presenca de uma atmosfera oxidante, a reagdo do es-
tanho superficial com o oxigénio produzird uma camada de Sn0,.
Como em todo o proces$0 de oxidacdo térmica, esta camada de oxi
do é protetora na medida em gue separa 0sS reagentes: a reagao
s6 pode prosseyusir mediante a difusdo de ions através do 6xido,
tornando-se mais lenta & medida que a espessura do 6xido aumen
ta. A funcio desempenhada pelo FeSn2 consiste em separar o fer
ro do estanho que o recobre, impedindo que cdtions de ferro se
difundam para fora e venham a participar do processo de oxida-
cdo [37]. Em um estudo recente [34], verificou-se a existéncia
de uma fina pelicula de FeSn na interface FeSnz/Fe, a qual se
desenvolve por difusdo de ions de Sn no sentido FeSn2 + Fe e
ndo de ions de Fe no sentido contrédrio. Este processo também
se torna mais lento & medida que a pelicula de FeSn se desen-
volve, sendo esta, de fato, a primeira barreira que’ impede a
migracdo de 4tomos de Fe para o exterior. A Figura II.2 1ilus-

tra esguematicamente esses mecanismos.

J4 os efeitos da presenga do estanho na compo-
sicdo do ferro e dos agos tém sido estudados mais em funcdo de
suas inconveniéncias do que de suas vantagens. Com efeito, a

progressiva caréncia de matéria prima forga a reutilizacdo de
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As sucessivas camadas existentes sobre uma lamina
de ferro recoberta com estanho e aquecida em pre-
senca de uma atmosfera oxidante. Na interface
FeSn /Fe, jons de Sn (representados por e ) difun
dem—se para dentro do Fe, dando origem a uma peli-
cula intermedidria de FeSn; os ions de ferro  n&o
se difundem para fora. A camada de FeSnz'é recom-
posta por icns de Sn provenientes do estanho metéa-
lico. Na interface Sn/0, a pelicula de 6xido prote
ge a pega do contato direto com a atmosfera oxidag
te (escala irreal). '

materiais em escala cada vez maior; e como o teor de estanho

como contaminante em materiais reciclados tende a aumentar, em .

decorréncia de seu uso frequente em revestimentos protetores e

em soldas,

z

& necessario determinar de gque modo sua presenga po

de limitar a aplicabilidade de tais materiais.
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0 estanho, guando em solug8o sélida no ferro,
aumenta a dureza deste ("solid sclution hardening"); mas, ao
mesmo tempo, o estanho torna o ferro quebradigo e impréprio pa

ra a laminacgdo, menos ditil 2 menos resistente ao impacto [6].

e}

Teis efeltos tem sido explicados pela segregaglo intergranular

de parte do estanho contido no ferro P3a],

Em agons com baixo teor de carbono, o estanho pro
duz efeitos semelhantes ans observados no ferro puro, acresci-
dos de um sensivel aumento na resisténecia & tragdo [6). Em um
gcstudo subre agos inoxidaveis, viu-se que a adigdo de estanho
a um ago de composicids 12% Cr - 0,1% C produz também aumento
na resisténcia a tracgd@o e redugdo na dutilidade; mas nenhum efei
to significativo foi observado em um ago do tipo 18% Cr - 8% Ni
[39]. Este Gltimo resultado pode ser tomado como uma primeira
indicag#o de que a presenga de Ni de alguma forma inibe ou al-
tera os efeitos do Sn, e é interessante confronté-lo com o re-
lato contido no Capitulo I, segundo o qual um ago do tipo 18/8
protagonizou o Unico casc observado de efeito negativo em suas

propriedades devido ao tratamento por II ou RED de Sn.

Um estudo dos efeitos do 5n sobre as proprieda-
des de uma liga Invar (64% Fe, 36% Ni) revelou também um aumen
to na dureza do material [40]. Mas, neste caso, o efeito foi
atribuido a precipitac3o do composto intermetdlico Ni3Sn2; cu-
ja presenca foi revelada por espectroscopia Mossbauer. Este €

um exemplo tipico do mecanismo denominado "endurecimento porT
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precipitac8o” ("precipitation hardening"), em oposicdo ao "en-
durecimento por solugdo sdlida" ("solid solution hardening")

observade no caso do 2 puro. Esta observagdo reveste-se de im
porténciz por evidenciar mals uma vez que a presenga de Ni al-
tera esscncialmente oy mecanismos de atuagdo do Sn. Mencione-
mas de passagem que, neste caso, a presenga de Sn fol conside-
rada benéfica, pois € wuitus vezes conveniente obter ligas In-
var de maior dureza; e embora tenha oco;rido um aumento no coe
ficiente de expansdo térmics da liga, este pode ser compensado
pela adicdo de wma quantidade adicional de Ni equivaleﬁte aem

gn o

pregada na precipiltagdo do NiBN 2

II.3 - Ouiros sistemas bindrios de interesse [30-32]

A Figura 11.35 mostra o diagrama de fases de equi
iibrio do sistema Ni-Sn. Vemos que estes dois metais podem for
mar trés compostos, todos estdveis ao longo de uma larga faixa
de temperaturas, desde a temperatura ambiente. E _interéssante
notar que, neste caso, os compostos admitem uma certa margem
de variacgdo em suas composigﬁe;, isto ¢, podem existir fora da

estequiometria nominal.

J3d Sn e Cr ndo formam nenhum composto e s3do mu-
tuamente insoldveis. 0O mesmo vale com relagdo a Sn e C. Com o©
nitrogénio, o estanho forma o composto SnyN,, que é estdvelaté

360 °C.
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0 sistema Fe-Cr também apresenta algum interes-
se. Estes dois metals sdo mutuamente sollveis a quaisquer con-

centragBes, mas ndo formam nenhum composto intermetdlico ou fa

se ordenada.
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III - ¥MPLANTACAO IONICA E DIFUSAO AUXILIADA POR RADIAGAO

Neste capitulo, descreveremos mais detalhadamen
te os dois processos bésicos de tratamento a que foram submeti
Jas nossas amostras. Embora nosso trabalho tenha sido ofienta~
do para os efeitos dos tratamentos, discutiremos os mecanismos
bdsicos envolvidos. Procuraremos dar a discdsséor um carater
abrangente, mencionando alguns efeitos correlatos que ocorrem
quando um alvo sélido é atingido por um feixe de ions energéti
cos, cujo conhecimento pode ser Util para a interpretacgéo de

nossos resultados.

I1I1.1 - Implantacgdo Idnica

Conforme jé& foi dito no Capitulo i, a Implanta-
cdo Idnica consiste na introdugdo de dtomos estranhos na super
ficie de um substrato sdélido, mediante o‘bombardeamento pﬁr um
feixe de ions energéticos (102 - 10° KeV). Um implantador de

ions compreende, basicamente, quatro etapas (para mais deta-

lhes, ver, por exemplo, as Referéncias 41 e 42):
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(i) Fonte de fons. E o dispositivo mediante o

qual se obtém um plasma contendo uma certa quantidade do mate
rial que se quer implantar. As caracteristicas da fonte de fons
determinam basicamente a versatilidade do implantador: h& fon
tes simples e de baixo custo para a produgdo de feixes de ele-
mentos gasosos, e hd fontes de tecnologia sofisticada para pra
ticamente qualquer elemento, ou mesmo para alguns tipos de mo-
l8culas. Também a intensidade do feixe depende da 'capacidade

de producgino de plasma da fonte,

(ii) Analisador. Dispositivo gue permite sepa-

rar, dentre os fons extraidos da fonte, apenas os gque possuem
a relacdo desejada entre massa e carga elétrica. Bons analisa-
dores permitem que se implante um Gnico isdétopo de um dado ele

mento.

(iii) Acelerador. E a etapa do implantador onde

o feixe de ions é acelerado até a energia desejada. Se a fonte
de fons determina a capacidade do implantador em termos de in-

tensidade do feixe, o acelerador determina sua capacidade em

termos de energia, ou seja, de profundidade de implantagdo.

(iv) Camara de Alvos. Nela sdo colocadas as amos

tras, de modo a serem atingidas pelo feixe de ions acelerados.
Pode ser projetada de modo a servir a finalidades especificas,
como permitir que se varie a orientagdo da amostra, gue se con

trole sua temperatura, que se realizem medidas "in situ" etc.
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Do ponto de vista fisico, interessa caracteri-
zar o estado final das superficies implantadas, determinando -
-se, por exemplo, o perfil de concentragdo dos 4tomos implanta
dos, o tipo, a quantidade e @ distribuigdo dos defeitos estru-
turais ﬁfoduzidos, a sstrutura do substrado pés-implantagao, a
formagfio de precipitados etc. 'm Lermos experimentais, ja ha
técnicas qgue permitem atingir tal caracterizagdo sob muitos as
pectos. Por exemplo, o perfil de concentrag8@o dos &tomos im-
plantados pnde ser determinadu por espalhamento de Rutherford
(RBS) ¢ 2 oenrréncia de precipitulos pode ser vista por micros
copia eletrdnica. Teoricaments, no entanto, ndo ha aindé mode
los capazes de descrever o processo de implantagéo, seus meca-
nismos e seus resultados em toda a sua complexidade. A descri-
cao dos mecanismos fundamentais, no entanto, € essencial.pa-
ra que se possam compreender os resultados e as aplicagdes da
Implantagfo Idnica. Nas segdes seguintes, revisaremos resumida

mente os desenvolvimentos nesse sentido.

I11.1a - 0 perfil de concentragdo dos d&dtomos
implantados

Os textos basicos sobre este tépico sdo os tra-
balhos de Lindhard et al. [43,44] e ziegler et al. [45]. Infor-
macSes adicionais podem ser encontradas ainda nas Referéncias

7, 16, 41 e 46 a 49.

Quando um ion acelerado penetra através da su-
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perficie de um sdlido, fica sujeito a uma série de interagdes,
mediante as quais vai transferindo sua energia. A Figura III.1
mostra a trajetéria tipica de um ion de velocidade inicial Vg
que penetra na superficie em O e atinge o repouso em P [43], Sua
trajetéria é a linha quebrada cujo comprimento R denomina-se "al

cance total" do ion. Seu deslocamento dentro da amostra & medi

<y
\

= X

O -

Fig. III.1 -Um ion de velocidade inicial v, atinge a superfi-

cie de uma amostra em O, percorre a trajetdria que
. brada R e atinge o repouso em P. 0 plano XZ coincide
com a superficie da amostra [43].

do pelo comprimento RC. R; € o "alcance projetado", ou seja,
a projegdo de RC sobre a diregdo de incidéncia. RT € o deslo-

camento transversal.

A localizagdo final de um ion fica, entdo, ca-
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racterizada pelas coordenadas polares R;, R, eca. A medida

que se implantam muitos ions, os valores individuais de RT e a

tendem a se compensarem, enquanto que os valores de R;‘flutuam
i
p
obedecem a uma distribuicio gaussiana de probabilidades, pode-

em torno de um valor médio Rp’ Admitindo-se que os valores R

.se descrever o perfil de concentracdo dos dtomos implantados,

em fungdo da profundidade atingida, como [41]:

N(x) = N_ exp [w(x—ARp)z/Z ARS] . (I11.1)

onde N(x) é a concentracio em dtomos/cm® a uma profundidade x,
Nm é a concentracfio no pico da distribuigdo (que corresponde

a x =Rp) e ARp 8 o desvio padrdo da distribuigdo.

Pode-se relacionar Nm com a quantidéde total de

dtomos implantados. Se Cgq é a dose total de implantagéo em
ions/cm?,
Nm = CS/V 2n ARp = 0,4 CS/ARp (1I11.2)

As grandezas R_ e ARp estdo relacionadas com o

P
chamado "poder de freamento" dE/dR, 0u'seja, a taka de varia-
¢do da energia do ion com a distancia percorrida dentro do subs
trato. 0 poder de freamento e, entdo, o elemento de conex3@o en
tre a teoria e a experiéncia, pois determina’Rp eAF&) e pode
ser calculado com base em modelos tedricos para as interagfes

do fon incidente com a matéria do substrato.
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0 ponto de partida para o célculo tedrico de

dE/dR, e portanto de Rp e ARp , é o reconhecimento de que,

dentre os varios processos possiveis mediante os quais um_ion
nerde energia ao propagar-se em um sdlido, dols s¥o relevantes
em teemos de Implantacds Ifnica. SHo eles a transferéncia  de
energia para os &tomos do substrato mediante chogques elésticos,

e os processos ineldsticos de excitag#o eletrdnica e ionizac3o.
Cada um desses processos oferece uma confribuigéo para o poder
de freamento. Ou seja, teremos um poder de freamento eldstico
ou nuclear, usualmente designado por Sn’ e um poder de'freameg

to inelastico ou eletronico Se

As interacBes entre o ion incidente e os &tomos
do substrato podem ser tratadas pela Mecanica Cléssica. Isto
significa, por um lado, que as colisOes sucessivas podem ser
consideradas como independentes, podendo-se desprezar efeitos
de espalhamento coerente pela rede cristalina. Por outro lado,
o poder de freamento nuclear poderad ser éxpresso, eniéo, em ter
mos da segdo de choque cléssica para o espalhamento do ion in-

cidente por dtomos do substrato:
(dE/dR)n = NSn(E)'z N fT(E,G) do (E,©) (I11.3)

onde N & o numero de centros espalhadores por unidade de vo-
lume, T & a energia transferida pelo ion de energia E ao
ser espalhado de um &ngulo © e do € a secdo de choque dife-

rencial para 0 processo.
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No entanto, T e do dependem da forma particu

lar assumida para o potencial de interagdo entre o ion € o0s

dtomos do substrato. Em geral, este potencial pode ser escrito

como:

V(r) = (2,2, e?/1) ¢ (r) (111.4)

1 & Z, sdo os nimeros atdmicos do fion incidente e do ato

mo espalhador, respectivamente, e &g (r) é uma fungdo de blinda

onde Z

gem conveniente. S3do dois, portanto, os passos a serem venci-
dos: encontrar uma fungdo de blindagem que descreva adequada-
mente os potenciais interatdmicos, e obter solugdes para as
equagdes de movimento, e, portanto, para Sn(E). Este, no entan
to, é um problema em aberto, pois ndo se conhecem solugdes exa

tas para potenciais realisticos.

Uma primeira abordagem consistente foi propos-
ta por Lindhard, Scharff e Schiott [43], no que se wusa chamar
de Teoria LSS. Esses autores propuseram a adogdao das grandezas

reduzidas adimensionais

‘

m
1

2
[aM2/21Z e (M1+M2)]E (III1.5)

2

©
1

[AnazNM1M2/(M1+M2)2]R (111.6)
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com

o S en 112
2/3 723 7 (I11.7)

a = 0,8853 (Z, ) o

pnde M, e M, s#o as massas atdmicas do proiétil e do alvo,

i 2

respectivamente, e A, & o raic atdémico de Behr. Em termos des

tas grandezas e da variavel

V2 L esen (/) (111.8)

a segioc de choque diferencial para o espalhamento nuclear foi

RREPTeSsa Como

3/2 1/2

do = (mazs2t°’%y (2% dt . (I11.9)

1/2) depende do tipo de fungdo de blindagem

onde a fungdo f(t
% (r) escolhido. A segd@o de choque assim expréésa é dita uni-
versal, pois independe do par ion/substrato com o qual se este
ja trabalhando, e conduz, através de uma relag8o andloga a III.3,
a um poder de freamento nuclear, expressc em termos de de/dp,
igualmente universal.

1/2

Lindhard et al. calcularam f(t ) para 0 caso

de uma funcdo de blindagem do tipo Thomas-Fermi. Foi sugerida,

para este caso, o uso da aproximagdo analitica [50]

£ 1/2) - x‘t1/6[1+(2x't2/3)2/3]_3/2

t (I11.10)

af

com
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At = 1,309,

A curva correspondentemente obtida para s = (de/dp)  estd mos
trada na Figura I11.2. |
de/dg
0.4
1/2
€
0
L 1 .
0 0.5 1.0 5.0 10.0  E(MeV)

Fig. III.2 - Poder de freamento tedrico de/dpl43]. S, foi cal-

culado para um potencial de Thomas-Fermi e aplica

-se a qualquer par ion-alvo. s_ foi tragado para

k = 0,127 que corresponde ao c:so Sn em Fe,; para
outros pares, k serd ligeiramente diferente. A ab
cissa 51/2 é proporcional & velocidade do ion in-
cidente. No eixo inferior, mostra-se a conversao
da escala de ¢ para E, no caso particular de im-

plantagdo de Sn em Fe.

0 calculo do poder de freamento eletrdnico €

mais complicado, pois envolve a descrigd3o das interagdes do

ion incidente com os elétrons do substrato, que devem ser tra-

tadas quanticamente. Lindhard et al. supuseram que os elétrons

- do substrato se comportam como um gds de elétrons e, novamente



62

considerando o modelo atdmico de Thomas-Fermi, obtiveram

1/2

= (de/dp), = ke (I1I.11)

°

onde k é um parémetro que varia lentamente com Z1 e 22, dado

por

2/3 ,1/2 3/2
0,0793 z7'° Z, (M1 + M2)

Kk = (I11.12)
(2213, 23/3)}/4 w2/ 2 M;/2

1 1

Estas relaces sdo vdlidas se ¢ ( 103. Para o caso da implan-
tac3o de Sn em Fe, teremos

¢ = 1,684 x 107° E, (III1.13)

onde E é a energia em KeV dos ions de Sn, o ‘que justifica o
uso de III.12, resultando k ='0,127. Se estd representado na

Figura III.2, juntamente com s Vé-se que implantagles de Sn

n.
em Fe até cerca de 600 KeV situam-se na faixa ¢ {( 1, podendo
assim ser consideradas de "baixa energia" e caracterizando-se
pelo predominio da perda de energia nuclear sobre a eletrdni-

ca.

A obtengdo dos alcances a partir do poder de
freamento requer o uso de uma teoria de trénsporte. Definindo-
-se uma fungcdo p(R,E)dR como a probabilidade de um ion de

energia E possuir um alcance entre R e R+dR, pode-se obter a




63

“seqguinte equacgdo integro-diferencialz

ap(R,E)/3R = N Jdon,e[p(R,E-TH-Te) —»p(R,E)] (III.14)

onde dcn e ¢ a segdo de choque para transferéncia de energia
. v

[FRELE nicleos e Te a0¢ elétrons do substrato. Em  principio,

deve-~-se resolver III.14 para obter a fungdo p(R,E),. cujos mo-
mentos (Rm) = LRm p(R,E)dR- definem o perfil de. distribuigdo
dos fons implantados. Novamente, no entahto,'a dificuldade con
siste em encontrar solucBes exatas para»segﬁes de chogue rea-
listicas. Alternativamenté, Lindhard et al. encontraram uma re
lacsio de recorréncia para os momentos da distribuigdo, que, ng.
ma aproximagdo de primeira ordem, resUlta. nas seguintes ex-

pressfes para o alcance e sua dispersé@o:

E ' A
(R) = f _ge'  (III.15)
o NS(E')
E _
(_R2>= [ Q2(E')dE" s (111.16)
o N S’(E") ' —

onde S(E') = S_(E') + Se(E') é o poder de freamento total e
2 — 2 . ‘
ar(e') = [1% dog
Lindhard et al. analisaram extensivamente o com

portamento das gradezas "alcance" e "alcance projetado” em fun

¢do da energia, em termos das grandezas universais p € €. Va-
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rios autores desenvolveram tabelas que permitem calcular, de

0 e ARp em fungdo da energia
de implanta¢3o E para um dado par ion-alvo. Por exemplo, a Re-

maneira prdtica, as grandezas R

feréncia 41 apresenta, no Apéndice III, tabelas para o cdlculo
de Rp e ARp, assumindo-se uma fungdo de blindégem do tipo Tho
mas-Fermi e obtendo-se Se da expressdo III.11. A Tabela III.?

apresenta os resultados para o caso da implantagdo de Sn em Fe

a vérias energias.

Tabela III.1 -- Valores de Rp e ARp para implantagdo de Sn em- Fe
calculados por LSS, conforme Apéndice @ III da

Ref. 41.
E(KeV) R_(R) AR_(R)
e

. p p

100 182 74

200 322 128

300 457 178 ' -
400 592 225

500 729 271

Um considerével avan¢o ﬁo sentidq de.obterem-se
valores de Rp e ARp em melhor acordo com a exbetiéhcia foi ob
tido por ziegler, Biersack e Littmark [45,49] (ZBL). Sem en-
trar em detalhes a respeito do trabalho desses aufores, mencio

nemos que sua proposta consiste em alterar os procedimentos de

LSS basicamente em trés aspectos:
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(i) A Fungdo de Thomas-Fermi ndo descreve ade-
gquadamente a interag#o interatdmica para quaisquer pares de
fons. Dentre os cerca de 8.10° pares possiveis, os autores es-
colheram aleatoriamente 522, para os qdéis realizéram célculos
detalhédas do potencialrinteratﬁmico. Procuraram, entéo, uma

funcdo analitica que melhor se ajustasse a esses 522 potenciais,
a qual denominaram de "potencial interatfmico universal". Des-
te potencial, no mesmo espirito da Teoria LSS, derivaram uma

expressdo para (de/dp) a qual denominaram de "poder de frea-

n’
mento nuclear reduzido universal", Para e > 1, este novo S
ndo difere significativamente do obtido de um potencial de Tho
mas-Fermi; para valores de ¢ menores,rén(ZBL) é progressivaﬁeg

te menor do que o de Thomas-Fermi.

(ii) Os célculos de Lindhard et al. para o po-
der de freamento eletrdnico, que resultam, segundo-aeqg. III.11,
em um valor proporcional & velocidade do -ion incidente, baseiam
-se em um modelo de g4s de elétrons livres. Ndo se gplicam,“
portanto, para sdélidos cujas bandas eletrﬁnibas apresentam des
continuidades ("gaps") pronunciadas:”tipicamenteroS‘semi-cbndg
tores. Além disto, foi obtida sob cohdigéo vélidaé épenas para
ions de velocidade baixa, Ziegler et al. propuéétam, entdo, um
tratamento diferenciado para a obtengdo de Sg» Coﬁforme 0 caso

estudado.

(iii) O0s cédlculos de Rp:e ARp baseiam-se ndo

em solugdes analiticas das equagBes de movimento, mas em proce
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dimentos numéricos ou de simulacéo.

A Tabela III.Z apresenta os valores de Rp e
ARp calculados por ZBL para implantagdo de Sn em Fe. a varias
energias. 0s alcances sfo ligeiramente maiores do que os obti-
dos por LSS (Tab. III.1), pois, sendo e (1, o s, universal 8

menor do que o de Thomas-Fermi, e Se é pouco significativo.

Apresentamnos também os valores para as concentragdes de pico

previstas pela eq. III.2, para uma dose de implantagéode 5.1016

at./cm?. Como, no limite de solubilidade sélida, a concentra-

¢330 de Sn em Fe e da ordem de 5 X 1021 at.cm”z, vemos que, em

todos os casos, prevé-se que tal limite seja ultrapassado.

Tabela III.2 - Valores de Rp e ARp para implantagdo de Sn em
Fe, calculados por ZBL [51] e correspondentes va
lores para a concentracgdo de 'pico conforme eq.
I11.2 (Cg = 5.10'° at/cm?).

E(Kev) R (R) AR (A) N (at.cm™>.1022)
p p m
100 200 74 2,7
200 350 121 1,7
250 427 144 1,4
315 525 173 1,2
400 650 209 ’ 1,0

500 810 253 0,8




67

III.1b - 0 perfil de deposigdo de energia-

Winterbon, Sigmund e Sanders [50] desehvdlveram
uma teoria para o cdlculo do perfil de deposigdo de energia,
seguindo os mesmos passos de LSS, usualmente designada porWSS.
Definindo uma fung8o distribuigdo de energia F de tal forma

que F(T,V)d’r representa a energia média depositada no elemen-

to de volume d’t centrado em T depois que o projétil e - todos
os 4tomos do alvo tenham atingido uma energia cinética arbitra

riamente pequena, deduziram a equagdo integro-diferencial:
(-V/v) 2F(T,V)/0r = NJ’dc[F(%,v)mF(¥,30-F(¥,¢'ﬁ] (I11.17)

onde v é a velocidade inicial do fon, V' é a velocidade do ion
espalhado e V'' é a velocidade do &tomo do substrato apés a co
lisdo. Novamente, o conhecimento de F(T,v) permite o Vcélculo
de seus momentos, os quais definem o perfil de deposigdo de
energia. Mas, como no caso de LSS, ndo se conhecmn‘sohmﬁasexg
tas para potenciais realisticos. Os autores apresentam solu;
¢O0es exatas para o caso em que o potencial inter-atémico pode

-1/m

ser expresso por V(r).r , desprezando-se o freamento ele-

trdénico, e fornecem expreséﬁes e tabelas que permitém o} céldu—
lo, no mesmo contexto, tanto do perfiivde distribuigcdo dos é4to

mos implantados (R ARp) como do perfil de deposig3o de ener-

p’
gia.(RD, ARD). A Tabela I11.3 apresenta a;guns Yal@res_obtidbs '
para o caso Sn em Fe, tomando-se m = 1/2 que, segundo os aﬁto-'
res, € uma aproximagd@o razodvel para qualquer par ion-alvo.
Apesar de sua irrealidade, esses valores ilustram a relag3o en

tre os dois perfis em questdo: por exemplo, no caso de E=200KeV,
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Tabela III.3 - Valores de Rp.e ARp, RD e ARD obtidos para im-
plantacdo de Sn em Fe a vdrias energias, com ba

se na teoria de WSS, para V(r).r™* [g(r).r"'] e
desprezando-se o freamento eletrdnico.

E(KeV) Rp(A) AR_(R) RD(A) ARD(A)

| _P
100 195 91 165 104
200 391 183 330 209
300 586 274 494 313
400 781 366 559 417
500 977 457 823 522

RD,é 16% menor do que R ARy é 14% maior do que AR

p, mas p.

Cdlculos mais detalhados indicam que o perfil
de"déposigéo de energia n&@o é simétrico, apresentando uma cau-
da pronunéiada em direc3o & superficie da amostra [52]. Mas ndo
h4 ainda um tratamento vdlido sob condigBes mais realisticas,
| como no caso dos perfis de concentragdo dos 4tomos implanta-

dos. Além disto, déda a complexidade dos efeitos  decorrentes
da interagdo do ion com o alvo (ver segdo seguinte), o perfil
~de deposigdo de energié oferece poucas informagdes sobre o re-

" sultado final do processo de implantacgdo, pois relaciona-se‘e§

sencialmente com sua etapa inicial.

II1.1.c - Fenbmenos relacionados ao bombardea-
mento iﬁnico de- um sélido - '

Quando um feixe de ions energéticos atinge wum
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alvo sélido, uma grande variedade de efeitos pode ocorrer. Tais

efeitos apresentardo caracteristicas peculiares e alguns ser#o
mais significativos do que outros, dependendo de vdrias cir-
cunstdncias: o tipo de alvo, sua temperatura durante o bombar-
deamento, o ion utilizado, sua energia,.sua atividade quimica,
a corrente e a dose de implantagdo etc, Procuraremos, a seguir,

caracterizar brevemente os fendmenos envolvidos, sem pretender

mos ser rigorosos na descrigdo dos mecanismos fisicos nem abran

gentes em toda a sua variedade. A exposigdo que segue baseia-
~-se principalmente nas Referéncias 10, 11, 48 e 52 a 58, onde
0 leitor encontrard uma descrigdo mais detalhada e documenta-

da.

Ao penetrar no sélido, um ion choca-se, ao lon
go de sua trajetdéria, com um ndmero muito grande de 4tomos do
Isubstrato, deslocando-0s de sua poéigﬁo na rede cristallha. Ca
da um destes atomos, por sua vez, chocar-se-é com outros, e as

sim por diante, ocorrendo entdo um processo de transferéncia

de energia em cascata, cujo resultado final pode ser descrito,

tipicamente, como uma regido com alta concentrag&o de vacln-
cias (ou aglomerados de vacéncias) decorada por intersticiais.
Esta etapa é dominada por efeitos balisticos; ,6UjaA descrigdo

tedérica segue essencialmente os métodos'expoStosﬁ'nas segles

_1}

III.1a e III.1b, e sua duragdo pode ser estimada em ° 10 S.

Segue-se, entdo, uma etapa de relaxagd@o, que dura aproximada-

-11

mente 10 s, durante a qual o excesso de energia cinética dos

dtomos envolvidos na cascata deve ser termalizado. Os.. fendOme-
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nos que ocorrem nesta etapa sdo complexos, e dependem de como
se processou a fase balistica. fons leves e poucos energéticos
produzem uma cascata rarefeita, que se termaliza mediante movi

mentos atdmicos de curto alcance como, por exemplo, a aniquila
¢d0 de pares vacancia-intersticial remanescentes da etapa ante

rior. Mas processos envolvendo ions e alvos razoavelmente pe-

sados (Z ) 20) e energias. Y100 KeV) levam & formac3o de casca-
tas densas, cuja temperatura local pode atingir 10aK, suficien
te para liquefazer o material, apesar do considerdvel aumento
de pressdo (jd que se trata de um processo a volume constante).
A termalizagdo consiste, entdo, em um processo de resfriamento
rdpido (- 10'° K/s).

;Ortempo médio decorridd entre a incidéncia de
dois;ions'consecutivos sobre a amostra, nas condigOes usuais
de implantacdo, é também da ordem de 10" s. como a drea abran
| gida pela cascata é algumas ordens de grandeza menor do que a

superficie implantada, é pouco provével a superposigdo de duas
cascatas antes que se complete a termalizag&o. Como, no entan-
to, a implantaﬁéo é um processo continuo, € possivel a aniqui-
ligdo de defeitos contrdrios produzidos em cascatas vizinhas
:Fe, dependendo da dose, podem ser significativos os efeitos de
superposicdo de cascatas. 0 resultado fihal da implantagﬁo,.no
entanto, dependerd fortemente da temperatura média da amostra.
Se esta for pequena; de modo gque os defeitos produzidos pos-
suam pouca ou nenhuma mobilidade, o estado final da superficie

implantada refletird essencialmente a situac8o atingida imedia
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tamente apés a termalizag8o das cascatas. Mas se a temperatura
da amostra for suficiente para que os defeitos adquiram mobili
dade, atingir-se-& um regime estaciondrio no qual a concentra-

cdo de defeitos serd determinada, por um lado, por sua taxa de

produglo, que serd funcBo das massas atbmicas do projétil e do
alvo, da energia e da corrente de implantagdo; e, por outro la

do, por sua taxa de aniquilag8o, que dependerd basicamehte de
sua concentragdo e de swua mobilidade, bem .como da - existéncia
de sumidouros fixos {contornos de gréo, dislocagﬁes,la prépria
superficie da amostra). A concentracgio de defeitos neste regi-
me estaciondrio pode ser descrita por eqguagdes dé balango, do
tipo das usadas em teoria atdmica da difus@o (Qer, por'exemplo,
a Referdncia 59); é importante notar que o pgrfil de concentra
gd30 de defeitos n3do corresponderda entdo ao perfil de deposigdo

de energia durante o regime balistico, descrito na segdo III.1b.

Assim, o processo de implantagdo ib6nica pode re

sultar em uma grande variedade de efeitosl Dependendo das con-

digBes de implantagdo, podem-se formar defeitos simples, como

vacincias e intersticiais, ou defeitos mais complexos comoagyg 
merados de vacéncias, circuitos fechados ("loops"j de intefs-
ticiais, dislocagﬁes, ou pode-se mesmo atingir a destruigdo do
cardter cristalino. Dependendo da temperatufa da:amOStra,cs qg
feitos assim produzidos podem ficar “congelados",1 ou podem,
mesmo durante a implantag8o, sofrer um processo din&mico de pro
ducdo, aniquilagdo, redistribuic3do e reordenacdo. A movimenta-

¢80 dos defeitos implica na movimentag@o dos &tomos do mate-
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rial, e o estado fisico final da superficie implantada depende
ra da maneira como se comportam os 4tomos que a constituem fren
te a todos estes processos. Para se ter uma idéia, a Figura
IIT.3 mostra resultados tipicos do cdlculo do coeficiente de

difusdo de impurezas em Ni, em funcdo da temperatura, no regi-

me estaciondrio durante o bombardeamento [56]. Abaixo de cerca
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Fig. III.3 - O coeficiente de difusf@o de impurezas em Ni duran
te o regime estaciondrio sob bombardeamento, em
fungcdo da temperatura [56].

de 200 °C, os defeitos nd@o possuem mobilidade e a difus3o & de
terminada por efeitos balisticos, sendo portanto independente
da temperatura. Acima de 200 °C e até cerca de 400 °C, a mobi-
lidade dos defeitos determina a difusividade das espécies atd-
micas, que aumenta, entdo, com a temperatura e & algumas or-
dens de grandeza superior & simples difus3o térmica que ocorre
ria na auséncia dos defeitos produzidos pela irradiagdo. Acima
de 400 °C, a aniquilagdo de defeitos em sumidouros fixos adqui
re papel predominante, fazendo com que sua concentracgéo fique

bastante reduzida, resultando um menor aumento no coeficiente
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de difus3o. Finalmente, acima de 700 °C temos a simples difu-

sdo térmica das impurezas.

De posse dessas informagdes, passemos 3 descri-

¢80 sumdria de alguns dos fendmenos mais importantes relaciona

dos com a Implantac8o Idnica.

(i) Reflexdo. Quando se bombardeia um alvo de
atémos pesados com ions leves (M1 { sz,»uma gfénde porgdo des
tes serd refletida. Embora este fendmeno ndo seja‘ importante
do pontoAde vista das alteracgses prbduzidas no alvo, deve ser
levado em conta ao projetar-se uma implantagéo; pois, dependeg
do do caso, a dose efetivamente retida no substrato poderd ser

até 30% menor do que a dose utilizada.

(ii) Desbastamento idnico ("sputteringﬂ).' Ro

contrdrio da reflex3o, este efeito e mais signif;catévo quan-
do M1 )'Mz, especialmente a baixas energias. Quando um fon pé-
netra no substrato, provocando uma cascata de coli§§es{ alguns:
dtomos eventualmente adquirirﬁo movi@ento em dirégép a super-
ficie com energia suficiente para sérém dela ejetados. Aésim,
a superficie do alvo vai sendo desbaétéda e o.pé;fil‘de implan -
tagdo vai se tornando fortemente assimétrico. Ndf@éso de im-}
plantagdo a altas doses, chega-se a um ponto em qQé os”préprios
dtomos implantados comegam a ser ejetados em quantidade equi-
valente aos que chegam, atingindo-se assim um limite para a do

se efetivamente retida no substrato. No caso do bombardeamento
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de ligas, pode ocorrer a ejegdo preferencial de um dos compo-
nentes e o consequente enriquecimento da superficie nos demais

componentes.

(iii) Difusdo auxiliada por radiagdo. Se a im-

plantagdo for realizada a uma temperatura suficientemente ele-
vada, os préprios 4tomos implantados terZo sua difusividade,qg

xiliada pela mobilidade dos defeitos, fazendo com que seu per-
fil de distribuigdo final seja afetado. Este & o fenameno deno
minado "difuééo auxiliada por radiagdo". Se é tempefatufa do
substfato atingir valores da ordem de seis décimos da tempera-
tura de fusd3o, poderemos ter a difusividade térmica das espé-
cies até mesmo para regies n#o afetadas pelo bombardeamento,
com a concentracdo dos 4tomos implantados tendendo a se homo-
geneizar sobre todo o volume da amostra. A difusao auxiliada
por radiagdo pode ser descrita teoricamente de maneira andloga
aos fendmenos de difus#@o atémica, levando-se em conta a presen

¢a dos defeitos (ver, por exemplo, Ref. 60).

“(iv) Segregacdo Induzida pela Radiacdo ("Radia-

tion Induced Segregation" - RIS). As vacancias costumam difun-
dir-se em diregdo a sumidouros fixos, que sdo os contornos dé
grdo, as dislocagdes e mesmo a superficie da amostra. Alguns
tipos de &tomo poderdo ligar-se fortemente as vacadncias, for-
mando uma espécie de molécula &tomo-vacancia e difundindo-se
com elas. Outros 4tomos se difundir3o em sentido contrdrio ao

fluxo de vacéncias. Assim, quando se irradia uma liga metélica
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a uma temperatura suficiente para que as vacdncias se movimen-
tem, pode ocorrer que um dos componentes da liga se .difunda
~com as vacédncias, o que acarreta sua segregaci3o nagueles locais

e a progressiva destruigfio da liga.

(v) Transformagles estruturais. Conforme jé& foi

~dito, o impacto de um dnico ion desloca uma grande quantidade
de dtomos de sua posigdo na rede cristalina, provocando uma con
siderdvel desordem local. A tendéncia serd no sentido de o ma-
terial renrganizar-se mediante a continuidade_do»bbmbardeamen-
to, especialmente se a temperatura da amostra for alta. Em me-
tais e ligas metdlicas de estrutura cristalina simples, o ca-
rater cristalino é recuperado. Mas em semi-condutores e em mui
tas ligas e compostos intermetdlicos bombardeados a temperétu-
ras suficientemente baixas, o resultado pode ser a amorfizagdo
da superficie. Em alguns casos, podem,ocoirer mudangas_estrutg
rais menos drédsticas. Por exemplo, um ago inoxiddvel austeniti

co pode sofrer uma transformag3o martensitica [61,62].

0 comportamento de ligas e compostos intermeté-
licos sujeitos ao bombardeamento merece um comentédrio especial.
Ligas formadas pela solugdo sélida de‘hetais de solubilidade
muito limitada e compostos que admitem pouca ou nenhuma margem
de variagdo em sua composicio, amorfizam;se quando irradiados.‘
Do contrédrio, permanecem cristalinos. Por odtro'lado,'ligas e
compostos de estrutura cristalina complexa sdo mais  susceti-

veis de amorfizacdo. Ambos estes comportamentos apontam no sen
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tido de uma interpretagé@o baseada na hip6tese da fusdo do ma-
terial no volume das cascatas. Conforme foi visto antes, o res

friamento se d4 de forma extremamente rédpida, ndo proporcionan

do o necessdrio tempo de nucleagdo para estruturas mais comple

xas ou que exigem concentragdes criticas para se formarem, "con

gelando-se" entdo uma fase amorfa.

(vi) Fases Formadas por Implantacg3o. Us'resultg

dos obtidos mediante a implantagdo dependem de uma grande va-
‘riedade de fatores, como o par ion/alvo, a dose,é corrente de
implantacdo, a temperatura da amostra e assim pof dianté. Ndo
existem teorias nem observagdes sisteméﬁica; que permitam pre-
ver o que ocorrerd. De um modo geral, se o material implantado
for soldvel no substrato, obter-se-4 a correspondente ‘soldgéo
s6lida. Se a qoncentragﬁo atingida for superior ao' limite de
solubilidade sélida, pode-se obter a precipitagdo do material‘
implantado na matriz do substrato._Sevo diagrama de fases do
sistema em questdo compreender a ekisﬁéncia de compostos, estes
podéréo ocorrer na superficie implantéda. Assim, o estudock;cqg‘

portamento do sistema sob condigBes de equilibrio termodinami-
co pode dar indicag#o sobre as estruturas e compqsicﬁes que se

rdo atingidas.

No entanto, o processo de implantagdo é por ex-
celéncia um processo de ndo equilibrio, e isto se reflete fre-
quentemente nos seus resultados. Fases metaestdveis, de compo-

sicdo e estrutura n3o convencionais, s&o muitas vezes formadas.
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Um exemplo extremo & a amorfizagdo de superficies, COmo 0COITE
quando. da implantac8o de B, 81 e P em Fe [63] ou Ti e C em Fe
[64].

Em vista do que foi dito antes sobre os proces-
sos balisticos e de relaxacdo, talvez se pudesse conjeturar gue,
sob condigdes tais que haja uma suficiente concentragdo e mobi

lidade dos defeitos, os processos de difusfio auxiliada por ra-

diag3o levariam o sistema a situagBes andlogas &s obtidas me-
diante tratamentos térmicos convencionais a temperaturas bem
mais elevadas, justificando-se assim a razodvel » concordancia
com os diagramas de fases de equilibrio, muitas vezes observa-
da. Caso n#o sejam essas as condigﬁes, o sistema "congélaria"'
as fases metaestdveis ndo usuais‘atingidas mediante a termali-
zag3o das cascatas. Com efeito, um esquema interpretativo se-
melhante a este foi proposto para os fendmenos de mixagem por
bombardeamento  idnico (1BM) [65),  situagdo a réspeito
da qual existe uma quantidade bem maior Qe estudos gxperimen-

tais (ver préxima segdo).

I1I.2 - Mixagem por bombardeamento idnico (IBM) e difus@o auxi
liada por radiac@o (RED) em interfaces .

Interessam-nos nesta secdo o0s fendmenos que
ocorrem quando se bombardeia com um feixe de ions energéticos
a superficie de contato de dois meios diferentes. Tipicamente,

as experiéncias consistem em recobrir-se um substrato  sélido
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0
com um filme fino (. 500 A) de outro material, sendo entdo o
conjunto bombardeado com ions de um gas inerte a energias sufi
cientes para que atinjam a interface. 0 assunto tem sido exten

sivamente tratado, por exemplo, nas Referéncias 57 e 65 a 9.

Quando um ion energético atinge a interface, pro

duz ai uma cascata de colisBes envolvendo atomos de ambos os
lados, repetindo-se todos os fenfmenos j& descritos para o ca-
so do bombardeamento de um alvo de composigdo homogénea. A con
tinuidade do bombardeamento provoca a progressiva mistura dos
materiais, sendo novamente o resultado do processo fortemente
dependente da temperatura, na medida em que esta afeta a difu-
sividade dos defeitos e, por via de consequéncia, das espécies
atdmicas. A maneira mais simples de caracterizar o processo ¢
através da denominada "curva Q" (Figura III.4), que representa
a variacgdo da quantidade de material misturado por ion inciden
te Q@ em fungdo da temperatura. Vé-se que abaixo de uma certa

temperatura critica TC o processo é independente da temperatu

)

incident ion
T T T 11 T]

amount of mixing

!nQ(

1 1 1 L. J

/T

Fig. III.4 - Curva Q esquematizada [69]
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ra do substrato, mas acima de T, 0 processo é termicamente ati

vado.

Abaixo de TC e na auséncia de outros fatores
que promovam a interdifus@o das espécies,-a mistura ocorre de-
vido a efeitos balisticos, e tem-se o que comumente se denomi-

na de implantacgdo por recio. Como resultado deste processo, o©

‘material do filme se tedistribui de tal modo que sua concentra

cdo fica'elévada na superficie do substrato e cai expohencial—
mente com a profundidade, atingindo tipicamente cerca de 100/3°
0 tratamento teérico segue 0S mesmos passos dés céléuloé'mnpqg
fil de implantacdo [70, 71]. Experiéncias recentes, no entan-
to, mostram que esta € uma situagéo pouéo Fféqﬁehté, pois wuma
série de outros fatores se superpﬁem‘aoé efeitos balisticos mes -
mo na auséncia da ativagdo térmica, pfovdcando uma interdifu-
sdo bem mais acentuada do que a previ#ta por.ésses cllculos [57].
Verificou-se, por exemplo, que pares filme/substrato de carac-
teristicas balisticas semelhantes apresentam uma miscibilidade

proporcional 2 sua afinidade quimica, medida pelo calor de for

magdo de ligas bindrias [72]70u pela diferenga de eletronegati |

vidade [73]. Foram observados também efeitos correlacionados

com a energia de coesfio média dos dois materiais [74].

Rlém desses efeitos relacionados com a natureza
quimica do par filme/substrato, outras obsérvagﬁes tém  sido
feitas quanto & composigdo e & morfologia das misturas obti-

das, ainda no regime de baixas temperaturas. Tem sido dadagran
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de énfase a formagdo de fases amorfas, tanto no caso de semi-
-condutores como de metais. Assim, se o filme e 6 substrato
sdo compostos por elementos dé estrutura cristalina diferente,
ou se.o seu diagrama de fases de equilibrio mostra a ocorrén-
cia de muitas fases estequiométricas intermediérias,A ohtém-se,

mediante o bombardeamento, fases amorfas. Este fato tem sido

explicado fenomenologicamente em termos do alto grau-de desor
dem produzido na interface durante os processos balisticos.Uma
vez terminado este, o sistema deve reorganizar-se em cerca de

10-11

s,‘mas a competigdo entre as varias pOssivéis‘estruturas
frustra a cristalizagdo [68]. Por outro lado, sistemas que cris
talizam sob a forma de estruturas ndao muito simplgs, ou cujas
fases de equilibrio n3o admitem variagﬁes eﬁ sua estequiome-
tria, também resultam em fases amorfas. Aqui, a explicagéo' é
dada em termos do tempo de nucleagdo reqUeridp por.estas estru

turas, bem maior do que a duragdo da fase de termalizagdo das

cascatas [65].

Acima da temperatura critica, a interdifusio 6
fortemente influenciada pela presenga de defeitos méveis. 0 ma
terial do filme penetra mais profundamente e em haior quantida
de no substrato. 0 fendmeno tem sidofdéécrito teoricamente da
mesma forma que a difusdo térmica convencional, levando—se em
conta a contribuigdo dos defeitos para o coeficiente de difu-
sdo (vér, por exemplo, Ref. 75). No entanto;‘como'no casd da
implantagdo por recto, tais tratamentos s#o de aplicabilidade

limitada, pois ndo levam em conta efeitos como solubilidade ‘e
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atividade quimica dos materiais. A rigor, sua validade esté 1i
mitada &s situagdes em que os materiais do filme e do substra-
to sdo mdtua e completamente soliveis e n&o formam compostps
de estequiometria definida. As experiéncias demonstram que,
quando a solubilidade é Timitada, ocorre a pretipitacﬁo do ma-
terial do filme na matriz do substrato; e gque, quando os mate-

riaié envolvidos reagem quimicamente, ocorre a formagﬁoidos com
postos previstos no correspondente diagréma de fases. Tal com-
portamento tem sido entendido com base.nb fato de que, em pre-
senga de uma grande concentracdo de defeitos, a difuéividade
das espécies atdmicas € algumas ordens de grandeia superior a
difusividade térmica & mesma temperatura, havendb entdo condi-
¢Oes para que os atomos migrém, se reorganizem e reajam de ma-
neira andloga ao que ocorre nos tratamentos térmicos ‘usuais,
originando-se assim os mesmos tipos\de precipitados e compos-

tos.

Em resumo, os estudos sobre IBM e RED encontram -

-se em um estdgio experimentalmente bastante avanggpo,"havendp_

mesmo um conjunto de regras empiricas {10, 65, 69] que permif
tem prever com boas chances de acertb_q resultado a ser obtido

para um dado par filme/substrato a uma certartemperatura.lxdag

crig8do dos processos envolvidos tem‘sido feita eh termos feno:;

menolégicos, havendo razoédvel compreenséo dos mecanismos mi-

crosc6épicos e da maneira como eles determinam os resultados.
Mas ndo hd ainda teorias que descrevam o fendmeno formalmente,

em toda a sua complexidade. Johnson et al. [11] propuseram um
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modelo que consiste basicamente em incluir no cédlculo dos coe-
ficientes de difusdo o calor de formagdo de ligas constituidas
pelos elementos do sistema filme/substrato, o due representa
um passo no sentido de justificar os diférentes comportamentos
de pares com propriedades dindmicas semelhantes has com compor
tamento quimico diferente. Este modelo, no entanto, aplica-se
apenas ao regime independente de temperatura, isto €, abaixo

de T.. Tentativas de descrever formalmente todos os efeitos ob

servados sob um tratamento unificado foram recentemente apre-

sentadas por Collins {76] e Wang & Zhang [58].




IV - ESPECTROSCOPIA MUSSBAUER DE ELETRONS DE CONVERSAG (CEMS)

E RETROESPALHAMENTO DE RUTHERFORD (RBS)

Iv.1 - CEMS

A espectroscopia Mossbauer é hoje uma técnica
de andlise das interagdes hiperfinas bem estabelecida e bastan
te difundida. A técnica baseia-se na possibiiidade de ocorrén-
cia de absorgdo ressonante de radiag8o eletromagnética por nd-
cleos atdmicos e encontra-se descrita e discutida em vérios
textos [77-82], tendo sido objeto de revis@o em diversos tra-
balhos apresentados em nosso Instituto [i; 16, 83-85].

Quando um ndcleo atﬁmico absorve ré;;onantemen:f
te a radiagdo, a desexcitagéo subseqﬁente pode dar-ée por dois‘
processos concorrentes: pela emissdo de Qm fotpn Y, ou via con

57

versdo interna de um elétron. No caso do isétopd--_ Fe, 91% dos

'decaimentos se ddo por conversao intefna; no caso do 1_19Sn, es
ta fracdo atinge a 83% [86]. Os processos de conversdio interna
s3o sequidos da emiss3o de elétrons Auger e de raios-X decor-
rentes do rearranjo da coroa eletrfnica. Assim, as fgsson§n~

cias podem ser observadas mediante dois tipos de arranjos geo-
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métricos: poi meio de espectros de absorgdo, em qué se mede a
reducdo na intensidade do feixe de raios-y que passa  através
da amostra; ou por meio de espectros de re-emissdo, em que se
coletam os fétons ou os elétrons decorrentes da desexcitagéo
nuclear. | |

A Espectroscopia Mossbauer de Elétrons de Con-

yersdo (CEMS) consiste justamente em observarem-se as Iessonan
cias nucleares mediante a detecgdo dos elétrons emitidos em de
corrénria dos processos de desexcitagdo. Eﬁbora de wutilizacgdo
mais recente do que a espectroscopia por transmisséo, hd tam-
bém na literatura tratados detalhados [86-89] e revisdes a ni

vel local [7,16].

A Espectroscopia Mossbauer tem sido extensiva-
mente utilizada em metalurgia, pela circunsténcia de ser o fer

57Fe um

ro o material metaldrgico mais importante e de ser o
dos isétopos Mossbauer de mais fécil manipulagdo (ver, por exem
plo, as Referéncias 90 a 93). A andlise por CEMS é de grande
conveni&ncia quando se trata de estudar fenémenos de superfi-'
cie em amostras espessas, como oxidag83o térmica e corrosdo, tra
tamentos superficiais de agos, Fisica de filmes finos e, parti
cularmente, Implantac3o Idnica. Deve-se isto ao fato de os elg
trons emitidos em decorréncia dos processos de desexcitagéo.ng

57

clear possuirem alcance limitado na matéria. No caso do Fe,

os elétrons de conversdo da camada K, que representam 81% dos
eventos, possuem energia de 7,3 KeV, o que limita em cerca de
2.000 ﬁ a profundidade abaixo da superficie gue se pode ana-

119

lisar [86]. J& no caso do Sn, 83% dos eventos resultam em
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conversfo de elétrons da camada L, cuja energia & de 19.6 KeV,
sendo superior a 2 ym a espessura de amostra a respeito da qual

se obtém informagdo [86].

Um espectrometro CEMS difere de um espectrdme-

tro Mossbauer destinado & obteng3oc de espectros de transmiss8o

apenas pelo detetor (ver Figura IV.1). Utilizamos um cdntador
proporcional a gds construido de tal for&a gue a superficie da
amostra & exposta A radiagdo dentro do detetor; 0 gds utiliza-
do é uma mistura de He com 5% de metano que fluil consténtemen»

te através dd contador.

A fonte radioativa é adaptada a um transdutor
eletromecadnico que lhe imprime o movimento necessdrio a varia-
- ¢#o0, por efeito Doppler, da energia dos fétons y que emite.
Este transdutor é alimentado por um servo-amplificador que re-
cebe um sinal peridédico de um gerador deApnda. Em nosso caso,
utilizamos uma onda triangular, de modo que a fonte radioativa
desenvolve um movimento de vai-e-vem com aceleragégﬁcohstaqte.
Cada evento de absorgido ressonante na amostra tem como conse-
quéncia a produgdo de um pulso elétrico que, apds ser eletroni
camente processado, é contado por um ahalisador multi-canal que
opera no modo MCS ("multi-channel scaling"). Neste modo decmeQ
ragdo, o multi-canal tem a sua varredura sincronizada com a mes
ma onda triangular que comanda o movimento da fonte radioati-
va, de tal modo que, a cada instante, o sinal recebido é ende-

recado e contado em um canal que corresponde & velocidade rela
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tiva entre a fonte e a amostra no momento em que se deu a ab-

sorgdo ressonante. Como resultado deste procedimento, obtém-se

janela para entrada
de radiacdo

' -~ DETETOR 2= <— gas
Servo - L .
Amp1ificador > Transdutor :G W %AMOSTRA
5 = — gas

I

Fonte Y ?

Mdssbauer 1

A = o | ] Alta
Pre-amplificador <= tensio
Y
Gerador .
de onda Amplificador
Y
Multicanal .
- ‘ < Discriminador de
. . altura de pulso
Y ‘
Saida
de dados
Fig. IV.1 - Diagrama esquemdtico de um espectr®metro CEMS

um grafico do ndmero de contagens x velocidade relativa,ao qual

se denomina espectro Mossbauer.
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Como existe uma correspondéncia entre a veloci-
dade da fonte e a energia dos fdétons por ela emitidos, o espec
tro Mossbauer representa, na verdade, as energias de ressonan-

cia dos ndcleos na amostra, medidas em relag8o & energia dos
decaimentos radioativos dos ndcleos na fonte. Exemplifiquemos

com o caso simples de um espectro obtido para uma amostra de

119m

estanho métélico, sendo a fonte constituida por ndcleos de Sn

em uma matriz de BaSnO3 (Figura IV.2). Observa-se uma ressonan
cia, nesse caso, quando a velocidade relativa de aproximag3o
entre a fonte e a amostra vale 2,56 mm/s. Diz-se, entdo, que o

deslocamento isomérico do estanho metdlico em relag3o ao BasSno, é
119

é 2,56 mm/s. Como, para a radiagfo de 23,8 KeV do Sn, cada
147.000
142.000 (-
ot v -.\'._'.-. 1o e
137,000 [=whadimridiin s o0 ; R
-10 0 +10 mm/s
119m

Fig. IV.2 - Espectro CEMS obtido com uma fonte de Sn em

BaSnO3 e uma amostra de estanho metdlico

mm/s de velocidade da fonte corresponde a uma energia Doppler
de 7,9 x 10'8 eV, isto significa, na verdade, que a diferenca

entre o estado fundamental e o primeiro estado excitado de um

-8 .~ 7

ndcleo de Sn é 2,56 x 7,9 x 10 2 2 x 107" eV maior se ele es
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tiver em uma matriz de estanho metdlico do que se ele estiver

57Fe, interessa-nos a tran-

8

em uma matriz de BaSn03. No caso de
sicdo de 14,4 KeV, de modo que 1 mm/s corresponde a 4,8 x 10°

ev.

0 efeito Mossbauer permite também a medida do
desdobramento quadrupolar elétrico, isto é, do desdobramento

dos niveis de energia nucleares pelo fato de estaremos ndcleos
sujeitos a um gradiente de campo elétrico externo. Tanto no ca

so do 119Sn como no caso do 57

Fe, a transig@o utilizada se d4
entre um estado fundamentél de spin 1/2 e um primeiro -estado
excitado de spin 3/2, de modo que tal dgsdopramento origina duas
ressonincias, cuja diferenga, expressa em mm/s, é geralmente
designada por AEQ.”Jé o efeito Zeeman nuplear origina seis_li-
nhas de ressoqéncia; de um modo geral, como se conheéem 0S mo-~
mentos de dipolo magnético dos estados nubleares envoiyidos h?

transicfo, obtem-se do espectro Mossbauer o valor de H, o cam-

po magnético hiperfino que atua sobre os ndcleos na amostra.

Ndo é dificil antever-se que medidas acuradas do
deslocamento isomérico §, do desdobrémehto guadrupolar AEQ' e
do campo magnético hiperfino H fornecem informagdes importan-
tes sobre as ligagBes quimicas e sobre{asiinteraﬁﬁes hiperfi-
nas de um elemento num composto ou numa liga. Outras caracte-
risticas do espectro Mdssbauer, como a raz3o entre as.infensi-
dades das linhas, por exemplo, contém informagdes igualmente

importantes. Nossa proposta de trabalho no entanto, é bem mais
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simples. Como existem na literatura dados disponiveis sobre os
valores de §, AEQ e H para compostos de Fe e Sn e de Ni e Sn,
pretendemos identificar as fases intermetédlicas formadas  nas
superficies de nossas amostras mediante a simples cbmbaragéo
dos valores obtidos de-seus espectros Com os existentes na li-
teratura. A Tabela IV.1 apresenta uma amostragem desses valo-
res, conforme obtidos por vdrios autores, para compostoé homo-

géneos e estequiométricos & temperatura ambiente. As medidas

referem-se ao sitioc do estanho, isto é, foram obtidas com fon-

119m

tes cujos nlcleos ativos eram de Sn.

Tabela IV.1 - Paradmetros Mossbauer caracteristicos dé‘ virios
compostos de Fe e Sn e de Ni e Sn & temperatura
ambiente, obtidos a partir de espectros de trans

missdo com fontes de 119mSn.

Sistema Composto H(kOe) AEQ(mm/s) §(mm/s) : Referéncia

Fe-Sn FeSn - 1.6 1.76 94

Fesn, 25 £0 2.1 - 95
23.4 0.86 2.21 96

Ni-Sn  NisSn - - 1.52 97
Ni,Sn, - 1.26 1.76 97

Ni,Sn, - 1.16 1.91 97

A titulo de ilustragdo, as Figuras 1IV.3, 4 e 5

mostram, através de simulagdes, espectros CEMS tipicos. Na Fi-
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Fig. IV.3 - Espectros CEMS tipicos obtidos com fonte de 57(30(Rh).
Em (a), para uma amostra,de ferro puro (H=330 KQOe).
(b), para um composto hipotético em que H=80 KOe.

ambos os casos, § = - 0,11 mm/s (que correspon-
relagdo ao

Em
Em
de ao deslocamento isomérico do Fe em

Rh), AEQ = 0 e T (largura de linha) = 0,3 mm/s.
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Em (a), para uma solugdo s6lida diluida

Fig. IV.4 - Espectros CEMS tipicos obtidos com fonte de
em BaSnO3.
de Sn em Fe (H=75 KOe) e em (b), para uma amostra
em que o campo magnético hiperfino no sitio do es-
tanho fosse equivalente ao do FeSn, (H=25K0e); em
ambos os casos § =1,5mm/s, AEQ=O el'= 0,85mm/s.
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et ~—

| y
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119

contagens

Fig. IV.5 - Espectros CEMS de Sn para H=13K0e e AEQ=O (a);
e para H=0 e AEQ=1,42 mm/s (b). Em ambos o0s casos,
§ =1,7mm/s eT = 0,86 mm/s. A situagdo ilustra a
dificuldade de decidir-se, em muitas situacg®es
praticas, entre duas interpretagdes alternativas

para um mesmo espectro.
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gura IV.3, mostra-se um espectro obtido com uma fonte de Fe

para uma amostra de ferro puro (e2) e para um composto hipotéti

co no qual os dtomos de ferro estivessem sujeitos a um campo

magnético hiperfino cerca de guatro vezes menor (b). Na Figura

119m

IV.4, vé-se em (a) um espectro tipico obtido com fonte de Sn

para uma solucio sélida diluida de Sn em Fe: em (b), para ‘um

composto no qual os 4dtomos de Sn estiyessem sujeitos a um cam-
po 3 vezes menor, como o medido no caso do FeSn2 (o nglocamqg
to isomérico n#o corresponde ao deste composto). E interessan-
te observar que, em virtude dos valores particulares dos momen

119 °’re, as 1i-

tos de dipolo magnéticos nucleares do Sn e do .
nhas de absorgdo estfo dispostas de maneira dife;ente nos res-
pectivos espectros. Por serem mais juntés a§ linhas do Sn, e
por ser maior sua largura de linha natural, e mais dificil es-
tabelecer-se o valor exato de campos maghéticps hiperfinos de
menor valor quando se trabalha com esté elemento. No caso de
campos ainda menores do que 25 KOe, a Situégﬁo se agrava, pois
torna-se dificil distinguir até mesMo entre uma interag¢3dao mag-
nética e uma interagdo quadrupolar elétrica; a Figura IV.Silqgl

tra esta situacgdo.
IV.2 - RBS
0 Retroespalhamento de Rutherford ("Rutherford

Backscattering Spectrometry" - RBS) é outra técnica de andlise

de superficies bem estabelecida e bastante difundida. Seu cam-
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po de utilizag3o abrange, tipicamente, a determinagdo do per-
fil de dopantes introduzidos em substratos sélidos  mediante
Implantacdo I8nica ou processos convencionais, a determinagﬁo
da espessura de filmes finos, medidas de concentragdo relativa
dos componentes de uma_liga etcf Uma exposicdo completa sobre

a técnica, seus fundamentos e sua utilizaclo pode ser encontra-

da na Referéncia 98.

| Tomaremos como exemplo a andlise por RBS de um
filme homogéneo constituido de igual quantidade de dtomos de
dois elementos de nldmeros atdmicos z e Z e massas atOmicas m
e M, respectivamente, com Z )z [ver Fig. IV.6 (a) e (b)]. Um
feixe de particulas a de energia Eq incide sobre a superficie
do filme segundo um &ngulo ¢ com a normal, sendo que um dete-
tor coleta as particulas éSpalhadas-segundo um &ngulo O=7m-2¢.
Cada particula a que penetra no detetor produz um pulso elétri
co de amplitude proporcional & sua energia, de modb que o re-
sultado da experiéncia é um gréfico de nimero de confagens X

energia, que constitui o que se chama de espectro RBS. A Figu-

e

ra IV.6 (c) mostra o espectro correspondente'é situagdo esdue-
matizada em (a) e (b), confofme'passéremos a expliéar. Por sim
plicidade, ignoraremos a presenca do'§ubstratq5f 

SHo trés os fatores que déterminéﬁ:afﬁelagﬁp en’
tre uma dada estrutura fisica e seu espectro RBéé.dffétor cine
mdtico K, o poder de freamento das particulas d, dE/dx, e a se

¢do de choque para o espalhamento das particulas o segundo o
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contagens

Fig. IV.6 - Um feixe de particulas a incide em um filme homogé
neo composto por &tomos de massa m e M, em iguais
concentragdes (a). Os perfis de concentragdo s&o
mostrados em (b). O espectro de energia das parti-
culas coletadas no detetor é mostrado em (c). Ver
o texto para maiores explicagdes.
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angulo considerado.

Quando um projétil de massa m, com energia E
colide com um &tomo de massa Ma estaciondrio no alvo, sob as
condig¢Bes experimentais usuais ocorre um choque eldstico que
pode ser descrito de acordo com a Mecadnica Clédssica. Demonstra

-se, entdo, que a energia E1 da particula o espalhada vale
E = KE (IV.1)

onde K, chamado de fator cinem&tico, é dado por

2
K = (nlpcos 0 +/ MZI - mp2senzea/mp+Ma) (IV.2)

onde © € o angulo de espalhamento no sistema laboratério. No
r%ééé exemplo, My é a massa das particulas a, © €& determinado
pela geometria da experiéncia e Ma pode assumir os valores m
ou M.Qkﬁé obviamente sempre menor do que 1, e é tanto mais pré
ximo de 1 quanto maior for a massa do &4tomo alvo. Assim, os &to
mos da superficie, que recebem o impacto de particulas o com
energia EO, espalham-nas com energia KmEO ou KMEO. Se m for
suficienteménte diferente de M, estas energias aparecerio bem

resolvidas, como na figura, sendo imediata a identificagdo dos

elementos constituintes do filme.

As particulas o que penetram mais profundamente

no substrato interagem inelasticamente com os elétrons do meio,
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perdendo energia a uma taxa dE/dx, sem no entanto sofrerem al-
teragdo em sua trajetdria. Assim, ao sofrerem um impacto  com
um dtomo, sua energia terd um valor E, que serd tanto menor do
que E0 quanto mais profundamente se der o espalhamento. Serdo,
entdo, espalhadas com energia KE, sendo finalmente detetadas
com uma energia E1 menor do que KE, pois continuardo sendo de-

saceleradas em sua trajetoria de volta para fora do filme, For

malmente, temos que

t/cos o
E = E, - J (dE/dx)dx _ . (Iv.3)
0
t/cos o
E, = KE - J (dE/dx)dx (1IV.4)
0

onde t é a profundidade onde ocorreu o espalhamento. O wvalor
de dE/dx é caracteristico do material de que é feito o filme.
Existem tabelas de dE/dx para substratos simples e regras préti
cas que permitem estimar dE/dx com boa precisdo para substra-
tos compostos. Assim, como E0 e ¢ sdo determinados pelas con-
digBes da experiéncia, a medida de E permite calcular a profun
didade em que ocorreu o espalhamehto. Na Fig. IV.éc, qualquef
dos sub-espectros (o relativo aos 4tomos m ou o relativo aos
dtomos M) permitiria, entdo, o cdlculo da espessura do filme

em quest&o.
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0 t\ér\béfiro fator relevante no processo é a se-
cdo de choque para os espalhamenios elédsticos. Esta segdo | de
choque é essencialmente proporcional ao quadrado do produto
dos ndmeros atdmicos do projétil e do alvo. Emnosso exemplo, o
nimero atdmico do projétil é 2, de modo que a relagdo entre as
segdes de choque para espalhamento por atomos do tipo M ou m

valerd

oy/o, = cte x (z/72)* _ . (IV.5)

Assim, embora as concentrag3@o atdmica de m e M sejam idé&nticas
em nosso filme, o nimerc de contagens reflete a diferenga na

se¢do de choque.

Muitas vezes é conhecida é identidade.dos compo
nentes de uma amostra, e o que se deseja obter sdo oé perfis
de concentragdo individuais. Por exemplo,‘quando se implanta
um dado elemento em um substrato sidples, pode~-se transformar
o espectro (nUmeroc de contagens x energia) em um perfil de con
centragdo (concentragdo x profundidade). Isto, no entahtd, nem
sempre pode ser feito de maneira imediéta. Por exemplo, se " as
massas envolvidas forem prdéximas, os—sub—espectros ndo estardo
bem resolvidos como na figura IV.éc, més,apareceiéo superpos-~
tos, sendo entdo dificil estabelecer-arcontribuicéo"dé cada um
dos tipos de &tomo para o espalhamento a uma dada energia. Es-
ta situacgdo ocorreu no caso de amostras de ferro tratadas com

estanho por difus@o auxiliada por radiacgdo e analisadas com um
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feixe de particulas o de 760 KeV (ver Cap. V). Nesse caso, em-
bora as massas fossem bem diferentes, a energia das particulas
a fpi insufﬁciente; particulas espalhadas por 4tomos de esta-
nho localizados brofundamente na amostra saiam com a mesma ener
gia que particulas espalhadas por dtomos de ferro junto & su-

perficie. Para situagBes como esta, Scherer et al. (Referlncia
5, Apéndice III) desenvolveram um algoritmo e um programa de
computador que permite obter, mediante um hrocedimento iterati

vo, os perfis de concentragdo individuais.




Yy - CARACTERIZACAO DE SUPERFICIES TRATADAS POR II e RED

DE ESTANHO - 0 CASO DO FERRC PURC

V.1 - Apresentagﬁo

Este capitulo consta essencialmente da reprodu-
c30 do artigo "Direct ion implantation and iadiafion enhanced
diffusion of tin into iron", por P.H. Dionisio, C. Scherer e I
J.R. Baumvol [3] aceito para publicagdo em "Nuclear Instruments
and Methods - Section B". Antes, no entanto, élguns esclareci-
mentos se fazem necessdrios.

0s dados relativos & implantagdio de 5x10'6 sn*.cm™2
foram publicados anteriormente, com uma interpretagdo diferen-
te da aqui apresentada [1,19]. Na ocasido, procurou-se inter-
pretar os espectros de retroespalhamento'Mﬁssbauer com base na
formacdo de fases previstas no diagrama de fases de equilibrio
do sistema Fe - Sn. Embora tal interpretacdo fosse aceitédvel
para essa situagdo em particular, houve dificuldades em prosse
guirése com ela quando do estudo de amostras implantadas com

<+

uma dose maior (1 x 1017 Sn . cm-z) e tratadas termicamente
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a temperaturas diferentes das ent3o utilizadas. A discordincia

entre os pardmetros obtidos pelo ajuste dos espéctros experi-
mentais e os valores tabelados na literatura para as fases de

equilibrio indicava a necessidade de uma nova abordagem.

No que diz respeito & difus8o auxiliada por ra-
diagdo de estanho em ferro, usou-se inicialmente o bombardea-

mento por nitrogénio, ao invés de um gds nobre, pois desejava-
-se estudar o processo poiencialmente melhor ihdicadd'parafﬁns
industriais. Também hesse caso a interpretagdo dos  espectros
de retroespalhamento mediante a identificacio de fa§es de equi
librio mostrou-se conveniente [20], especialmente porque o es-
pectro obtido antes de qualquer tratameﬁto férmicorera domina-
do por um dubleto identificado como devido a um composto de ni
trogénio e estanho, qual seja SnyN,. No éntanto, quando ‘se ten
tou abstrair a influéncia do nitrogénid no processo, bombarde-
ando-se as amostras com Ar+, tornou-se novamente dificil rela-
cionar os espectros obtidos com a presenga de fases de equili-
brio do sistema Fe-Sn.

Mais recentemente, sQfgiram na literatura estu-
- dos relativos a formagéo dé fases aﬁoifés em sistemas metdli-
cos mediante a difusdo auxiliada por radi-af;éo. Tais estudos apa-
recem publicados em grandevquantidade né 4a Conferénbia Intezi
nacional sobre Modificagdo de Materiais por fFeixes I6nicos (4“1>
IBMM), conforme pode ser visto nas Referéncias 10 e 11. Ao mes

mo tempo, autores que estudavam a difus8o auxiliada por radia
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¢do de Sn em Fe mediante outras técnicas que ndo o Efeito Moss
bauer indicaram a presenga de uma fase amorfa (ver artigo a se
guir reproduzido). Pareceu-nos, ent8o, que a adog8o desta nova
abordagem, qual seja a interpretagdo dos espectros de retroes-

palhamento Mossbauer como indicativos da presenga de fases amor

fas ou pelo menos de estrutura cristalina fortemente danifica-

da, tanto nas amostras tratadas por RED como por implantagdo
direta, conduzia a uma visdo mais unificada e consistente do
conjunto inteiro de dados disponiveis. Esta foi, ent3o, a abor

dagem adotada no presente trabalho.

Embora tais esclarecimentos estejam de certa
forma contidos no artigo cuja reprodugdo se segue ~e a nova
abordagem adotada esteja ali justificada, consideramds Opoftu—
no tornar explicito que houve uma mudanga de perspectiva na and
lise dos dados e na interpretagdo dOS'resQltados, nov ‘sentido
de reconhecer-se que 0S processos de I.I.>e R.E.D. levam a ob-
tencdo de fases intermetdlicas diferentes das formadas nos pro
éessos usuais em que prevalecem as cohdigﬁes de equilibrio ter

modinémico.
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The surface layers of pure iron samples ireated by both direct ion implantation of Sn*. and radiation enhanced diffusion of tin are
analyzed by means of Rutherford backscattering and '**Sn conversion electron Mossbauer scattering. It is argued that both processes
produce amorphous alloys of iron and tin on the treated surfaces. The presence of amorphous phases is more pronounced on the
directly implanted samples, while on the radiation enhanced diffused samples there is a marked tendency for the formation of
intermetallic compounds. These results are consistent with some empirical rules currently developed for predicting the formation of
amorphous intermetallic phases by ion beam mixing. The thermal evolution of the phases formed on the treated surfaces is consistent
with the equilibiium phase diagram for the Fe-Sn system, in spite of a certain tendency for precocious decomposition. One unifying
aspect is the fact that all the samples here studied show a similar CEMS spectrum after annealing in vacuum at $50°C, when only an

unidentified singlet (8 =1.60 mm- s 1) is observed: this is interpreted as being due 10 tin segregation at the grain boundaries of the

subsu'ate.

1. Introduction

The introduction of tin atoms into the surface layers
of iron and steels by means of direct ion implantation
(I1) or radiation-enhanced diffusion (RED) has been

“reported by many authors as responsible for signjficant

modifications of the tribological and high-temperature
oxidation behaviour of these metals [1-10}. The im-
proved resistance 10 high-temperature oxidation was
associated, in analogy with tinplating. with the presence
of FeSn,, which acts as a barrier between the active
iron substrate and the oxidizing environment [4,5]. It
was suggested that the reduction in the wear rate can be
influenced by this reduction in oxidation, since in
oxidative wear the factor that determines the wear rate
is the rate of oxidation of the material transferred
between the two members of the tribological couple
before it is removed. Precipitation hardening is another
possible mechanism for wear reduction. since second
phase precipitates such as FeSn, and FeSn have been

- identified on the surface lavers treated by both processes

[1.3,5}. Finally, the reduction in the friction coefficient
can be explained by the presence of SnO, which acts as
a good solid lubricant [3].

These introductory remarks indicate the importance
of characterizing the phases formed on the iron surfaces
treated with tin by the two above mentioned processes,
as well as the transformations they undergo when sub-

. mitted 1o temperatures typical of the practical working

* Work supported in part by CNPq and FINEP

0168-583X /86,/803.50 € Elsevier Science Publishers B.V.

{North-Holland Physics Publishing Division)

conditions. Such a knowledge is essential for under-
standing the mechanisms responsible for the protective
effectithat aré observed and also i in predicting the most
promising applications.

An important feature of 11 and RED is the possibil-
ity of formation of new phases, different from those
attainable under conditions where thermodynamic equi-
librium prevails. A great deal of attention has recently
been given to-the formation of amorphous layers on
metallic specimens by ion-beam mixing bilayer or multi-
layer systems or by bombarding intermetallic com-
pounds or alloys. As many experiments have already

been performed, some empirical rules have emerged —

which permit one to predict whether or not a given
couple of metals will develop an amorphous layer under -

~ irradiation [11-14]. These rules could be stated shortly

and not rigorously as follows. The formation of an

amorphous phase can be expected if the metals in the

multilayered sample:

(i) present different crystalline structures;

(ii) form several intermetallic compounds;

(iii) their mutual solubility is Jow and their compounds
exist under narrow compositional ranges;

(iv) the crystalline structure of their compounds is not
very simple.

Johnson et al.-[15) pmposcd a model for describing
the mixing process in the case of reasonably ‘heavy
metals (Z 2 20) bombarded by heavy energetic ions
(E 2100 keV) and were able to justify some of these
rules under their assumptions. It must be emphasized
that amorphous layers are expected to form when irradi-
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ation is performed at low temperatures, typically at
room temperature. At temperatures at which defects
begin to become mobile, the system tends to approach
thermodynamic equilibrium as a consequence of radia-
‘tion-enhanced diffusion effects. For temperatures of the
order of two thirds of the absolute melting temperature,
perfect accordance with the equilibrium phase diagram
is to be expected. Further discussions about mixing

phenomena and the proposed empirical rules are be-
yond the scope of this article and we refer the reader 1o
References [11-20].

In this paper we shall present the results of RBS and
CEMS measurements performed on iron samples into
which tin atoms have been introduced by direct ion
implantation or by radiation enhanced diffusion. We
intend to show that these results are consistent with the
hypothesis of the surfaces of the treated samples re-

aching a rather amorphous state at the particular tem-

peratures at which the irradiations were performed.
Comparison with recent results obtained by means of
scanning electron microscopy and X-ray analysis per-
formed by other authors substantiate this hypothesis in
the case of samples treated by radiation enhanced diffu-
sion {10,21). These observations are useful in interpre-
tating the enhancement of the tribological and high-
temperature oxidation performances of iron, as de-
scribed in the beginning of this Introduction. Thermal
- annealing experiments were also performed in order to
study the evolution of the surface composition under
temperatures typical of the practical working condi-
tions. We discuss the resulting modifications of the
surface compositions in terms of the equilibrium phase
diagram for the Fe-Sn system.

2. Experimental details

Samples in the form of 20-25 mm diameter discs
were cut from a 99.91% pure iron bar. The discs were
ground and mechanically polished, electrolitically
polished and then annealed.

Some samples were directly implanted with 250 keV
“’Sn ions, to doses of 5 x 10’ and 1 % 10"” ions-
cm ™2 The rest of the samples were implanted by radia-
tion-enhanced diffusion of tin films, nominally 800 A
thick, bombarded with N* or Ar™ ions using many
different sets of implantation parameters _é:%‘ specified
in the next section. The treatment of these samples can
best be characterized as radiation enhanced diffusion
rather than as ion beam mixing, as the bombardments
were performed at temperatures at which vacancy diffu-
sion is already expected to occur.

The RBS technique was used in order to determine

- the Sn concentration depth profiles'into the Fe sub-

strate. A 760 keV He?* beam was used at normal
incidence. The scatiered particles were detected at an

angle of 160° with the direction of incidence. The
detector resolution in all the measurements was 14 keV.

All the implantations, bombardments and RBS mea-
surements -were performed at the Porto Alegre High

Yoliage Engincering Europe (HVEEs400) 400 keV

.accelesator.

The CEMS spectra were obtamcd in a backscattering
geometry by mounting the samples on the black plate of

a proportional counter through which He-5% CH, was
allowed 10 flow. Measurements were taken with the
sample and source at room temperature. A conventional
constant acceleration Mdssbauer spectrometer was used.

_Further experimental details can be obtained in refs.

[22-24]. The Mbdssbauer sources used were '*Sn in
BaSnQO, and CaSnO,; all isomer shifts are quoted with
respect to these sources.

To study the thermal evolution of the phases formed
during bombardment, the samples were submitted to.t¢”
successive annealings for one hour in 2 vacuum of 1073
Pa at progressively higher temperatures ranging from

* 200 to 650°C. After each annealing a CEMS spectrum

was recorded.

3. Experimental resuits
3.1. RBS measurements

The results obtained from the RBS measurements
performed on various samples are displaved in figs. 1
and 2. The left hand sides of the figures show the
original RBS spectra and the right hand sides present

the corresponding Fe and Sn concentration depth pro- .

files as calculated from the experimental data, using a
computer program specxally developed for this purpose
[25).

Fig. 1 presents the RBS spectra and lhe c0ncentra-
tion depth profiles for radiation-enhanced diffused sam-
ples bombarded to different fluences with 200 keV Ar*
ions with the sample temperatures kept a1 170°C dyring
bombardment. Figs. 1(a) and (f) are for an 800 A200
thick tin film deposited on a pure iron substrate before
bombardment. The broadening of the interface can be
explained as a-consequence both of the roughness of the

iron surface and tin deposit. and of the energy resolu- -

tion.of the RBS spectrometer. In figs. 1(c) and (h) we
note that the removal of surface layers by sputtering is
already significant at 5 X 10'® Ar*-cm™2. So, although
the Ar* ions energy was initially chosen such that these
1ons would have a maximum deposition of energy at the
Fe-Sn interface, this would not remain so during the
whole experiment. Due to sputtering. the maximum of
energy deposition moves forward into the iron sub-
strate. Also a1 the fluence of $ % 10 cm™2 one can
clearly see from the concentration profiles that radia-
tion enhanced diffusion is acting. moving the Sn atoms
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Fig? 1. RBS spectra and concentration depth profiles for radia-
tion enhanced diffusion of an 800 A tin film on iron bombarded
with Argon ions: (a) and (f) as deposited; (b) and (g) 10 (e) and
() after bombardment with different doses of 200 keV Ar™*.
The sample temperature was kept at 170°C during bombard-
ment (see text).

deep into the iron substrate. Figs. 1(d) and (i), (e) and
(3) are for higher bombardment doses.

The RBS spectra recorded after successive anneal-
ings at different temperatures during 1h are shown in
fig. 2 for a sample bombarded with 5 X 10*¢ Ar™. cm™?
at 200 keV (keeping the sample temperature at 270°C
during bombardment). Figs. 2(a) and (f) are for the as
* bombarded sample. It shows a deeper distribution of tin
atoms than Figs. 1(c) and (h). illustrating the effect of a
higher sample temperature during bombardment. Note
that the annealing at increasing temperatures causes
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Fig. 2. RBS spectra and concentration depth profiles for radia-
tion enhanced diffusion of an 800 A-tin film on iron bombarded
with 200 keV, 5x10'¢ Ar*.cm™? (keeping the sample temper-
ature-at 270°C): (a) and (f) as bombarded; (b) and (g) 1o (¢)
and (j) after successive 1 h annealings at the indicated tempera-
tures (see text). .

mostly out-diffusion and evaporation of tin from the
iron surfaces. :

3.2. CEMS analyses

The analyses of the 1"*Sn CEMS spectra recorded for
samples directly implanted and radiation enhanced dif-
fused with tin, as described in Section 11, will be pre-
sented here. For comparison. we first present the daia
existent in the literature about transmission Mossbauer
spectroscopy performed on homogeneous, stoichiomet-
ric samples of the intermetallic phases of iron and tin
that are siable below 600°C {26-28). Selid solutions of
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tin in iron are characterized by hyperfine magnetic
fields from 55.7 10 75 kOe. for tin concentrations be-

tween 7.8 at.% 10 2.1 at.% respectively. with an extrapo-
lated value of 79.4 kOe for zero tin concentration;
isomer shifts are of the order of 1.4 mm/s [29]. FeSn

presents a spectrum that can be fitted essentially by a
quadrupole doublet with AE;=1.6 mm/s and isomer
shift 8§ =1.76 mm/s [30]. In FeSn,. the tin atoms are

submitted 10 a magnetic field H =25 kOe with isomer
shift around 2.1 mm/s [31]. Further information about
Mossbauer studies on the Fe-Sn system can be ob-
tained in ref. [32].

For all the CEMS spectra displaved in the following
figures, the continuous lines represent least squares fits
to the experimental points. The parameters obtained
from these fits are given in the corresponding tables, as
pointed out below. Some of these spectra were analysed
by the usval Mossbauer computer data reduction proce-
dure called *stripping” [33], as exemplified in figs. 3(a)
to (c) for the case of a sample directly implanted and

~annealed at 420°C. In fig. 3(a). the experimental curve
is displayed with the best fit to its central part only; the
two components of the fitting are shown separately. Fig.
3(b) represents the spectrum that results by subtracting
the continuous line from the experimental points in fig.
3(a). In fig. 3(b), the continuous line represents the best
fit to the spectrum that resulied after subtraction; the
individual components of this new fitting are also shown.
By subtracting the continuous line from the experimen-
tal points in fig. 3(b) we generate the points of fig. 3(c),
showing that there is not a significant structure remain-
ing from the original spectrum. In fig. 3(d) to (f) the
same procedure is applied to the same sample after
annealing at 550°C.

The spectra for the radiation-enhanced diffused sam-
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of %Sn CEMS spectra: (a) 10 (c) sample implanted with 250
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ples are displayed in figs. 4(b) to (¢) for the Ar” and in
figs. 4(f) to (i) for the N* bombarded samples. The

corresponding fitting parameters are quoted in table 1.
Fig. 4(a) presents a typical spectrum taken for an 800 A
tin layer deposited on iron. It shows two singlets with

isomer shifts zero and 3.56 mm - s™! which are associ-
ated with SnO, and metallic Sn, respectively {34).
For the sample bombarded with Ar* ions at 170°C,

the spectrum obtained before annealing can be fitted
with three components: a doublet with AEy=1.75
mm,/s and 6 = 1.88 mm/s. a2 magnetic component with
H = 31kOe and § = 1.97 mm/s and a singlet at § = 1.95
mm/s. By comparing these parameters with those
quoted in the literature for the phases of the Fe-Sn
system, one can see that the doublel is close to that of
FeSn, the magnetic component has an isomer shift
similar to that of FeSn,, in spite of a value for H
considerably greater, and the singlet has also an isomer
shift close to that of FeSn,. So, the phases present in
the bombarded surface cannot be immediately identi-
fied. For the moment, we shall state that the doublet is
an evidence of the formation of FeSn, while the two
other components must be relgied to some kind of
phases with stoichiometry close 6% FeSn 2, as their iso-
mer shifts are close to the one of this compound.
Annealing the Ar* bombarded sample at 300 and
420°C shows a progressive enhancement of the contri-
bution of the FeSn doublet to the total area of the
specira, with a concomitant reduction on the contribu-
tion of the components associated with a FeSn,-like
phase. Annecaling at 550°C, however, leads to only one
singlet with § = 1.60 mm /s, which cannot be identified

a{)
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Fig. 4. '1%Sn CEMS spectra for radiation enhanced diffused
samples, as bombarded and afier successive annealings at van-
ous different temperatures: (a) typical spectrum for an 800 A
tin film deposited on iron: (b) to (¢) bombarded with 200 keV.
1X10"7 Ar~-ém™2 (T =170°C): (f) to (i) bombarded with 400
keV. 1%10" N=%em ™ (T < 200°C). See text and table 2.
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Table 1

Mossbauer parameters from the fitting of the "CEMS spectra for the samples treated by RED. as bombarded and after successive
annealings in vacuum at different temperatures during 1 h. The isomer shifts are given with respect to SnO,. Uncertainties are of the

order of ST on H snd AL, 204 3 10 4.

N™ bombarded

Ar”* bombarded _
Anneal. H AEq 3 I Relat. “Phase Anneal. H AEy ¢ r Relat. Phase
‘temp. - (kO¢) {am  (mm (mm area ' Temp. (kO¢) (mm (mm (mm area
0 P L LI I V)] 0 A8 B
As 31 -~ 197 10 08 (FeSny) ® As 37 - 196 08 14 (FeSn,) ¥
Bom - .. 195 14 2 } ¥ Bome - 087 224 05 8  Sa,N,»
barded - 175 188 08 2% FeSn barded B . ‘
200 27 - 229 08 (FeSn,) °
300 3 - 210 10 28 .
- _ -. 200 14 3 ) (FeSn,) ¥ - 08 221 12 54 SN, ®
- 194 184 03 36 FeSa
350 31 - 209 08 3 (FeSny) ™
- 173 175 09 69 FeSn
a0 3 - 153 09 14 (FeSn,) o
‘ - 1453 138 03 88 FeSn ‘
500 83 - 153 10 29  FeSn<2a%
550 - - 160 09 00 - 180 170 1.0 14 FeSn
- 008 09 7 SO,
- - 160 09 50 -

» The Mdssbauer parameters quoted in the literawure for FeSn, are H = 25 kQe and & = 2.10 mm/s. We interpreted our resuits as
evidence of the existence of small. superparamagnetic grairis of this compound. as well as of amorphous phases richer in iron than

FeSn,. See the text for full explanation.

b There are no available Mossbauer data referring to tlns compound in the literature. See the text for justification of this

interpretation of our data.

with any of the Mdssbauer spectra of the-Fe-Sn system

available in the literature. Further annealing at 650°C
results in a very poorly defined spectrum that cannot be
fitted. This might well be due to the loss of tin from the
surface of the sample, as seen in the RBS spectra of fig.
2.

The nitrogen-bombarded sample presents a rather
different behaviour. as can be seen from figs. 4b) and
(f) and table 1. Before annealing, in addition to a
magnetic component with H =37 kOs and §=196
mm-s ™), similar to the one present in the spectrum for
the Ar* bombarded sample. 2 doublet emerges whose
parameters (AEq =087 mm/s, §=224 mm/s) are
different from those of any iron-tin compound quoted
in the literature. This doublet is responsible for most of
the area of the spectrum of the as-bombarded samples;
after annealing at 200°C i1s contribution falls to about
one haif of the area of the spectrum. and completely
disappears by annealing at 350°C. At this last annealing
temperature, the spectrum of the nitrogen-bombarded
samples becomes very similar to that of the argon-
bombarded sample at 420°C. the main difference being
a greater contribution of the magnetic component to the
total area of the spectrum. Annealing zt 500°C results
in the presence of a hyperfine magnetic field of H = 83
kQOe and § = 1.53 mm/s. and of the aiready mentioned

unidentified singlet at §=1.60 mm/s. The magnetic
component with H = 31 kOe is absent after annealing
at 500°C. ‘ » »

To complete this description of the results obtained
for the RED samples, we must point out the similarity
of the thermal evolution of the Ar* and the N*-
bombarded samples. This can be seen by inspection of
fig. 4 and table 1. For annealing temperatures from
300°C up, both samples follow exactly the same scheme,
the only difference being the presence of a small contri-
bution due to oxide in the N*-bombarded sample. So,
the quadrupole doublet ascribed to FeSn increases its
contribution up to 420°C, then decreasing to 14% of the
total area of the spectrum at 500°C and completely
disappearing at 550°C. The components related to a
FeSn,-like phase decrease continuously and are absent
at 500°C. The unidentified singlet (§ =1.60 mm -s™')
emerges at 500°C and dominates the spectrum at 550°C.
Solid solution of tin in iron is only seen at 500°C. The
absorption coefficients are greater for the N™-
bombarded sample because it was preparcd by evapora-
tion of tin enriched in the isotope. '°Sn.

Fig. 5 presents the "?CEMS spectra for the samples
implanted with 5 X 10" *°Sn~. cm =2 (left) and 1 x 10"’
19gn . ecm ™ * (right). Specira are displayed for the sam-
ples as-implanted and after successive annealings. The
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Fig. 5. 11°8n CEMS spectra for samples dicectly implanted with
250 keV "Sn* ions (7<200°C),as unplanted and after
successive annealings at various different 12mperatures: (a) 10
(d) implanted with 510" ions-cn™?; (¢) 10 (h) implanted
with 1 %107 jons-cm™>. See text and table 2.

parameters extracted from the fittings of these spectra
are quoted in table 2.
In the case of the sample implanted with 1 x 10"

Table 2

ions - cm~? [figs. 5(e) to (h)}. one sees that the spectrum
taken before-annealing can be fitted by a distribution of
hyperfine magnetic fields ranging from 12 to 80 kQe,
with isomer shifts between 1.43 and 1.69 mm/s. An-
nealing at 300°C does not modify this picture, the only
difference being the lower limit of the magnetic field

distribution which is raised to 19 kOe. After annealing
at 420°C, however, important differences arise. While
the lower limit of the hyperfine field distribution rises to

35 kOe, two new components are present in the fitting:
an electric quadrupole doublet with 4AEq=1.74 mm/s
and § =166 mm/s, and a singlet with § = 1.59 mm/s’
and a rather large linewidth. The individual components
of this fitting are shown in figs. 3(a) 10 (c) as an
illustration of the stripping procedure. Annealing at
550°leads to only two components: a hyperfine mag-
netic field with H = 80 kOe and & =1.54 mm-s~! and
the singlet (8 = 1.58 mm - s™!) that appeared after an-
nealing at 420°C |see also figs. 3(d) to (f)}. Annealing at
650°C results again in a very poorly defined spectrum
that could not be fitted.

Implantation at a lower dose, namely §X10'®
119gn*.em™2, gives no essential modification in the
previously described behaviour. This sample was an-

Mdssbauer parameters from the fitting of the 1'9Sn CEMS spectra for 1he samples directly implanted with tin, as implanted and after
successive annealings in vacuum at different temperatures during 1 h. The isomer shifts are ngen with respect to SnO,. Uncertainties
are of the order of 5% on H and 4E, and 3% in 8.

Implanted with 5 %10’ Sn~-cm

-2

Implanted with 1 xm“ Sn*-cm™?

Anneal. H  [AE, § I'  Relat Phase Anncal. H AEq & I'  Relat. Phase
temp. ‘(kOe¢) (mm (mm (mm area temp. (kOe) (mm (mm (mm area ’
) /9 /9 /9 (B) . (°0) /9 /9 /9 (R)
As 8 151 15 19 As 80 O 1s1 15 26)
Implanted 71 145 15 1 amorphous Implanted 68 ) 143 15 13 amorphous
46 156 15 2 Fesa® 48 169 15 18 o
28 161 15 25 - 31 156 15 22 -
9 159 15 24 12 164 15 21/
200 83 162 15 300 82 - . 152 11, 14
o 143 15 14 amorphous no 144 13 19 amorphous
52 157 15 18 FeSnd) 54 140 13 18 FeSn®
31 165 15 29 — - 155 15 23 ~
: 1 157 15 19 19" © 163 15 26
350 80 149 15 21 420 8 151 15 23
! 148 15 14 amorphous 6 149 13 17 amorphous
51 158 15 23 FeSn® 60 153 13 16 FeSn®
32 156 15 - 27 = a9 . 167 13 9} —
16 152 15 1 33 . - 152 13 13
160 12 4 174 166 09 4 FeSn
_ 159 12 18 -
500 81 149 09 58 FeSn < 2a1.%
175 185 "09 6 FeSn 550 80 154 09 2 FeSn < 2a1.%
003 09 13 S$no, ©1.58 09- 79 - ’
160 09 23 -

* There are no similar Massbauer parameters quoted in the literature for the Fe-Sn systern. We interpreted our results as
corresponding 10 an amorphous state of the implanied surfaces. as justified in the text.
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nealed at intermediate temperatures and. as can be seen

from figs, 5a) to (d). it follows the sam¢ thermal
evolution scheme; the only difference is the appearance
of a singlet with §=0.03 mm/s after annealing “at
500°C. This can be ascribed to the formation of a thin
oxide film during arinealing.

The components of the spectra for the as-implanted
samples are even more difficult to identifv a5 phases
from the Fe-Sn system than in the case of the argon-
bombarded sample. Annealing at higher temperatures,
however, clearly defines the presence of FeSn. repre-
sented by the quadrupole doublet that appears at 420°C,
and of solid solution of tin in iron. associated with the
hyperfine magnetic fields about 80 kOe. Glancing at the
whole sequence of spectra in fig. 5, we note that the
doublet associated with FeSn is present after annealing
at 420°C but disappears at 550°C. On the other hand,
- the singler with § around 1.60 mm/s begins to emerge
after annealing at 350°C, is rather pronounced after
.annealing at 420°C and represents the major-contribu-
tion. to the spectral area after annealing at 550°C. The
absorption coefficient is being reduced from 420°C, due
to the already mentioned tin diffusion and evaporation
from the implanted surfaces.

Confirmation of these results was attempted by 37Fe
CEMS measurements on the samples but this was
without success. This is most probably because the
proportions of intermetallic phases formed were too
small to produce enough absorption to be seen in the
presence of the magnetic contribution from the sub-
strate.

" 4. Discussions and conclusions

Before discussing the results of the present work, let
‘us summanze/ briefly the findings recently published
by other authors concerning radiation enhanced diffu-
sion of tin into iron.

Samples bombarded with nitrogen were siudied by
means of electron microscopy and X-ray diffraction
{21). The formation of “islands™ of precipitates with
well defined stoichiomeiry, such as needles of FeSn, or
prismatic blocks of FeSn. was described. The results are
strongly temperature dependent: for samples bombarded
at 550°C, only FeSn blocks are present. For samples
bombarded at temperatures between 200 and 400°C,
“the “islands™ are formed by both types of structure.
Below 200°C no “islands”™ were observed and the surface
composition could not be determined. In this case, the
authors suggest the use of more sensitive techniques,
like CEMS. For samples bombarded with xenon at
limited bulk temperatures. Auger clectron microscopy
gives a surface composition which charges with depth,
varying from FeSn to FeSn, {10}. X-rav diffratograms
indicate that the phases present in the near-surface

region have an amorphous structure.

Unambiguous identification of the phases present in
the surface of the RED samples by means of ''Sn
CEMS is not possible. This was clearly pointed out in
section 3.2. for the case of the sample bombarded with

Ar? at 170°C before annealing. It is possible, however,
to give an interpretation to the corresponding CEMS

spectrum which 1s entirely eonsistent with the findings
just referred. The component with H =31 kOe and

§=197 mm-s" reveals the presence of a phase with
composition close to FeSn,, although richer in iron. as.
its hyperfine magnetic field is greater than the one
quoted in the literature for this compound. However,
taking into account that FeSn, can only exist under a
very narrow compositional range (in fact, it is a line
compound), this lack of stoichiometry implies that this
phase must be highly disordered or even amorphous.
The component with H=0 and § =195 mm-s~! in-
dicates the precipitation of very small (10-200 A) super-
paramagnetic grains of FeSn, [35), while the doublet
with 4Eq=175 mm-s~! and §=1.88 mm-s~' can
be ascribed to the precipitation of FeSn. It is reasonable
to suppose that FeSn precipitates also in the form of
very small grains, which would justify the discrepancy
between the measured value for AEq and the one
quoted in the literature for this compound. Then, the
physical picture that emerges is the following: the
bombardment produces a highly disordered, amorphous
phase with composition FeSn,(1 <x <2), with very
small grains of FeSn and FeSn, precipitated in it

- The peculiar composition presented by the N*
bombarded sample at the lower annealing temperatures
can only be explained by the formation of a tin-nitro-
gen compound, namely Sn;N, [1,5]. There are no
Mossbauer data referring to this compound in the litera-
ture. However, the assumption that the doublet appear- -
ing in our spectra is due to its presence is consistent

_with the fact that it is the only existent tin nitride and

that it decomposes at 360°C [26-28).

As pointed out in section 3.2, the field distributions
that fit the spectra for the implanted samples are even
more difficult to associate with phases of the Fe-Sn
system thanthe components present in the spectra for
the bombarded sample. It is not possible (o give a

conclusive description of the physical state of the impla'mlé ol

monted samples on the basis of CEMS measurements
only. However, a comparison between the directly im-
planted: samples -and the Ar* bombarded sample can
indicate a possible way. In the former case, a distribu-
tion of large hyperfine magnetic fields up to 80 kQe,
centered-at about 1.55 mm /s persists. This is the isomer
shift characteristic of solid solutions of tin in iron. In
the latter case. a distribution of lower fields, limited at
31 kOe and centered at about 2.00 mm/s. which is the
isomer shift corresponding to FeSn.. persists. In the
second case, we decided in favour of the presence of
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phases richer in tin. such as the proposed nonstoichio-
metric, quite amorphous. finelyv dispersed FeSn, (1 < x
< 2). So. in the first case we must conclude that a highly
disordered. amorphous solid solution of tin in iron

exists. One possible reason for the difference in the
surface compositions obtained by the two sample treat-
ments may be the smaller tin concentration reached by

direct ion implantation. as can be seen in RBS measure.
ments [5}.

Broad distributions of hyperfine magnetic fields are
frequently interpreted as indicating amorphization of
magnetic samples. For instance. the “TFe Mbssbauer
_spectrum for amorphous FegyB,, was fitted by a super-
position of five magnetic components with H ranging
from 199 to 294 kQe [36). Janot [37] reports on *'Fe
Mossbauer measurements performed on Fe-Sn
amorphous alloys. For Fe,ySn,g the spectrum was
analysed in terms of a distribution of hyperfine mag-
netic fields. For afloys richer in tin, a superpesition of
both magnetic and quadrupole components was neces-
sary to fit the spectra. Unfortunately, there are no
available }'”Sn Mbssbauer measurements to compare
with our results.

-The formation of amorphous phases of iron and tin
by RED is consistent with the empirical rules briefly
stated in the Introduction, in view of the properties of
these two metals [26—28]. They have different crystalline
structures; the solubility of tin in iron is limited to 7
at.% up to 600°C; iron is practically insoluble in tin;

“they may form many intermetallic compounds; these
compounds exist under very narrow compositional range
(they are in fact line compounds); the structure of these
compounds is not very simple. On the other hand,
accepting as valid the hypothesis of formation of
amorphous phases in the directly implanted samples as
well. this is an indication that these rules are also valid

. in the case of implantation of metal species into a

metallic substrate.

The thermal evolution of the phases formed near the
sample surfaces, as identified bv CEMS, can be com-
pared with the phase diagram of the Fe-Sn system [26].
According to the phase diagram. FeSn is stable at room

temperature and should decompose at 620°C for tin -

concentraiions up 10 40 at.%. In the implanted samples,
this compound is clearly formed by annealing at 420°C,
but decomposes precociously and can not be seen after
annealing at 550°C. In the RED samples, FeSn ap-
peared earlier, but showed the same tendency to decom-
pose at a lemperature lower than the one assessed in the
Fe-Sn phase diagram. FeSn,, which is said 10 be stable
up 10 496°C, is present in the RED samples at 420°C,
but can not be detected after annealing at 500°C. again
in accordance with the phase diagram. Similarly. Sn,N,
is stable up to 360°C. but in our N~ bombarded sample
its contribution decreases progressivelv and is essen-
tially negligible at 350°C. So. we note an overall tend-

ency of the phases formed to decompose at tempera-
tures lower than those prescribed in the corresponding
phase diagram. The reason for this must be the deple-
tion on tin concentration, due to the loss of tin atoms
by diffusion from the treated surfaces {19], as seen by
means of the RBS measurements. We can say that the
grains of precipitates, being in close contact with an
environment rather poor in tin, would lose tin atoms by

interfacial diffusion due to the tin concentration gradi-

. ent, thus decomposing at temperatures lower than those

observed for the same compounds when prepared in the

form of homogenized stoichiometric samples.

But the most striking and unifying characteristic of
all the samples studied here is their tendency to show,
after annealing at 550°C, only one component in the
CEMS spectra, namely the singlet with = 1.60 mm/s.
This singlet cannot be identified with any phase existent
in the Fe-Sn system. ’ . A

We suggest, as a tentative interpretation, some kind
of clustering of tin in the iron substrate. As pointed out
by Hondros [38], oversized impurity atoms tend to
precipitate along the grain boundaries. The lower the
solid solubility of the impurity atoms into the solvent
matrix, the greater the tendency for this grain boundary
enrichment. For the case of tin in iron it was found that,
in samples containing about 2 at.% of tin and held at

.550°C for 3 days, two monolayers of tin were formed at

grain boundaries [39]. There is an inconsistency in the
fact that our samples were treated at this temperature
during only one hour. We can point out three reasons to
justify such a high segregation observed in this short
interval of time. First, our samples were pretreated at

lower temperatures, for which the segregration Could be
highly enhanced by the presence of many defects pro-
duced during ion bembardment. Third, in systems where

the solute is at a very dilute level and the solvent
presents a very small grain size distribution (which is i
most probably the case of our samples) the amount of
solute fixed at the grain boundaries may be comparable ¢}
or even greater than the normal bulk content {40]. We %
could then hypothesize that while tin diffuses from the §
treated surfaces, the few remaining tin atoms con- &
centrate at- the grain boundaries, giving rise to the
formation of Jocal microprecipitates, in spite of the low
average concentration. In fact. precipitation at grain
boundaries has historically been used to. explain some
mechanical -properties of iron and steels with some
content of tin, such as embriulement and fracture be-
haviour {41].

7 houertS b

w

5. Summary

As pointed out in the text, the phases formed on the
treaied surfaces cannot be immediately identified by
comparison of the CEMS data of this work with
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M&ssl)auer Jata avanamc for Lomogcncous and
stoichiometric Fe-Sn phases. This is a clear evidence of

the formation. both by direct ion implantation and.

radiation enhanced diffusion of tin in iron. of new

intermetallic phases, different from those achieved un-
der conditions where thermodvnamic equilibrium pre-
vails. This is the reason by which the '*Sn CEMS
spectra of this work are interpreted by analogy with

current Mossbauer spectroscopy in superparamagnetic
and amorphous allovs. In the case of the samples treated
by RED, these imc:Prcxations are consistent with re-
sults obtained by X-rayv diffraction and electron mi-

croscopy by other authors. In the casz of the direcy
implanted samples, there are no similar studies available

for comparison. With these considerations in mind, the

conclusions about the physical state of the treated sam-

ples and their thermal behavxour can be summanzcd as

follows:

{i) Radiation enhanced diffusion resulis in the forma-
tion of a highly disordered, amorphous phase whose
composition may be written FeSn {1 £ x £ 2), with
very small grains of FeSn and FeSn, precipitated
in it.

(ii) For the N* bombarded sample. it is suggested in
addition the formation of Sn,N,.

(iii) For the directly implanted samples. the existence of
broad distributions of hvperfine magnetic fields
reveals the presence of amorphous phases richer in
iron than in the case of the samples treated by
RED. '

(iv) Equilibrium phases of the Fe-Sn system, namely

. FeSn,, FeSn and solid solutions of tin in iron are

formed by annealing. The thermal evolution of
these phases follows the equilibrium phase di-
agram. although there is a systematic tendency for
precocious decomposition.

(v) By annealing at temperatures around 550°C, for all
the samples studied it was observed the predomi-
nance of only one phase. which was suggested to be

segregation of tin at grain boundaries of the iron
substrate.

The formailion of amorphous phases by radiation
enhanced diffusion of tin in iron is consistent with some
empirical rules currently being developed. The forma-
tion of amorphous phases by direct implantation of tin
in iron\ is an indication that these rules. or similar ones,
can be valid in this case as well.
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V.3 - Comentdrios

O objetivo destes comentdrios é estabelecer um

confronto entre vdrias possiveis interpretagdes para os espec-

tros das amostras diretamente implantadas. Para tanto,vamos ini

clalmente resumir alguns resultados ds sstudos por ecpeotroceo-

pia Mossbauer de solugBes sdlidas homogéneas de Sn em Fe, exis

tentes na literatura.

Em geral, os espectros de tais solugBes s6lidas
sdo analisados em termos de uma superposigio de campos magnéti
cos hiperfinos H(m,n) a que est3o sujeitos os 4tomos de esta-
nho que possuem m outros dtomos de estanho como primeiros vi
zinhos mais pr6ximos e n outros 4tomos de estanho como segun-

dos vizinhos mais préximos. As quantidades de interesse s3o:

H (0,0)

AH. = H (0,0) - H (1,0)
AH, = H (0,0) - H (0,1)
H=2H(i,J) A (i,))

onde os A(i,j) representam a contribuigéo relativa da componen-
te H(i,j) para a 4rea total do espectro. Os A(i,j) relacionam-
-se com p(i,j), a probabilidade de que um 4tomo de estanho pos
sua i 4dtomos de estanho como primeiros vizinhos e j  4&tomos
de estanho como segundos vizinhos, probabilidade esta que, por

sua vez, depende da concentragdo de estanho na solucdo sdlida.
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0 comportamento dessas quantidades podé ser as-

sim descrito [99]:

(i) H{0,0) diminui linearmente com a concentra-

¢80 de estanho segundo-a equacgdo

H(0,0) = 84,2 - 1,41cC.

Para ¢ = 4,03 at.%, H(0,0) = 78,2 KoOe.

(ii) H cai com ¢ a uma taxa de 3,72 KOe/at.$%,
valendo aproximadamente 84 KOe para ¢ = 0,57 at.%, 69 KOe para
c = 4,03 at.%¥ e 53 KOe no limite de solubilidade sé6lida, aqui

estabelecido em 8,5 at.¥%.

(iii) AH, e &H, praticamente nZc dependem da
concentragdo de estanho, e valem, respectivamente, 21,4 KOe e

13,0 KoOe.

I e

Uma tentativa de interpretar ds espectros da

V7 snt.em™?2

amostra implantada com 1 x 10 de acordo com 0 esque
ma acima levou aos valores de 21 KOe e 11.6-K0e para AH1 e
AHZ’ respectivamente. Estes dados, isoladamente;:levam a crer
que os dtomos de Sn implantados ocuparam posigﬁes substitucio—‘
nais na matriz de Fe, resultando o processo na fofmaQéo de uma

solugdo sbélida regular de caracteristicas semelhantes s obti-

das por processos convencionais. No entanto, obtivemos para H
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os valores de 47,6 KOQOe logo apés a implantagdo; 49,8 KOe apds

recozimento a 300 °C; e 62,7 KOe apds recozimento a 420 °C, €n

quanto que H(0,0) manteve-se em torno de 81 KOe. Estes nime-

r0¢ contradizem aquela conclusdo, poig enguanto o valor de

H(0,0) estd a indicar uma concentrag8o fixa da ordem de 2,5at.%,

os valores de H indicam concentragdes bem maiores: acima do 1li

mite de solubilidade s6lida os dois primeiros, cerca de 6 at.%

apds recozimento a 420 °C. Estas discrepéncias ndo podem ser
explicadas mediante hipdteses simples, como, por exemplo, ino-
mogeneidades na constituigdo da amostra, com predominio de re-
gides de elevada concentragdo de estanho, pois teriamos que ad
mitir a possibilidade de formagdo de solugBes sélidas regula-

res com concentragtes muito acima do limite de solubilidade.

As consideragfes acima levaram-nos a concluir
pela formagdo de fases intermetdlicas diferentes das previstas
no diagrama de fases de equilibrio do sistema Fe-Sn. A argumen
tacdo em favor da existéncia de uma fase amorfa encontra-se no
artigo transcrito. Provavelmente, uma interpretagdo mais rea-
listica para os dados disponiveis consiste em admitir-se aexis
téncia de ambos os tipos de fases, isto é, solugBes sdélidas re
gulares de concentragBes diversas e fases amorfas. A medida que
se perfazem tratamentos térmicos a temperaturas mais elevadas,
o sistema se reorganiza, ocorrendo a predomindncia das solu-
cBes sélidas regulares e a precipitagdo de compostos de equi-
librio, sucedendo-se a decomposigdo dos compostos e a segrega-

¢d3o0 intergranular do estanho e, finalmente, a perda do estanho
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da regido implantada. Dentre as interpretagdes possiveis, a me
nos provével é a ocorréncia de precipitados de compostos inter

metdlicos estequiométricos jéd durante o processo de implanta-

¢cdo.

Para sermos completos, devemos mencionar a exis

téncia de estudos por espectroscopia Mossbauer de amostras de

ferro implantadas com doses bem menores de Sn, da ordem de

1017 -2 (n

ions.cm source experiments"). Campos da ordem de 100K0e,
observados em amostras implantadas a 60 KeV, foram interpreta-
dos com base na associagdo de 4tomos de Sn a mono- e a di-va-
cancias [100]. Céhpos menores, de 28 KOe, foram medidos em amos
tras implantadas é 120 KeV e foram assoéiadés a 4tomos de Sn
localizados no centro de aglomerados ("clusters") de vacancias
[101]. N8o cremos, no entanto, que tais éstudos possam Ser cor

relacionados com nossos resultados, pois as condigBes em que

foram realizados eram muito diversas das nossas.




VI - CARACTERIZAGAC DE SUPERFICIES TRATADAS POR II e RED

DE ESTANHO - 0 CASO DE UM AGCO FERRAMENTA

Vi.1 - Apresentacido

Neste capitulo, relataremos os fesultados dos
estudos sobre um ago ferramenta tratado por II e RED de esta-
nho. Tais resultados aparecem em duas publicégﬁes anteriores
[1,2], mas serdo aqui reunidos com o fim de facilitar a discus
sdo deste sistema. A sistemdtica de trabalho seguiu as mesmas
linhas do estudo em ferro puro; vamos portanto apréSenté—la re

sumidamente.

—_

Amostras de um ago fgpramenta (i1c, 0.5Cr, 1;2Mm
0.5W) com o formato de discos de 2 cm de diémetro{sofreram po—
limento mecénico e eletrolitico. Algumas amostras foram direta

17 2

mente implantadas com 1 x 10 sn*/cm‘ a uma enefgia-de 200 KeV.

Outras receberam deposigdo a vacuo de um filme de estanhovcom’
espessura estimada em 600 K, sendo apés bombardeadas por1x10T7'
Ar*/cm2 a energia de 300 KeV. Em ambos os casos a temperatura
estimada da amostra durante o bombardeamento ficou abaixo de

200°C.




117

Imediatamente ap6s este tratamento, as amostras

foram analizadas por CEMS, tendo sido usada uma"r‘onte de 19Mmey

em BaSnOB. Cada amostra foi entdo submetida a sucessivos reco-

zimentos em vdcuo (10"5 Pa) durante 1h a temperaturas progres-

sivamente mais elevadas. Apls cada recozimento, um novo espec-

tra CEMS foi eoletads.

¥I.2 . Amostras diretamente implantadas

A Figura VI.1 mostra os espectros»coletados ba-
ra uma amostra diretamente implantada. Os parémet;qs obtidos
do ajuste desses espectros estdo relacionadﬁs ﬁa Tabela VI.1.
Na Figura VI.2 vemos, a titulo de exemplo, a decomposigﬁo" de
um dos espectros em trés componehtes de interagéo magnética hi

perfina.

0 espectro da amostra diretamente implantada pg' 
de ser decomposto em uma distribuicgdo de frés campos magnéticos
cos hiperfinos de 9 KOe, 22K0e e 52K0e, com _deslocamentos iso-
méricos de 2,13 mm/s, 2,01 mm/s e 1,78 mm/é, respectivamenté._
0 tratamento térmico a 400 °C ndo mbdi%iba essencialmente este
quadro, embora se observe uma tendéncia de redugd@o nos desloca
mentos isoméricos. Mas o recozimento a 500 °C leva-nos a uma
situagd@o em que é impossivel decidir-se entre duas éltefnati-
vas para o ajuste. Ou permanece uma distribuigdo de trés si-

tios magnéticos, mantendo-se a tendéncia de o0s deslocamentos
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Fig.VI.1 - Espectros CEMS do Sn para uma amostra de ago-ferramenta tra
tada por II, logo apds a implantagdo e apds sucessivos recozi-
mentos a vérias temperaturas (ver o texto e a Tabela VI.1).
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Fig. VI.2 - O espectro da Fig.vVI.1c e suas trés'cbmponentes de
campo. magnético hiperfino, que correspondem, de cima

para baixo, a valores de H = 13 KOe, ‘36K0e_v e 71K0e
(ver o texto e a Tabela VI.1).
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isoméricos diminuirem no sentido dos valores tipicos para so-

lucdes sélidas de Sn em Fe, ou admite-se o surgimento de um si

tio com interacdo quadrupolar elétrica caracterizado por AE0 s

= 1,42 mm/s e § = 1,67 mm/s. Ap6s o recozimento a 600 °C, o es
pectro pode ser ajustado com apenas duas componentes, embora
de larguras de linha aprecidveis: um dubleto com AEQ: 1,40mm/s

e § = 1,66 mm/s e um sexteto magnético com H = 70 K0e e § =

- 1,59 mn/c. o

A amostra recém-implantada apresenta-nos nova-
mente uma situacdo em gque os pardmetros de éjuste ndo se iden-
tificam com os relatados na literatura para fases formadas sob
condicdes de equilibrio. Na verdade, devem-se esperar aqui di§
crepancias ainda maiores do que no caso do ferro puro, pois tra
ta-se de um sistema no minimo terndrio. Emboré;o ajusté inclua
um sitio cujos par&metros correspondem satisfatériamente  aos
do composto FeSnz, parece-nos artificial esta identificagao
isolada. Assim, a interpretac3o mais plausivel para este espec
tro € a mesma adotada no caso dclferro.puro tratado por RED:
a distribuic3o de campos hiperfinos contrada em 64:~2,00 mm/éxrﬂ
indica a presenga de uma fase de compo$ig§o FeSnx; #om 1(x(2,
altamente desordenada, com um provévei alto grau de amorfiza-
¢cdo. A componente com H = 52 KOe e § ='1,78 mm/s foge um pouco
a este contexto, mas sua presenga enfatiza a circunstincia de-

que a Implantagd3o I8nica conduz de fato & obtengd@o de fases ng

vas, ndo descritas na literatura.

No que diz respeito ao espectro obtido apbs re-
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cozimento a 500 °C, parece-nos mais apropriado adotar a alter-

nativa de ajuste que inclui o dubleto com AE, = 1,42 mm/s €

§ = 1,67 mm/s. Desta forma, esta componente, cuja presehga nado

pode ser de tods descastada jé na amestra tratada a 400 OC

que contribui de forma marcante ap6s o recozimento a 600 °C,

evidencia a precipitagdo de uma fase muito semelhante ao com-

rosto intermetdlico FeSn. A descricdo da evolucdo termica gess
ta amostra se completa com a observagéb de que, concomitante-
mente & p:ecipitagﬁo do mencionado composto intermetédlico, ocor
re a formagdo de uma solugdo s6lida regular Fesn, caracteriza-
da pela presenga do campo magnético hiperfinovde-73 KOé'com 8=
= 1,59 mm/s, que corresponde a uma cohcentragéo éproximada de
3 at.%¥ de Sn, apds recozimento a 600 °C: 0 tratamento térmico
a 700 °C tem como consequéncia a difusdo do Sn para fora
da regldo de obéervagﬁo, provavelmente para fora da amostra, co

mo No caso do ferro puro.

VI.3 - Amostras tratadas pbr RED

A Figura VI.3 mostrarosiesbedtros obtidos barér
uma amostra de ago-ferramenta tratadéfpér RED; na parte b da
figura vemos, a titulo de exemplo, a,déCOMposigéo do espectro
obtido apds recozimento a 400 °C em éuas diversas componentes.
Os parametros de ajuste correspondentes estdo relacionados na

Tabela VI-1.
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Vemos, de imediato, que a principal caracteris-

. z s 2 ,
tica desses espectros é a presenga, ja desde logo apos a im-

plantagdio, do dubleto associado ao composto intermetdlico FeSn.

As componentes associadas & fase amorfa FeSn, (1 (x (2) também

se fazem presentes, mantendo-se mesmo apds o recozimento a

500 °C. Campos magnéticos hiperfinos da ordem de 70 KOe indi-

cam também a formacdo de solucdio sdélida j& durante o processo

de bombardeamento. Na verdade, a evolugdo térmica deste siste-

ma evidencia que sua composig8o pouco se altera em fungdo da
temperatura, a nfio ser pela progressiva difus&o do estanho pa-
ra fora da regifio analisada, provavelmente saindo da amostra,

como no caso do ferro puro.

VI.4 - Discussido

Embora ndo haja estudos por outras técnicas que
suportem a hipétese da presenga de fases amorfas no ago-ferra-
menta, a semelhanga dos espectros aqui obtidos com os relatados
para o caso do ferro puro tratado por RED (distribuigdo de cam
pos magnéticos hiperfinos centrada em § ~ 2.00 mm/s) leva-nos
a crer que, também na superficie deste material, temos a for-
macd3o de uma fase amorfa de composigdo FeSnx (1 {x {(2) tanto
por II como por RED. Esta hipdtese somente poderia ser confir-
mada mediante o estudo das superficies tratadas com técnicas
tais como microscopia eletrdnica e difrag8o de raios-X a angu-

los rasantes, das quais nd@o dispomos.
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A identificag8o dos dubletos, que aparecem nos

espectros da amostra implantada a partir de 500 °C e que con-

tribuem significativamente para os espectros da amostra trata

da por RED j4 desde o bombardeamento, como estando relaciona-

doc com o composto intermetdlico FeSn,, também € passivel de

discussdo. Os parametros Mossbauer relatados na literatura pa-
ra este composto sdo AE, = 1.6 mm/s e § = 1.76 mm/s [94]. Aqui,

08 valOTes para ﬁEQ 30 sistematicamente menores, Gnquanie Qus

oé valores de 8§ sdo menores na amostra tratada por II e maio-
res na amostra tratada por RED. Por outro lado, a componente
com H = 25 KOe, § = 2.00 mm/s, que se faz presente ha 'amostra
tratada por RED e que desaparece mediante o tratamento térmi-
co, foi interpretada como fazendo parte do éSpecfib da fase
amorfa FeSnx, mas pode estar a indiéar‘a presenga de FéSn2
nesta amostra, j4 que seus parédmetros correspondem aos’existeg'
tes na literatura para esse composto}[95;96]; De qualquer foi
ma, a comparag¢do dos espectros obtidos para ambas as émostras.
logo apés o bombardeamento parece deixar claro“ que a amostra
tratada por RED atinge uma constiuicd@o mais préxima dé espera .
da mediante tratamentos convencionais~sobrcondigﬁes de equili-

brio termodinémico.

Em resumo, podemos dizer que, no caso do ago

ferramenta estudado, sob as condigdes em que foi tratado:

(i) II e RED produziram resultados semelhantes,
uma vez que em ambas as amostras se identifica a formagdo de

uma fase amorfa de composicdo FeSn (1 (x {2).
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'(ii) Ndo obstante esta semelhanga, o tratamen-

to por RED tende a formar, na superficie da amostra, fases mais

préximas das que usualmente se obtém sob condicdes de equilie

brio termodinamico.




VII - CARACTERIZACAO DE SUPERFICIES TRATADAS POR II e RED DE

ESTANHO - 0 CASO DE UM ACO TNOXIDAVEL

VII.1 - Apresentacdp

Descrevemos neste capitulo os eétudos.relativos
a um ago inoxiddvel de composigdo 18% Cr, 8% Ni, 0,15% C e 2%Mn.
O tratamento das amostras, bem comb a sistemética de trabalho,
seguiu os mesmos passos dos estudos em ferro e em é;o-ferramgg
ta. Neste caso, no entanto, foi possivel obter informagdes sig
nificativas sobre o sistema observando as ressonéndias de dois

119 57

isétopos Mossbauer presentes na amostra: Sn e “’Fe.

119

Os dados obtidos por. CEMS do Sn—E; amostra§i

diretamente implantadas, jd anteriormente publicadoé {1], se- )
rédo reproduzidos na Segdo VII.1, com algumas altéfaqﬁes em sua
interpretagdo. 0Os demais resultados relativos af;é;te sistema
constam db artigo "Comparative study of intermetallﬁc ‘ phases -
formed by direct Ion Implantation and Radiation Enhanced Diffu-
sion of tin in two kinds os steel", por P.H.Dionisio, B. A. S,

de Barros Jr. e I.J.R. Baumvol [2], gque é parte integrante do

presente capitulo e serd reproduzido na segdo VII.2. Como esse
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artigo contém também dados sobre o ago-ferramenta (j4 comenta-
dos no Capitulo VI), e como alguns aspectos da discussio nele
contida serdo retomados aqui, assinalaremos com um trago duplo

a margem esquerda do texto as partes que devem efetivamente ser

lidas dentro da sequéncia deste capitulo.

VII.2 - Amostras diretamente implantadas e analisadas por CEMS

119Sn.

do

Discos de 2 cm de di&metro do material a ser es
tudado sofreram polimento mecinico e eletrolitico e foram en-

17 119Sn+/cm2 a uma energia de 200

tdo implantados com 1 x 10
KeV. A Figura VII.1 apresenta os espectros obtidos para uma
amostra imediatamente apés a implantag8o e depois de sucessi-
vos recozimentos em vdcuo por 1h a temperaturas progressivameg
te mais elevadas. Os parametros obtidos dos ajustes desses es-

pectros encontram-se relacionados na Tabela VII.1. A Fig.VII.?2

mostra a titulo de exemplo, a decomposigio de um dos espectros.

,0 espectro coletado imediatamente apds a implan
tacdo revela a presenga de um singleto em § = 1,57 mm/s, que
associamos a presenga do composto -intermetdlico NizSn (971, su
perposto a uma distribuigio de componentes semelhante & encon-
trada no caso do ferro puro tratado por RED: um singleto em

§ = 2,01 mm/s e campos magnéticos hiperfinos de intensidade va

ridvel e centrados em § = 2,00 mm/s. Pelas mesmas razbes 14 apon
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T T T ]
STAINLESS STEEL
- 1xI0' 19t eni2

_ 200keV

—

L AS IMPLANTED /

119

Fig.VII.1 - Espectros CEMS do

4 3
velocity (mm.s™)

Sn para um ago inoxiddvel, imediatamente apds

a implantag8o e apds sucessivos recozimentos a varias temperaturas

(ver o texto e a Tabela VII.1).




130

orT_T T T T T T T 1
— STAINLESS STEEL :

201 "sn* IMPLANTED
— AS IMPLANTED

1.0+

velocity (mm.s™")

Fig. VII.2 - O espectro da Fig. VII.1a e suas componentes de
ajuste. Ver o texto e a Tabela VII.1.




Tabela VII.1 - Parametros obtidos do ajuste dos espectros
Sn para as amostras de ago inoxidével tra

do

119

CEMS

tadas per II, logo apds o tratamento e apds su-

cessivos recozimentos por th a vérias temperatu

ras. 0s deslocamentos isomericos Sao EXDTESS0S
em relagdo a fonte de BaSnO3 utilizada.
garismos entre parénteses representam 0 erro no

Os al-

Gltimo algarismo significativo. Os erros emI' sdo
da ordem de 5%.

S

r

Area rela

Temperatura AEQ Fase
recozimento (°C) (KOe) (mm/s) (mm/s) (mm/s) tiva (%)
Logo apds a 1.57(9) 0.85 8 Ni;Sn
Implantagdo 2.01(9) 0.85 10 FesSn,
9(1) 1.94(5) 0.85 33 Fesn,
23(2) 2.02(6) 0.90 26 anorfo
51(3) 1.96(2) 1.30 23
400 °C 1.51(9) 0.85 11 Ni,Sn
7(1) 1.77(6) 0.85 31 FeSnx
20(2) 1.75(5) 0.85 26 anorfo
35(2) 1.82(8) 0.90 21
71(3) 1.38(9) 1.50 11 Fesn
500 °C 1.46(9) 0.85 12 Ni,Sn
. 7(1) 1.70(4) 0.85 31
14(2) 1.64(4) 0.85 32 Fesn,
35(2) 1.74(7) 0.85 25 amorfo
600 °C 1.55(5) 0.85 14 Ni3Sn
1.27(5) 1.62(2) 1.00 86 N133n2
700 °C 1.11(3) 1.71(8) 1.00 100 N135n2
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tadas, adotaremos aqui a mesma interpretagdo, embora n#oc haja,

para o caso presente, estudos por outras técnicas que a confir

mem. Assim, a descrigdo que se obtém para o estado fisico da
superficie estudada e a seguinte: ocorre a formago de uma fa

se cuja composigdo pode ser expressa por FeSn, (1 {x (2), alta

~mente desordenada, provavelmente amorfa, na qual estdo imersos

finos precipitados superparamagnéticos de’FeSn2 (associados ao

singleto em § = 2.01 mm/s), bem como gréos'de N13Sn.~

0 espectro tomado apés o tratamento'a 400°C evi‘
dencia a decomposigdo dos micro-precipitados de FeSnz. A compo
nente com H = 71 KQOe af incluida sugere a formagdo de uma so-
lug8o s6lida regular de concentragdio média 3.5 ét.%, mas  sua
inclus8@o no ajuste pode ser contestada, pois sua amplitude é
menor do que alflutuagéo doé pontos experimentais. Apds trata-
mento a 500 °C, vemos a permanéncia doisingleto associado ao
NiBSn e da distribuigdo de campos interprétada como deyida a
fase que denominamos FeSnx, com esta Gltima'mostrando a mesma
~tendéncia j& observada no ago-ferramenta de reduzir o desloca-
mento isomérico & medida que se aumenfa‘a temperatura de reco-
zimento. N3o hd, apdés tratamento a BDOffC, evidéncias de for-
magdo de solugdo sflida regular Fe Sn;fAst-o recoziménto da
amostra a 600 °C, seu espectro mostra'élteragﬁes. significati-
vas. Ndo hd mais distribuic3o de campoéimagnéticos hiberfinos,
e 0 ajuste pode ser obtido com épenas duas cdmponentes: 0 mes

mo singletd associado ao NiBSn, e um dubleto cujos paré@metros

concordam satisfatoriamente com os relatados na literatura pa
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ra o composto Ni33n2 [40,97]. Assim, conclui-se que a 600 °C a

fase denominada Fe Sn se desfaz, indo o Sn liberado ligar-se

ao Ni para a formagdo do Ni3 Snz. 0 recozimento da amostra a

700 °C leva a uma composicdo superficial cujo espectro é repre

sentado por um dnico dubleto; embora seu desdobramento quadru-

polar seja um pouco menor do que o valor da literatura para o

composto Ni3 Sn,, admitiremos que todo o estanho presente este
ja combinado com Ni sob esta forma. O recozimento a 900 °C le-
va a um espectro difuso, inconclusivo, que evidencia apenas a
decomposigéd do Ni‘3 Sn2 e a difusd@o do estanho paré,fora da re

gido analisada.

VII.3 - Amostras tratadas por RED e analisadas por CEMS do
1195n. Amostras tratadas por II e RED e analisadas por
CEMS do °’Fe.

Conforme exposto na segdo VII.1, o conteldo da
presente seg¢do encontra-se nas partes margeadas com um traqo.

duplo no artigo a seguir reproduzido.
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Comparative study of intermetallic phases formed by direct ion implantation -

and radiation enhanced diffusion of tin in two kinds of steel

P.H, Dionisio, B. A. S. de Barros, Jr., and I J. R. Baumvol
Instituto de Fisica, Universidade Federal do Rio Grande do Sul, 90000 Porto A Iggre. RS, Brasil

(Received 16 October 1984; accepted for publication 22 January 1985) -

The surface layers of highecarbon and stainless steel samples, treated by both direct ion
implantation of Sn* ions and radiation enhanced diffusion of tin, are analyzed by means of

Rutherford backscattering and ''*Sn and *"Fe conversion electron Mdssbauer spectroscopy. The
intermetallic phases formed in the treated surfaces are determined and their thermal evolution is
established. The compositions and phase transformations observed in the surfaces of the samples -
treated by both direct ion implantation and radiation-enhanced diffusion are very similar, and this

similarity indicates that thess wo trsatment processes are essentially equivalent for practical

applications.

1. INTRODUCTION

" The introduction of tin atoms into the surface layers of
iron and steels by means of direct ion implantation has been
reported by many authors as responsible for significant mo-
difications of the tribological and high-temperature oxida-
tion behavior of these materials.'> These improvements
were associated with the formation of intermetallic com-
pounds during implantation. Second phase precipitates like
FeSn,, FeSn, and Ni;Sn, can account for hardening as well
as for the enhancement on the elastic limit of the tin-implant-
ed surfaces. The improvement of the high-temperature oxi-

dation properties of tin-implanted pure iron was associated,*

by analogy with tinplating, with the intermetallic compound
FeSn,, which acts as a barrier between the active iron sub-
strate and the oxidizing environment, greatly reducing the
surface area of the iron that is sacrificially protected by
Sn0,.” Oxidative wear is also influenced by this mecha-
nism. '3

These facts indicated the importance of identifying the
phases formed on the surface of iron and steels when im-
planted with tin and their relative proportions, as well asthe
transformations they undergo when submitted to tempera-
tures typical of the practical working conditions. Such a
knowledge is essential for the understanding of mechanisms
responsible for the protective effects that are observed and
also in predicting new applications.

In a previous publication, we showed the results of our
investigations on the surface composition of pure iron, car-
bon steel, and stainless steel implanted with Sn* ions.® The
technique used to identify the phases formed in the surfaces
of these substrates, when implanted with doses of 1x 10"
Sn* cm™2 at 200 keV, and their thermal evolution was the
following:

(i) "*Sn conversion electron Massbauer spectroscopy
{CEMS) analysis was performed on the as-implanted suz-
faces. The components used to fit the CEMS spectra were
identified by comparison with data from the literature on
transmission Mdssbauer spectroscopy of stoichiometric in-
termetallic compounds.

(if) The samples from (i) were annealed in high vacuum
at temperatures in the range 200-900 °C. After every anneal-

773 J. Appi. Phys. 58 (2), 15 July 1985
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ing temperature, a *'*Sn CEMS spectrum was recorded. By
comparing the new parameters for each component of the
fitting with the Mdssbauer data from the literature, we could
establish the phase transformations occurring at the surface
of the samples. '

(iii) The phase transformation schemes obtained in this
way were then compared with the phase diagrams for the Fe-
Sn and Ni-Sn systems. This comparison allowed, in most
cases, an unambiguous determination of the kind of precipi-
tates formed during implantation and their thermal evolu-
tion. g

Ion beam mixing (IBM) or radiation-enhanced diffu-
sion (RED) as an alternative method to treat metallic sur-
faces for tribological and corrosion purposes is now being
increasingly used,>'° since the high cost of direct implanta-
tion of heavy metallic species is one of the major obstacles for
its industrial utilization. ' _

In the present work, we extend the phase determination
method described above to the case of ion beam mixing or

radiation-enhanced diffusion of tin into the surface layers of

the same high carbon and stainless steels already studied for
direct ion implantation coating. We used hereboth ''*Sn and
$7Fe CEMS in order to identify the intermetallic compounds
formed-when a thin film of Sn is bombarded with energetic
Ar™ ions. The details of the experimental conditions are giv-
en in Sec. IL. The interest on the kind of work reported is to
investigate whether the same phases are formed by ion beam
mixing asin direct Sn* implantation. If thisis so, then all the
beneficial effects of ion implantation of tin into steels could
be also obtained by ion beam mixing.

The idea of using ion beam mixing comes from the re-

coil implantation technique.'? Recoil implantation can be

used to introduce dopant atoms into a substrate. A thin layer
of the desired dopant is deposited on the substrate surface
and bombarded with energetic ions. The range of the ions
mmust be at least comparable with the initial thickness of the
deposited overlayer. Kinetic energy-is transferred to the
atoms in the overlayer, some of which come to rest into the
substrate.

A considerable advantage of recoil implantation is the
relative simplicity of the technique. A beam of ions of an

© 1985 American Institute of Physics 773
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100 140 180
CHANNEL
FIG. 1. RBS of 760-keV « particles for a stainless steel sample: (a) evaporat-

ed with & 600-A tin film, (b) after bombardment with 1 10'” cm™?, 300-
keV Ar* ions, and (c) after bombardment and annealing in high vacuum at

800°Cduring1h, ~ A

inert gas is usually used, and any element that canbe deposit-
edinthinlayers{~100 A) canbeimplanted. The main disad-
vantage of recoil implantation is the very shallow depth to
wihich material can be implanted. This can be overcome by a
subsequent thermal diffusion, but for many applications, the
high temperatures required have disadvantages, apart from
the energy costs involved in high-temperature treatment.
The required temperature can be reduced by exploiting radi-
ation-enhanced diffusion, as it is now clear that at a given
temperature the diffusion coefficient can be enhanced by
several orders of magnitude.!’'? The increased vacancy

concentration due to the irradiation causes a proportional-
increase in diffusion by the vacancy mechanism; in addition,

substitutional atoms are ejected into interstitial sites, from

which they diffuse rapidly. These two transport processes -

comprise what is usually called radiation-enhanced diffu-
sion. The overall atomic diffusivity under conditions of radi-
ation-enhanced diffusion is governed by the production rate
of mobile vacancies and interstitials, by the mobility of these
defects, and by the probabilities of their annihilation by re-
combination, agglomeration, or assimilation into immobile

* sinks. The main driving force for the redistribution process

comes not from classical random walk diffusion, but from
the solute flow biased either with or against the defect flow,
depending on the kind of moving defects and the kind of
interaction (attractive or repulsive) between these defects
and the solute atoms. The in-diffusion reported in the pres-
ent work is the net result of the contributions to the solute
flow given by each one of these competitive processes.

11 EXPERIMENTAL DETAILS AND RESULTS
A. Experimental details

0.5W) and 18/8/1 stainless gtecl {0.15C, 18Cr, 8Ni, 2Mn)
were mechanically and electrolytically polished. The sam-
ples were evaporated with tin films with an estimated thick-

ness of 600 A in a vacuum of 10~ Pa and then bombarded
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Samples of a high carbon tool steel (1C, 0.5Cr, 1.2Mn,

with 300-keV Ar* ions, to a dose of 1X 10" cm™~2. The
temperature of the samples during bombardment were al-
ways kept below 300 °C and the Ar* flux was § pA cm ™2,

The depth profiles of the diffused Sn atoms were deter-
mined by means of Rutherford backscattering (RBS) mea-
surements, using 760-keV “He* * ions in normal incidencs,
detecting the scattered particles at an angle of 160" with the
direction of incidence. The energy resolution of the detection
system was 14 keV.
All the Ar* bombardments and RBS measurements
were performed at the 400-keV High-Voltage Engineering
Europa ion implanter (HVEE-400) at Institute of Physics,
Porto Alegre. ' |
The CEMS spectra were obtained in a backscattering
geometry. Experimental details, as well as the data reduction
and analysis procedures, can be obtained in Refs. 8 and 14-
16. Sources for the CEMS measurements were !'"Sn in
BaSnO, and *’Co in Rh. The isomer shifts § are quoted with
respect to BaSnO, and to pure iron in each case.

To study the thermal evolution of the phases formed
during bombardment, the samples were annealed in a vacu-

um of 10~° Pa at temperatures progressively higher in the
range from 300 to 900 °C during 1 h.’

B. RBS measurements

In Fig. 1, we show typical RBS spectra for a stainless
steel sample evaporated witha 600-A tin film [Fig. 1(a)}, for
this sample bombarded with 1X 107 cm~2, 300-keV Ar*
ions [Fig. 1(b)], and finally for the bombarded sample after
annealing in high vacuum at 800 °C during 1 h [Fig. 1(c)].

Figure 1{b) reveals clearly the amount of tin atoms dif-
fused into the surface layers of the stainless steel substrate.
Also, the backward sputtering of the tin atoms from the film
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FIG. 2. ''°Sn CEMS spectra for the stainless steel sample treated by RED,
as bombarded and after annealing in high vacuum at various temperatures
see text and Table 1)
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FIG. 3. *’Fe CEMS spectra for the stainless steel samples, as treated and
afterannealing in high vacuum at various temperatures: {a}-{¢) sample treat-

TableIl}

is revealed by the reduction in area of the RBS spectrum
corresponding to scattering from Sn nuclei.

In Fig. 1(c), we can see the pronounced loss of Sn from
the surface layers, due to both thermal in-diffusion of the
already radiation-enhanced diffused Sn atoms and the evap-
oration of Sn due to the high annealing temperature.
Thesituation shown in Fig. 1 is very characteristic of all

was that the loss of tin from the surfaces due to evaporation
or in-diffusion into deeper regions of the carbon steel sub-
strates occurred at a much lower annealing temperature
than in the stainless steel substrates.

C. CEMS analysis

In Fig. 2, we show the '*Sn CEMS spectra for the stain-
less steel sample treated by RED. The lines through the data
points are least-square fits to the experimental points. All
these spectra were fitted with only one doublet (see Table I
whose Mdssbauer parameters are very close to those asso-
ciated with the intermetallic compound Ni;Sn,,5%!7-'° al-
though there is a marked asymmetry in the intensity of the
lines. Such an asymmetry is also reported in Ref. 6 for an Fe-
Ni-Sn alloy. Small discrepancies in fitting the external parts
of the doublets are due to small proportions of Fe-Sn phases.
These results are very similar to those obtained for directly
implanted samples,® with the difference that in that case the
CEMS analysis revealed the presence of larger amounts of
Fe-Sn phases at the lower annealing temperatures.

In Figs. 3(a) to 3(e), we show the ’Fe CEMS spectra for
the same RED treated sample of Fig. 2. In addition to the
central parat'nagnetic singlet, characteristic of the stainless

775 J. Appl. Phys., Vol. 58, No. 2, 15 July 1985

ed by RED; {f)}-{j) sample treated by direct fon unplantanon {see text and

1 sumption that H (m,n)
the carbon and stainless steel samples. The only difference

steel substrate, we identify contributions to the spectra due
to large distributions of magnetic hyperfine fields that -
change significantly as we increase the annealing tempera-
ture. These spectra have been analyzed by the usual Moss-
bauer computer data reduction procedure called “strip-
ping,” as exemplified in Fig. 4. In Fig. 4(a), we repeat the
spectrum from Fig. 3(d); the full line represents the best fit-
ting to the stainless steel peak only. Figure 4(b) represents the
spectrum resulting from the subtraction of the full line from
the experimental points in Fig. 4{a); now, here in Fig. 4(b),
the full line represents the best fitting to the spectrum so
generated. The same kind of subtraction procedure in Fig.
4(b), giving rise to Fig. 4(c), shows that there are no signifi-
cant components remaining from the original spectrum. In
the process of fitting the field distributions like that appear-
ing in Fig. 4(b), we usually limited ourselves to five sextets
reprasanting one hyperfine mapgnetie fiald aach.

We interpret the magnetic part of our ’Fe CEMS spec-
tra obtained for the radiation enhanced diffused stainless
steel sample as resulting from a substitutional solid solution
of impurity atoms in the iron matrix. By doing so, we identi-
fied each sextet as resulting from a magnetic hyperfine field
H (m,n) on an *"Fe nucleus having m impurity atoms at the
first near-neighbor sphere and # impurity atoms at the sec-

ond near-neighbor sphere and we tabulated the following
quantmes

H(0, 0).

AH, = H(0,0)— H(1,0),
AH,=H(0,0)— H(0,1),

H, =29H(IJ)AU

The values of AH, and AH, were obtained under the as-
= H(0,0) — mAH, — nAH,, which
implies the additivity of the effects of the neighboring impu-
rity atoms. The 4;; are the relative contributions of the H (i,j)
components to the magnetic part of the spectrum and were
obtained from the intensity and width of the resonance lines,
which were used as fitting parameters. Our definition of H,
is analogbus to that currently used in the literature,?®2' with
Ay inplace of p;, the probability of an ’Fe atom being in the
neighboring configuration (i/) in the alloy. It is reasonable to

suppose that 4; is proportional to p;, so that our values of -
H, can be compared with those quoted in the literature. The

TABLE I. Méssbauer parameters from the fitting of the doublets in the
V19Sn CEMS spectra for the stainless steel samplﬁ trealed by RED. Isomer
shifts are given relative to SnO,. -

Annealing ) . .
temperalure AE, é r
(°C) (mm/s 4-0.05) (mm/s 4 0.08} (mm/s 4 0.03)
RT 1.05 1.73 1.00
400 1.23 1.81 . 1.00
500 1.23 ’ 1.81 1.00
600 1.24 1.78 095
700 1.21 1:76 093
800 1.23 1.72 1.00
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FIG. 4. 5'Fe CEMS spectrum for the stainless steel sample treated by RED
and annealed in high vacuum at 600 °C: {a) the original experimental spec-
trum {points) and the best fitting to thestainless steel peak {full line), (b) after
subtracting the stainless steel peak from the experimental spectrum {points)
and the best fitting to the hyperfine magnetic fields {full line), and (c) aftera
new subtraction perforraesd on (b} {see text and Table I1). )

results presented in the upper half of Table IT agree very well
with those reported for solid solutions of Cr in Fe,?**! where
similar values of H {0,0) and H, were obtained for chromium
concentrations of about 10-15 at. %. The contribution of
those fields to the whole spectrum increases with the anneal-

practically disappearing at 800 °C.
In Figs. 3(f) to 3(j) and in the lower half of Table II, we

one corresponding to the samples treated by RED, although
|it was impossible to decide between the two sets of values
presented for AH, and AH, at 500 and 600 °C. Moreover,
the contribution of large magnetic fields to the spectrum

||seems more significant at 800 °C.

The "°Sn CEMS spectra for the NSOH tool steel sam-

ing temperature up to above 600 °C, then decreasing and

show the corresponding results for the sample directly im- .
planted with Sn* jons. The behavior is very similar to the .

ple treated by RED and annealed at various temperatures

are displayed in Fig. 5(a). The parameters from the least-
square fittings are given in Table IT1. The fitting procedure is
exemplified in Fig. 5(b). Firstly, a doublet of AE, = 1.46
mmi/s and 2 magnetic hyperfine field of i = 34 kOe indicate
the presence of the intermetallic compound FeSn®?%%; the
presence of such a magnetic hyperfine field is much less ap-
perent in the spectrum taken in bulk for a stoichiometric and
homogencous sample at room temperature as shown in Ref.
22. The third component, with H = 25kOeand § = 2.00, is
related to the presence of FeSn,.*?*~** Finally, broad distri-
butions of large hyperfine magnetic fields are interpreted as

solid solutions of tin in iron at concentration around 2.5
at. %.52326 Table I1I shows that the presence of FeSn, di-

minishes with increasing anncaling temperature and disap-
pears completely at 500 °C, whiletheintermetallic FeSn and
the solid solution increase their contribution. Annealing at
600 °C results in a very poorly defined spectrum with a small
ap;gmmn ¢osfhcient where On]y the presence ofa very di-

lute solid solution is apparent. This behavior is again similar
to one of the directly implanted samples as described in Ref.
8, with minor differences: the relative contribution of FeSn,
to the total area of the spectra is smaller, the temperatures at
which FeSn, and FeSn decompose are lower, and the tem-
perature at which the surface layer starts to loose tin is also
lower. Repeated efforts to confirm these observations by
57Fe CEMS measurements both for RED and directly im-
planted samples were not successful; this is most probably .
because the proportions of intermetallic phases formed in
tool steel were too small to produce enough absorption to
distinguish them from the magnetic contributions from the
substrate due to its martensitic structure.

ill. DISCUSSIONS AND CONCLUSIONS

The thermal evolution of the compounds formed by ra-
diation-enhanced diffusion of tin into carbon and stainless
steels can be compared with the phase diagrams for the Fe-
Sn, Ni-Sn and Cr-Sn systems.”’>* From Refs. 30-32, we
know that the Ni,Sn, intermetallicis stable upto 1264 °C. In
our stainless steel sample, we observed that Ni,Sn, is still
stable at 900 °C, although there is an evident loss of tin from
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i F-'i'ABLE IL. Parameters obtained from the fitting of the ’Fe CEMS spectra of the stainl&s steel samples, Figures in parentheses represent alternative possible
values. :
Annealing
Sample temperature H (0,0} AH, 4H, H, .
treatment C) {kOe 4 3) {kOe £ 6) (kOe + 6) {(kOe + 6)
RED RT 336 34 22 307
400 340 40 25 307
500 - 338 32 24 312
600 342 33 18 314
800 not fitted
Direct Sn* RT not fitted
implantation 400 345 36 25 309
S00 345 33(20) 20(13) 314
600 346 33(23) 23(14) 310
800 pot fitted
ik .
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VELCCTY (rms™)

¥103. 5. {a) '"°Sn CEMS spectra for the NSOH tool steel sample treated by
RXD), as bombarded and after annealing in high vacuum at various tem-
peratures, (b} the spectrum after annealing at 400 °C is repeated with the
eomponents obtained from the fitting (sec text and Table 1),

the surface at this temperature. This means that the phase

Ni,Sn, formed in the surface layers of the stainless steel sub- : ; . .
> oonrace sy © - sured for the stainless steel samples treated by direct implan-

strate by means of RED, starts to decompose at 2 lower tem-
perature than that quoted in the phase diagram for the Ni-Sn
system in bulk.

Exactly the same tendency is shown by the mtcrmetal—
lics FeSn, and FeSn. In the Fe-8n phase diagram we see that
¥%eSn, decomposes at 498 °C, giving FeSn and free Sn. Here
in our samples we can already observe its incipient decompo-
sition at 400 °C. The FeSn intermetallic,-on the other hand,
should be stable up to 740 °C, whereas it is seen to start its

decomposition around 600 °C in the RED carbon steel sam-

ple.

' This behavior can be understood if we consider that we
are dealing here with nonstoichiometric, heavily damaged,
nonbinary systems. Moreover, as it has been reported by
several authors,*> the precipitates formed during ion bom-
bardment are usually very finely dispersed, with grain sizes
ranging between 20 and 200 A. The fine dispersion of the
intermetallic precipitates appears to be the reason for its ear-

TABLE III. Mossbauer parameters from the fitting of the ''“Sn CEMS
- spectra for the carbon steel samples treated by RED. Isomer shifts are given
with respect to SnO.. Figures in‘parentheses repment the error in the last
significant figure.

Annealing Relative
temperature H AE, 5 .  ares
{'C) {kOe) (mm/s} (mm/s) {mm/s} (%) Phase
RT «  1.48(4) 1.88(3) 0.85 42 ,
'} FeSn
35(3) - 1.98(3) 0.86 26
25(2) 2.00{2) 0.84 15  FeSn,
71(4) 1.68(8) 1.30 17  FeéSn
400 - 1.46(3) 1.952) 0.3 47
} FeSn
34{3) - 1.98(3) 0.84 28
25(2) - 2.00(2) 0.84 4 FeSn,
- 68(4) - 1.82(6) 1.30 21 FeSn
500 - 1.533) 186(2) 090 46
} FeSn
35(3) 2.00(3) 084 31
7M3) - 1444 130 23 FeSn
600 Not fitted
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lier decomposition. Previous work with carbonitride precip-
itates formed by N* implantation into steels has widely con-
firmed this interpretation.’® Another possible cause for the
dissolution of the intermetallic phases, at temperatures low-
er than those quoted in the respective phase diagrams, is the
depletion in the Sn concentration that we observe in the
CEMS spectra as the annealing temperature isincreased. We
comment on this effect also below in connection with the
discussion of the Fe«Cr solid solutions. .

With these peculiarities in mind, we can say that the
phase decomposition schemes obtained in the present work
essentially confirm the phase diagrams for Fe-Sn and Ni-Sn

intermetallics, thus supporting the given interpretations for

the CEMS spectra of the various samples here analyzed.
Another comparison can be established between the

present results and those obtained in our previous work®

from direct 1mplantatxon of Sn* ions. There is a great simi-
larity in the CEMS spectra, both for !"Sn and 3Fe, mea-

tation and RED. This can ‘be clearly seen when one
compares Fig. 2 and Table I of the present work with Fig. 4
and Table II from Ref. 8 (!'9Sn data), as well as the left half
with theright half of Fig. 3, and the upper half with the Jower
half of Table II (*’Fe data).

One comment is necessary conoemmg the. sohd solu-
tion of Cr in Fe as observed by *’Fe CEMS in stainless steel.

There is an appreciable uncertainty in the determination of
the parameters quoted in Table I and some of the magnetic
components in each spectrum could perhaps have adifferent
interpretation; especially in the cases of the implanted sam-
ples annealed at 500 and 600 °C, the alternative values of 20
and 13 kOe found for AH, and AH,, respectively, would be
in accordance with those reported in Ref. 26 for FeSn solid
solutions. We have identified all the magnetic contributions
in the 5'Fe spectra for stainless steel as due to FeCr solid
solutions based on thermal decomposition arguments: the
1196n spectra show that the surface layers of the samples are
being cleaned up of Fe-Sn intermetallics as the annealing
temperature increases, while the 3’Fe spectra show increas-
ing contributions of the components ascribed to the FeCr
solid solution. We conclude then-that Ni is being progres~
sively precipitated in the form of the Ni;Sn, compound, leav-
ing the remaining Fe and Cr atoms from the original stain-
less steel composition free to form the FeCr substitutional
solid solution. The annealing at even higher temperatures
(800 °C and above) confirms this picture, since the loss of Sn
from the surface, following the precocious decomposition of
Ni,Sn,, releases again the Ni atoms to rebuild the paramag-
netic structure of stainless steel. Itis known that the presence
of Ni stabilizes stainless steel in its austenitic character, re-

flected in the ’Fe CEMS spectrum by the single central line

j(see Figs. 3 and 4).

In the case of high-carbon steel samples, we notice the
same pronounced similarity between the intermetallic
phases formed through. direct Sn™ implantation and radi-
ation-enhanced diffusion of tin. This is revealed by compar-
ing Fig. 5 and Table III of the present work with Fig. 3 and

" Table II of Ref. 8. There are, however, minor differences

between the relative proportions and decomposition tem-
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peratures for the FeSn, and FeSn intermetallics that could
perhaps be investigated in further detail.

The overall similarity in the surface composition of the
Sn* ijon implanted samples and those radiation enhanced
diffused with tin indicates that the same beneficial effects on
the tribological and high-temperature oxidation behavior of
metallic components can be accomplished by RED as well as
by direct implantation. Indeed, not only the direct implanta-
tion of Su* ions into iron, titanium, carbon, and stainless
steel has shown to reduce drastically the wear rate of these
materials,'~® but also RED of tin proved to be equally benefi-
¢ial. 337 It is interesting at this point to compare our results

on staialess steel to those reported by Calliari ef al."; those

authors obtained Ni,Sn and Ni;Sn, by ion beam mixing a tin
film deposited on 2 Ni substrate and verified that this treat-
ment substantially increases the tarnishing resistance of
nickel. Moreover, in a recent observation of the high-tem-
perature oxidation properties of carbon steel implanted with
Sn* and radiation-enhanced diffused with tin, we observed
that both methods are very effective in reducing the oxida-

tion rate, All these facts support the idea that second phase

precipitates such as FeSn,, FeSn, and Ni;Sn, play an impor-
tant role on the improvement of the surface mechanical, tri-
bological, and high-temperature properties of metal and
steels treated by ionic bombardment.
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VII.4 - Discuss?o

Observemos, inieialmante, a econsistBnein entre

57 119

os resultados obtidos por CEMS do °'Fe’e do ' “Sn. No caso da

119

implantagdo direta, os espectros do Sn mostram uma redugdo

na contribuigdo de fases Fe-Sn e um concomitante aumento na

proporc8o de compostos Ni-Sn, a medida que se eleva a tempera-

fura de recozimento até €00 SC: EHQUHHIU iitU,“US espectros do

57Fe evidenciam o progressivo aumento na contribuigdo dos com-

ponentes interpretadas como solugd@o sélida Fe Crf‘ Concluimos,
ent3o, que o Ni, presente na composigdo original do ago inoxi-
ddvel, vai sendo progressivamente incorporado pelo >estanho,
deixando o Fe e o Cr livres para formar a fase Fe Cr. J4 no ca

"9%n  mos-

so das amostras tratadas por RED, os espectros do
tram que, desde logo apds o bombardeamento, todo o estanho con
tido na superficie encontra-se sob a forma de Nij Sn,. Consis-

57Fe mostram desde logo a pfesenga

tentemente, os espectros do
bem definida da fase Fe Cr, sendo que sua contribuigd3o para a
drea total do espectro mantém-se praticamente inglterédarapésw
os recozimentos a 400 °C e 500 °C. Ap6s o recozimento a 600°C,
no entanto, ocorre um inesperado aumento na contribuicdo da ﬁé
se Fe Cr, sem uma correspondente alteragéo signi%icativa no es

119

pectro do Sn. Uma possivel explicacido para este fato é a se

guinte: durante o processo de bombardeamento, por haver-se da-
do de forma um tanto brusca a agregacgdo do Ni ao Sn, pode haver

ocorrido precipitacdo de parte do Cr remanescente; 600°C

seria, ent3o, uma temperatura suficientemente -~ elevada
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para qgue tais precipitados se desfizessem, diluindo-se

o Cr na matriz do Fe e explicando-se assim o crescimento da fa
se Fe Cr. O recozimento a 700 °C de amostras tratadas por qual

quer dos dois processos coloca todo o estanho disponivel sob a

forma de Ni, Sn,. O tratamento a temperaturas ainda mais eleva

das provoca a decomposigdo do Ni3 Sn2 e a fuga do Sn das su-

perficies tratadas, deixando-se novamente os dtomos de Ni li-
vres para a reconstituigdo da estrutura paramagnética do ago

inoxidéavel.

Existem, portanto, similaridades e diferengas
nos resultados obtidos mediante o tratamento das amostras por
II ou por RED. A principal similaridade consiste no fato de que
ambos os processos produzem compostos Ni-Sn e a formag3do de so
lugdo sbélida Fe Cr. A principal diferenga é gue, enguanto nas
amostras tratadas por RED todo o estanho introduzido no ago
precipita-se de imediato sob a forma de NiB*Sné; as -amostras
tratadas pof II passam por uma evolugdo, apresentando de ini-
cio fases compostas de Fe e Sn e sé atingindo uma composigdo

idéntica apds o recozimento a 700 °C.

Deve-se ressalter novamente a tendéncia de os
compostos intermetdlicos presentes no sistema sofrerem decompo
sigdo precoce. De acordo com o diagrama de fases do sistema
Ni - Sn, o Ni35n2 é estdvel até 1264 °C; em nossas amostras,

contudo, sua presenga jd ndo € mais sensivel apds aquecimento

a 900 °C. 0O mesmo ocorre com o fe Sn2, que é estdvel até 498°C,
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mas que aparece nas amostras implantadas sob a forma de finis-
simos grdos superparamagnéticos que se decompdem ja a 400 °C.
As fases ndo-estequiométricas designadas por fe Snn parecem so

frer decomposigdo a uma temperatura intermediér_ia entre o FeSn",2

e o Fe Sn, isto &, entre 498 °C e 740 °C.




VIII - CONCLUSOES GERAIS E DISCUSSAO FINAL

Apresentaremos a seguir, com base nas  conclu-
sBes especificas contidas ao final dos trés dltimos capitulos,
umé comparacdo entre os resultados obtidos para os diversos ma
-teriais estudados, quando submetidos a cada umAdos tratamentos
adotados. Apresentaremos também uma discussdo geral do - traba-
lho realizado, e concluiremos bor demdnstrar>que os resultados
obtidos podem ser correlacionados com os estudos de proprieda-
des triboldgicas e de oxidagdo térmica dos materiais em ques-

tdo.

VIII.1 - ConclusGes gerais

VIII.1a - Composicdo é'mdrfologiavdas superfi-
cies tratadas o

. Um dos resultados mais positivos ngté trabalho
foi o reconhecimento da presenga, nas supérficiésdas émostfa&
de fases intermetdlicas ndo-usuais, diferentes das convencional
mente obtidas sob condigdes de equilibrio termodin&mico. No fer

ro puro tratado por RED, tais fases foram descritas como de com
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posigdo FeSn (1 { x {(2), apresentando-se como uma espécie
de solugdo sélida de concentragdc muito diversa das permitidas

para as solugles solidas regulares, o que indica uma estrutura
cristalina fortemente danificada ou mesmo inexistente, configu

rando-se assim uma fase com pelo menos um alto grau de amorfi-
zagd0. No ago ferramenta tratado tanto por II como por RED, e

no ago inoxidével diretamente implantado, observaram-se fases
semelhantes, as quais provavelmente agregam em sua composigéo

dtomos de C ou Cr e Ni, conforme o caso. Nas amostras de
ferro puro tratadas por II hé também evidéncias da presenga de

tais fases, embora mais pobres em estanho.

Por outro lado, observa—#e uﬁa tendéncia para a
formagdo, por RED, de uma proporgdo maior de fases de 'equili—
brio. Assim, no ferro puro e no ago-feriémenta verificamos a
presenga de précipitados de FeSn e Fesﬁ2 .apenas nas amostras
tratadas por RED. No ago inoxiddvel, yérifica-se a presencga de
Ni3Sn na amostra tratada por II, poréh na amostra tratada por
RED todo o estanho presente encontra-se sob a forma de precipi

tados de Ni_Sn

37 2.

Existem, assim, semelhaﬁgéS'e diferengas entre
os resultados obtidos por II e RED. O aéo-ferraménta foi o ma-
terial que apresentou a maior semelhéhgé, dhm a presencga de ﬁg_
ses amorfas FeSnx(Cy) em ambos os tipos de amostrgs, éonsistig
do a diferenga na ja mencionada precipitagdo de compostos nas

amostras tratadas por RED. No ago inoxiddvel, a semelhanga re-
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side na segregacgdo do Sn pelo Ni e na formagdo das  solugdes

sélidas Fe Cr por ambos os tratamentos, consistindo a diferen-

ca novamente na pronunciada precipitacdo de N135n2 por RED.

J4 no ferro puro, as diferengas s#o mais acentuadas: nas amos-

tras tratadas por RED, temos preecipitados de intermetalicos imer

sos em uma fase amorfa rica em estanho; nas amostras tratadas
por 1I, temos também fases amorfas, porém mais pobres em esta-

nho e coexistindo com uma proporgdo considerdvel de solugdes

sdlidas regulares de Sn em Fe.

VIII.1b - Estudos de evolugdo térmica

O0s estudos de evolugdo térmica mostram a pro-
gressiva decomposicdo das fases de n3o-equilibrio e a concomi-
tante precipitag3o de fases de equilibrio. No ferro puro tra-
tado por II, a jé referida fase amorfa menos rica em estanho
decompBe-se a 420 °C, restando na superficie uma solugdo s6li-
da regular de concentragdo em torno de 6 at.% de 5Sn e precipi-
tados de compostos estequiométricos. J4 as fases amorfas mais
ricas em estanho desaparecem entre 420 °C e 500 °C no ferro

puro tratado por RED e entre 500 °C e 600 °C nos agos.

Outra constatacgdo interessante é a decomposigdo
precoce de todas as fases de equilibrio observadas ao longo do
estudo. Tanto aquelas cuja presenga fol identificada ja nas
amostras recém-tratadas como as que se formaram pela decomposi
cdo das fases de ndo-equilibrio durante os tratamentos térmi-

cos, invariavelmente sofreram decomposigdo a temperaturas in-
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feriores s prescritas nos correspondentes diagramas de-— fase.
Este tem sido um comportamento geral observado em varias siste
mas, € tém sido explicado como um efeito combinado da difusivi
dade e da solubilidade das impurezas no substrato [52]. Assinm,

0 aguecimento das amostras provoca a difus3o do estanho  para

fora da regido implantada, deixando 0s grdos de precipitados
em contato com um ambiente pobre em estanho. 0 pronunciado gra

diente de concentracso assim estabelecido nos contornos de grdo
favorece a sua decomposicdo, gque ocorre entdo a temperaturas
inferiores as observadas para amostras homog&neas ' dos mesmos

compostos.

Devemos ressaltar o comportahento»beculiar apre
sentado pelo ferro puro. Independentemente do tratamento sofri
do, todas as amostras revelaram, mediante recozimen’_co a 500-550°C,
a predomindncia de uma dnica e inusitada fase; interpretada co

mo estanho segregado nos contornos de grao do substrato.

VIII.2 - Discussdo dos resultados

Os resultados obtidos no/presente trabalho de-
vem ser olhados sob dois aspectos: sua generalidadeA e sua va-
lidade. No que diz respeito & generalidade, devemos notar que
nossas conclusdes referem-se apenas aos sistemas e as condi-
¢Bes particulares adotadas. J4 sua validade estd condicionada

pela adequacdo dos métodos de analise utilizados.
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Para tornar mais concreta a discussdao sobre a

generalidade, tomemos como exemplo a observagio de que se ob-

teve pOr RED uma proporgdo maior de¢ fases de equilibrio. Pode-

riamos interpreté-la de trés maneiras:

(i) Como uma consequéncia de se atingirem con-

centragdes maiores de estanho por RED do que por II, criando-

-se assim condig¢Bes para a precipitagdo de compostos.

(ii) Como.uma caracteristica ihtrinseca7dd pfo-
cesso. Com efeito, conforme vimos no Cap. III, a afinidade qui
mica do par filme/substrato é o principal fator que controla a
mixagem por bombardeamento idnico (IBM), enquanto que a intro-

dugdo de ions por II se dé independentemente de tal afinidade.

(iii) Como prépria da faixaAde temperatura em
qUe se trabalhou. Para amostras tratadas sob temperaturas sig-
nificativamente diferentes, talvez Se obtivessem composigdes e
morfologias diferentes das aqui observadas.

© 0 esclarecimento desses<a§pectos demandaria um
estudo sistematico, com a obtengédo dé pei%is de concentraééo
equivalentes por tratamentos diferentes,ibbm a variagdo contro
lada da temperatura dos substratos durante os tratamentos, tal -
vez com o estudo de uma variedade maior de materiais. S6 assim

poderiamos ao mesmo tempo estabelecer a generalidade das obser

vacSes feitas, bem como compreender melhor os fendmenos bési-
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cos envolvidos.

Passemos a discussdo dos métodos de anflise. A

técnica de RBS, conforme se v& dos espectros mostrados no Cap.
V, oferece quase nenhuma informagdo sobre a morfologia das su-

perficies estudadas. Como os sub-espectros de energia das par-

ticulas a espalhadas por 4tomos de estanho e ferro encontram-

‘-se superpostos, o que se obtém sdo perfls de concentragio mé-
dia, com algumas informagBes sobre a eficiéncia do processo de
mixagem e sobre o comportamento do estanho durante os tratamen
tos térmicos. Quanto & andlise por CEMS, como alguns espectros
admitem mais de uma interpretag8o, pode-se colocar em ddvida a
validade das conclusdes obtidas. Mas a técnica teve o mérito de
pdr em evidéncia a presenga de fases intelramente novas, dife-
rentes das que se podem obter convencionalmente sob condigGes
de equilibrio termodin@mico. Consideramos satisfatéria a carac
terizagdo das fases amorfas presentes nas amostras de . ferro
tratado por RED, bem comoc a identificagéo de sua presenga tam-
bém nos agos. A validade destas conclusBes pode ser arguida

com base nos quatro aspectos seguintes:

(i) a consisténcia entre esta interpretacdo e
0s resultados obtidos por outras técnicas, conforme relatos de

outros autores, no caso do ferro puro tratado por RED;

(ii) a similaridade entre os espectros para o

ferro puro tratado por RED, para o ago-ferramenta tratado por
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II e RED e para o ago inoxiddvel tratado por II.

(iii) o fato de que a temperatura em queé ocorre

a dissociacdo das fases interpretadas como amorfas é semelhan-

te em todos 0s casos em que elas se manifestam.

(iv) a unidade e a consis?éncia do quadro geral

interpretativo obtido. -

Queremos ressaltar ainda a consist&ncia de nos-
sos resultados com outras informacdes existentes na literatu-
ra. No caso do ferro puro, a formag8o de fases amor fas por RED
estd de acordo com uma série de regras“empiricas baseadas no
estudo de uma grande variedade de sistemas [10] (ver Cap..V).
J4 a formacdo de fases amorfas por Il pode ser inferpretada
com base em regras empiricas existentes para o caso de bbmbar—
deamehto de ligas e compostos intermetdlicos [10, 56,102]. Com
efeito, a partir de uma certa dose, a continuidade do processo
de implantagdo equivale a bombardear se uma llga /prev1amente~
formada; de acordo com as mencionadas regras, Sn e Fe oferemv
condigBes para a obtencdo de fases amorfas (ver Cap V). J& no
caso do ago-ferramenta, a presenga marcante de’ fases_r amorfas
estd de acordo com observagdes de que a-presenga‘ae c facili:_
ta a amorfizac@o do ferro mediante implanfagéo de outros me -
tais, como, por exemplo, o titanio [103]. No ago inoxid&vel =a
tendéncia para a formacgéo preferencial de fasés de equilibrio .

estéd de acordo com as observacdes feitas em materiais —conven-
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cionais de que a presenga de Ni modifica os mecanismos de atua

040 do Sn, em virtude da precipitacdo de compostos como 0
Ni3Sn2 (ver Cap. 1I).

VIII.3 - Conexdo com os estudos triboldgicos e de oxidagdo

Embora n3o faga parte dos objetivos especificos
deste trabalho interpretar as propriedades triboldgicas e o com
portamehtc frente a oxidagdo do ferro e dos égos, éabe'aqui um
ensaio neste sentido, com o fim de ilustrar a utilidade das in

formagdes obtidas sobre esses sistemas..

Iniciando pelas propriedades tribolégicas do
fer;o puro, lembremos que os efeitos da presenga de estanho so
bre as propriedades extensivas ("bulk'propgrties") deste mate-
rial tém sido explicados pela segregégéd intergranular deése
elemento. Em nossas amostras, vimos'qué este.tipo'de ségréga~
¢80 € muito favorecido tanto por II como por RED, a ponto de
todo o estanha contido nas amostras apérecér' sob esta forma
apés o recozimento a cerca de 500 °C.:Cbho nOs processos tribg
légicos as superficies podem atingir_témpeiaturasAdesta ofdéh,
uma possivel explicagdo para a melhoria;dé desempénho éAa for-
magdo de uma camada superficial cuja durezé é auméntada _pela .
presenga de estanho intergranular. No caso dés amostras trata-

das por RED, pode haver ainda um efeito de endurecimento da su

perficie devido & precipitagdo de compostos intermetdlicos ("pre
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cipitation hardening"). Outra contribuigio significativa pode
provir da existéncia de fases amorfas nas superficies trata-
das; como se sabe, ligas metdlicas amorfas costumam apresentar

propriedades mecdnicas, como dureza e resisténcia ao desgate,

significativamente melhores do que as dos metais na forma cris

talina usual [104], Evidentemente, ndo estdo excluidas outras
hipSteses levantadas por vérios autores (ver Cap. 1), .como OsS

efeitos da reducdo na taxa de oxidagd3o sobre os processos ~ de

desgaste oxidativo e a ag8o do SnO2 como lubrificante s6lido.

No que diz respeito &s redugdes observadas na
taxa de oxidagdo do ferro puro, 0S mesmoSs fatores acima aponta
dos podem haver influenciado o processol Naé temperaturas rela
tivamente baixas em que os estudos foram realizados, © desen-
volvimento das camadas de 6xido processa-se preferencialmente
por difusdo intergranular ("grain-boundary diffusion) e n3o in
tra-reticular ("lattice diffusion") de cations. Mas; se osvcog
tornos de grao estiverem ocupados por datomos de Sn ail segrega
dos, os caminhos para a difuséo estardo bloqueados. Por outro
lado, emboré ndo haja estudos sobre orpomportamento de metais
amorfos frente & oxidagdo térmica (mesmq porque tais fases cos
tumam ser termicamente instdveis), é:fgioével subor-se que, 2
semelhanga do que ocorre com sua resis"c'éncia & COrrosao [104,105],
sua resisténcia & oxidacg3o seja também muito maior douque a
dos metais normais. Como em nossas amostras verificambs a pre-
senca de fases amorfas até cerca de 500 °C, é possivel que a

redugs@o na taxa de oxidagdo esteja relacionada com a presenca
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de tais fases. Mas a formag&o de pequenos precipitados de com-
postos intermetédlicos, na medida em que aumenta a densidade de
contornos de grdo, deve desfavorecer a resisténcia & oxidagdo;
i§to pode explicar a pequena desvantagem observéda no caso das

amostras tratadas por RED.

No que diz respeito ao ago-ferramenta,.as mes-
mas consideracdes se aplicam. No entanto, fal material apresen
ta um comportamento peculiar quando submetido & oxidag@o térmi
ca (Ref. 4, Apéndice II): os 6xidos crescem sbb a forma de pre
cipitados finissimos, superparamagnéticos. Eéta éaracteéistica
morfoldégica dos 6xidos provavelmente é responsdvel por suaenor
me aderéncia ao substrato, conforme foi observado, aderéncia
esta que, por sua vez, relacionar-se-4 com a resisténcia ao des
gaste do material. Pois bem, esta caracteristica peculiar dos
6xidos desenvolvidos sobre o ago-ferramenta pode estar.relacig
nada com a 51gn1f1cat1va presenga de fases amorfas em sua  Su-
perficie, na medida em que tais fases n&o oferecem gréos sobre

os quais possa crescer epitaxialmente o 6xido.

J& o aco inoxidével apresenta um comportamento
surpreendente. Embora haja poucos dadbs»édb:e suas probrieda-
des tfibolégicas quando tratado com estahho por II ou RED, sa-
be-se que sao muito melhores do que as do ago nao- tratado No .
entanto, sua resisténcia & oxidagdo diminui, sendo esta redu-
¢d0 mais pronunciada para as amostras tratadas por RED [29].
Ora, viu-se que é justamente no aco inoxiddvel que ocorre a

maior precipitacdo de intermetdlicos, em virtude da fécil liga
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cdo do Sn ao Ni. 0 que se pode de imediato pensar é que a pre-

cipitagdo de compostos como Ni3Sn e Ni3Sn2 melhora as pro-

priedades triboldgicas, endurecendo a superficie ("precuﬁiation

hardening")‘, mas aumenta 0s caminhos rép‘idoa para a difusto de

cdtions, pois aumenta a densidade de contornos de gr&o, favo-

recendo assim a oxidag8o do material. Note-se que estes resul-
tados podem ser perfeitamente confrontados com os estudos antes

relatados sobre tratamentos convencionais de agos inoxid4veis
com estanho: nas ligas Invar, observou-se o efeifo de -endure-
cimento por precipitacédo do NiBSnz, enquanto que - propriedades
que dependem da segregag8o intergranular do Sn foram favoreci-

das em agos Fe-Cr mas ndo em agos'Fe-C;-Ni (ver Cap.m}l).



10.

BIBLIOGRAFIA

_ DIONISIO, P. H.; BARROS Jr., B. A. S. de; BAUMVOL, I. J.

R. J. Appl. Phys., 55:4219, 1984.

J. Appl. Phys., 58:773, 1985.

. DIONISIO, P. H,; SCHERER, C.; TEIXEIRA, S. R’j BAUMVOL, I.

J. R. Nucl. Instrum. & Methods Phys. Res.

DIONISIO, P. H. & BAUMVOL, I. J. R. A ser publicado em
Phys. Status Solidi a. ‘

. SCHERER, C.; TEIXEIRA, S. R.; BAUMVOL, I. J. R. A ser

publicado.

THWAITES, C. J. & CHATTERJEE, S. K. J. Iron steel Inst.,
210:581, 1972.

SANTOS, C. A. dos. Composic8o superficial € propriedades
mecAnicas e triboldégicas de aco-carbono implantados com
nitrogénio. Porto Alegre, Curso de Pés-Graduagdo em Fi
sica da UFRGS, 1984. Tese. ”

BAUMVOL, I. J. R. 1In: ZIEGLER, 3. F. ed. Ion implantation
science and technology. New York, Academic Press, 1984.
p. 261-310.

. DEARNALEY, G. In: RYSSEL, H. & GLAWISCHING, H. eds. Ion

implantation: equipment and techniques. Berlin,'Sbnhgep-
verlag, 1983. p.332.

FOLLSTAEDT, D. M. Nucl. Instrum. & Methods Phys. Res. B,
7/8:11, 1985.




1.

12,

13.

14,

15.

16.

17.

18.
19.
20.
21.

155

JOHNSON, W. L.; CHENG, Y. T.; Van ROSSUM, M.; NICOLET,
M-A. Nucl. Instrum. & Methods Phys. Res. B., 7/8:657,

1985.

BRAITHWAITE, E. R. Solid lubricants and surfaces. Oxford,

Pergamon Press, 1964,

DOWNSON, D. History-of tribology. London, Longman, 1979.

HARTLEY, N. E. W.; DEARNALEY, G.; TURNER, J.F. In: CROWDER,
B. L. ed. Proc. Int. Conf. on Ion Implantation in Semi-

conductors and other Materials. New York, Plénum Press,
1973. p. 423. _ -

HARTLEY, N. E. W.; SWINDLEHURST, W. E.; DEARNALEY, G;
TURNER, J. F. J. Mater. Sci., 8:900, 1983.

BARROS Jr., B. A. S. de Oxidag#o em alta temperatura de-
agos: influéncia da implantagdo idnica e difus@o auxi-

liada por radiagdio. Porto Alegre, Curso de P6§gGradua-
cd3o em Fisica da UFRGS, 1984. Dissert. mestr. Fisica.

Lo RUSSO, S.; MAZZOLDI, P.; SCOTTONI, I.; TIVERON, B.;
TOSELLO, C.; WOLF, G.; ZHANG, G. L. Wear behaviour of
steel after ion implantation. In: Atti VII Congresso
Nazionale sulla Scienza e Tecnologia del Vuoto. Bres-
sanone, It4dlia, 1981. p. 273-8. '

BAUMVOL, I. J. R.; WATKINS, R. E. J.; LONGWORTH, G;
DEARNALEY, G. Inst. Phys. Conf. Ser., 54:201, 1980.

BAUMVOL, I. J. R.; LONGWORTH, G.; BECKER, L.W.; WATKINS,
R. E. J. Hyperfine Interactions, 10:1123, 1981. ’

BAUMVOL, I. J. R. Phys. Status Solidi a, 67:287, 1981.

GUZMAN, L. & SCOTONI, I. Ion mixing in the Ag-Ni and
Fe-Sn Systems, In: KOSSOWSKI, R & SINGHAL, S. C. eds.
Proc. of the NATO advanced study institute on surface
engineering, Les Arcs, fFrance, 1983.1 Leiden, Martinus
Nijhoff, 1984.




22.

23.

24.

25.
26.
27.
28.
29,
| 30.
31.
32.
33.

34.

350

156

HALE, E. B.; MUEHLEMANN, M. M.; BAKER, W.; KOSHER, R. A.
Parameter induced changes in the wear behaviour of ion

implanted steel under heavy loading. In: KOSSOWSKI,

R. & SINGHAL, S. C, eds. Proc. of the NATO advanced study
institute on suface engineering, Les Arcs, France, 1983.
Leiden, Martinus Nijhoff, 1984.

HARTLEY, N. E. W. & HIRVONEN, J. K. Nucl. Instrum. &
Methods Phys. Res., 209/210:933, 1983.

BENARD, J. L'Oxidation des métaux. Paris, Gauthier
villars, 1962.

HAUFFE, K. Oxidation of metals. New York, John Wiley,
1965. | |

KOFSTAD, P. High temperature oxidation of metals. New
York, John Wiley, 1966.

BAUMVOL, I. J. R. J. Appl. Phys. 52:4583, 1981.

GIACOMOZZI, F.; GUZMAN, L.; MOLINARI, A.; TOMASI, A.;
VOLTOLINI, E.; GRATTON, L.M. Mater Sci. Eng., 69:341,
- 1985. '

DIONISIO, P. H. & BAUMVOL, I. J. R. A ser publicado.

HAUSEN, M. Constitution of binary alloys. New York,
McGraw-Hill, 1958.

ELLIOT, R. P. Constitution of binary alloys. New York,
McGraw-Hill, 1965. Suppl. 1.

SHUNK, F. A. Constitution of binary alloys. New York,
McGraw-Hill, 1972. Suppl. 2.

TREHEUX, D.; GUIRALDENQ, P; POYET, P. Met. et Corr.,
559:102, 1972,

van BECK, J. A.; STOLK, S. A.; van LOO, F. J. J. Z
Metallkd., 73:439, 1982.

PEARSON, W. B. A handbook of lattice spacings and
structures of metals and alloys. Oxford, Pergamon
Press, 1967. v. 2.




36.

37.

38.
39.

40.

41,

hz.

43.

44,

45'

46.

47.
. 48'

49.

157

BIBER, H. E. J. Eletrochem. Soc., 113:362, 1966.

LEIDHEISER, H. The corrosion of copper, tin and theyr
alloys. New York, John Wiley, 1271,

HONDROS, E. D., J. Phys. Collog., 36(C-4):117, 1975.

MITCHEL, J. R.; POTTER, M. E.; RUDOLPHY, E. C. Trans.
Metall. Soc. AIME, 224:686, 1962.

ELIEZER, Z.; WEISS, B. Z.; RON, M.; NADIV, S. J. Appl.
Phys., 44:419, 1973. i ' '

DEARNALEY, G.; FREEMAN, J. H.; NELSON, R. S.; STEPHEN,
J. Ion implantation. Amsterdam, North-Holland, 1973.

SOUZA, J. P. de Implantadores de ions. Porto Alegre,
Instituto de Fisica da UFRGS, 1981. Mimeogr. '

LINDHARD, J.; SCHARFF, M.; SCHIOTT, H. E. Mat.-Fys. Medd.
Dan. Vidensk. Selsk., 33:1, 1963. o

LINDHARD, J.; NIELSEN, V.; SCHARFF, M. Mat.-Fys. Medd.
Dan. Vidensk. Selsk, 36:1, 1968.

ZIEGLER, J. F.; BIERSACK, J. P.; LITTMARK, U. The
stopping and range of ions in solids. New York, Perga-

mon Press, 1985.

THOMPSON, M. W. Defects and radiation damage in metals.

Cambridge, Cambridge University Press, 1969.
SIGMUND, P. Phys. Scr., 28:257, 1983.

DRIGO, A. V. Physics of ion implantation. In: KOSSOWSKI,
R. & SINGHAL, S. C. eds. Proc. of the NATO advanced
study institute on surface engineering, (les Arcs,
France, 1983). Leiden, Martinus Nijhoff, 1984.

ZIEGLER, J. F. In: ZIEGLER, J. F. ed. Ion implantation:
science and technology, New York, Academic Press, 1984.
p. 51-108.




20,

o1,

52.

254
54,

55.
56.
57.
58.

59.
60.

61.

62.

63.

64,

158

WINTERBON, K.; SIGMUND, P.; SANDERS, J. B. Mat. Fys. Medd.
Dan. Vidensk Selsk., 37:1, 1370.

FICHTNER, P.F. Comunicagdo pessoal, 1986.

PICRAUX, S. T. Physies of ion 1mplantat10n In: KDSSUWSKI
R. & SINGHAL, S. C. eds. Proc. of the NATO advanced

study institute on surface engineering, Les Arcs, France,

1983. Leiden, Martinus Nijhoff, 1984.
S00D, D. K. Radiat. Effects, 63:141, 1982,

LAM, N. Q. & WIEDERSICH, H. In: PICRAUX, S. T. & CHOYKE,
W. J. eds. Metastable materials formation by ion
implantation. New York, North Holland, 1982. p. 35.

PAVLOV, P. V. Nucl. Instr. and Meth., 209/210:791, -1983.

WIEDERSICH, H. Nucl. Instrum. & Methods Phys. Res. B,
7/8:1, 1985.

PAINE, B. M. & AVERBACK, R. S. Nucl. Instrum. & Methods
Phys. Res. B, 7/8:666, 1985.

WANG, Z.; LI Yi; ZHANG, J. Nucl. Instrum. & Methods Phys.
Res. B, 13:453, 1986. '

LAM, N. Q. & ROTHMAN, S. J. Radiat. Eff., 23:53, 1974.

MYERS, S. M.; AMOS, D. E.
47:1812, 1976,

BRICE, D. K. J. Appl. Phys.,

-s

HAYASHI, N. & TAKAHASHI, T. Appl Phys Lett., 41:1100,
1982. : :

JOHNSON, E.; JOHANSEN, A.; SARHOLT-KRISTENSEN, L.; ROY-
~-POULSEN, H.; CHRISTIANSEN, A. Nucl. Instrum. & Methods
Phys. Res. B, 7/8: 212, 1985. |

HOHMUTH, K.; RAUSCHENBACH, B.; KOLiTSCH, A.; RICHTER, E.
Nucl. Instrum. & Methods Phys. Res., 209/210:249, 1983.

KNAPP, J. A.; FOLLSTAEDT, D. M.; DOYLE, B. L.; Nucl.
Instrum. & Methods Phys. Res. B, 7/8:38, 1985.




65,

66.

67.

68.

69.
?0.
71.
72.

73.

74,
75.

76.

77.
78.

79.

159

HUNG, L. S. & MAYER, J. W. Nucl. Instrum. & Methods Phys.
Res. B, 7/8:676, 1985. |

DEARNALAY, G. Radiat Eff., £3:25, 1982.

MATTESON, S. & NICOLET, M.-A. In: PICRAUX, S. T. & CHOYKE,
W. J. eds. Metastable materials formation by ion implan-
tation. New York, North Holland, 1982. p.3.

MATTESON, S. & NICOLET, M.-A. Ann. Rev. Mater. Sei.,
13:339, 1983.

LAU, S. S.; LIU, B. X.; NICOLET, M.-A. Nucl. Instr. and
Meth., 209/210:97, 1983. -

SIGMUND, P. & GRAS-MARTI, A. Nucl. Instrum. & Methods
Phys. Res., 182/183:25, 1981.

{ ITTMARK, V. Nucl. Instrum. & Methods Phys. Res. B,
7/8:684, 1985. '

CHENG, Y-T; Van ROSSUM, M.; NICOLET, M-A.; JOHNSON, W. L.
Appl. Phys. Lett., 45:185, 1984. : _

d"HEURLE, F.; BAGLIN, J. E. E.; CLARCK, G. J. Correlation
between chemistry and the amount of mixing in bilayers
submitted to ion bombardment. Cépia preliminar, 1984.

van ROSSUM, M.; CHENG, Y-T.; NICOLET, M-A.; JOHNSON, W. L.
Appl. Phys. Lett., 46:610, 1985. '

HAFF, P. K. & SWITKWSKI, Z. E. J. Appl. Phys., 48:3383,
1977. ; |

COLLINS, R. Factors determining radiation-induced mixing
at interfaces. Conf. on Rad. Effects in Insulaters, 3.
Guildford, 1985. i

FRAUENFELDER, H. The Mossbauer effect. Néw;York, Benjamin,
1962. a

WERTHEIM, G. K. Mossbauer effect: principles énd appl1ca-
tions. New York, Academic Press, 1964.

GOLDANSKI, V. I. & HERBER, R. H. eds. Chemical applications
of Mossbauer specboscopyz New York, Academic Press, 1968.




80.

81,

82.

83.

84.

85.

86.

87.

88.

89.

90.

160

GIBB, T. C. Principles of Mossbauer spectroscopy. New
York, John Wiley, 1976. |

GREENWOOD, N. N. Mossbauer spectroscopy. London,
Chapman & Hall, 1971.

GUTLICH, P.; LINK, R.; TRAUTWEIN, A. Mosshauer spectros-
copy and transition metal chemistry. New York, Sprin-

ger-Verlag, 1978.

KUNRATH, J. I. Métodos fisicos em quimica analitica. Um

estudo da aplicacdo do efeito Mossbauer, termo-gravime
tria e difratometria & andlise de produtos de termode-

composic3o. Porto Alegre, Instituto de Fisica da UFRGS,
1976. Tese. Livre-Docéncia.

CUNHA, J. B. M. da Estudo de interag#o hiperfina. nos
compostos (991—x59x)293 por espectroscopia Mdssbauer
do >’Fe. Porto Alegre, Curso de Pdés-Graduagdo em Fisi-

ca da UFRGS, 1976. Dissert. mestr. Fisica.

SILVA, M. T. X. Aplicag8o do efeito Mossbauer 3 andlise

de amostras de basalto. Porto Alegre, Curso de Pds-Gra-
duacsio em Fisica da UFRGS, 1977. Disser. mestr. Fisica.

TRICKER, M. J. 1In: STEVENS, J. G. & SHENOY, G. K. eds.
Mossbauer spectroscopy and its chemical applications;
Adv. Chem. Ser., 194:63, 1981.

BONCHEV, Z. W.; JORDANOV, A.; MINKOVA, A. Nucl. Instrum. --
& Methods, 70:36, 1969.

LONGWORTH, G. & ATKINSON, R. 1In: STEVENS, J. G. & SHENOY,
G. K. eds. Mossbauer spectroscopy and its chemical
applications. Adv. Chem. Ser., 194:101, 1981.

SAWICKI, J. A. & SAWICKA, 8. D. -Hyperfine Interactions,
13:199, 1983, | o |

FUJITA, F. E. 1In: GONSER, U. ed. Mossbauer spectroscopy.
Berlin, Springer-verlag, 1975. p.201.




91.

92.

93.
94.

95.
96.
97.
?8.
99.
100.
101.
102.
103.

104.

161

LONGWORTH, G. In: Treatise on materials science and tech-

NOLOGY, New York, Academic Press, 1980. v.19A, p.107.

HUFFMAN, G. P. & HUGGINS, F. E. In: STEVENS, J. G. &
SHENOY, G. K. eds. Mossbauer spectroscopy and its che-
mical applications. Adv. Chem. Ser., 194:265, 1981.

GONSER, U. Hyperfine Interactions, 13:5, 1983. i

DJEGA-MARIADASSOU, C.; LECOCQ, P.; TRUMPY, G.j TRﬁFF, VI
STERGAARD, P. Nuovo Cimento B, 48:35, 1966.

NIKOLAEV, V. I.; SHCHERBINA, Yu.I.; YAKIMOV, S. S. J.
Exp. Theor. Phys., 45:1277, 1963.

Le CAER, G.; MALAMAN, B.; VENTURINI, G.; FRUCHART, D.;
ROQUES, B. J. Phys. F, 15:1813, 1985. |

SILVER, J.; MACKAY, C. A., DONALDSON, J. D. J. Mater.
Sci., 11:836, 1976. ‘ ’

CHU, W. K.; MAYER, J. M.; NICOLET, M-A. Backscattering
spectroscopy. New York, Academic Press, 1978.

DUBIEL, S. M. & ZNAMIROVISKI, W. Hyperfine Interactions,
9: 477, 1981.

WEYER, G.; PEDERSEN, F. T.; GRANN, H. Nucl. Instrum. &
Methods Phys. Res. B, 7/8:103, 1985.

de WAARD, H.; HAFEMEISTER, D. W.; NIESEN, L.; PLEITER, F.
Phys. Rev. B, 24(3):1274, 1981.

BRIMHALL, J. L.; KISSINGER, H. E.; CHARLOT, L. A. Radiat.
eff., 77:237, 1983. S

FOLLSTAEDT, D. M.; KNAPP, J. A.; PICRAUX, S. T. Appl.
Phys. Lett, 37: 330, 1980. ] ’ ’

GONTHERODT, H. -J. In: LOSCHER, E. & COUFAL, H.'eds,
Liquid and amorphous metals. Alphen aan den Rijn,
Sijthoff & Noordhoff, 1980. p.347-52.




162

105. ASHWORTH, V.; PROCTER; R. P. M.; GRANT, W. A. In HIRVONEN,
J. K. ed. Treatise on material science and thechnology,
vol. 18, Ion Implantation. New York, Academic Press,
1980. p.176. |




APENDICE -I



164

Intermetallic phases formed during tin implantation into iron and steels
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Instituto de Fisica, Universidade Federal do Rio Grande do Sul, 90000 Porto Alegre, RS, Brasil
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The surface layers of pure iron, high-carbon steel and stainless steel, ion implanted with 1X 1o
Sn* cm™?, have been characterized by means of ''*Sn conversion electrons Méssbauer
scattering. The intermetallic phases existent in the as-implanted samples are determined, and then
the thermal decomposition of these phases are established. The phase transformations observed in
the treated surfaces agres reasonably well with the phase diagrams reported in the literature for

stolchiometric intermetallic phases formed in bulk.

PACS numbers: 68.20 -+ t, 61.70.Tm, 64.70.Kb, 76.80. + y, 97.20.Kz

1. INTRODUCTION

In recent years several authors reported modifications
of the mechanical and high temperature oxidation proper-
ties of iron, steels, titanium, and other metals, caused by ion
implantation or ion beam mixing of tin into the surface lay-
«rs of these materials.”*

The reductions observed in the wear rate and friction
coefficient after treating the metal surface by the two above
processes may be due to precipitation hardening, since sec-
ond phase precipitates such as FeSn, and Ni,Sn, which can
account for hardening are formed during implantation.

Theimproved resistance to high temperature oxidation
in the case of pure iron implanted with Sn* ions was asso-
ciated with the intermetallic FeSn,. This was established in
analogy with tinplating, where FeSn, acts as a barrier
between the active iron substrate and the oxidizing environ-
ment, reducing greatly the surface area of the iron that is
sacrificially protected by SnO,.” Oxidative wear is also in-
fluenced by this mechanism."?

These introductory remarks emphasize the existence of
a large interest on the characterization of the phases formed
on the surface of the above mentioned materials when they
are implanted with Sn, as well as the relative proportion of
these phases and thekind of transformations that they exper-
ience when the samples are submitted to temperatures typi-
cal of the practical working conditions. Such a knowledge is

. essential for the understanding of mechanisms responsible
for the protective effects that are observed, and also to be
able to predict the most promising applications.

In the present paper we report on the determination of
intermetallic phases on pure iron, tool (high-carbon, low-
chromium) steel and stainless (18/8) steel implanted with
Sn* ions. The method used to determine the phases formed
during implantation and their thermal evolution was the fol-
lowing.

(i) 1°Sn conversion electron M&ssbauer scattering
(CEMS) analysis is performed on the as-implanted sur-
faces.!®12 The components used to fit the CEMS spectra are
identified by comparison with data on transmission Moss-
bauer spectroscopy of stoichiometric intermetallic com-

from the literature.
(ii) The samples from (i) are annealed in high vacuum at
temperatures in the range 200-900 °C. After every annealing

4219 J. Appl. Phys. 56 (12), 15 June 1984
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temperature a CEMS spastrum i recorded. By comparing
the new parameters for each component of the fitting with
the Méssbauer data from the literature we can establish the
phase transformations occurring at the surface of the sam-
ples.

(iii) The phase transformation schemes obtained in the
present work are then compared with the phase diagrams for
the Fe-Sn and also for the Ni-Sn systems (there are no C-Sn
nor Cr-Sn intermetallics). This comparison allows in most
cases a rather unambiguous determination of the kind of
precipitates formed during implantation and their thermal
evolution.

il. EXPERIMENTAL RESULTS

Samples of pure iron (99.99%), ground and polished
NSOH tool steel ( 1 C, 0.5 Cr, 1.2 Mn, 0.5 W) and polished
18/8/1 stainless steel (0.15 C, 18 Cr, 8 Ni, 2 Mn) were all
electropolished and then implanted with 1X 10"
11960+ cm—2 at 200 keV in the Linttot facility at Harwell.
Typical depth profiles for the implanted Sn* are given in
Ref. 1. :

The CEMS data were obtained in a backscattering ge-
ometry. A proportional counter-in which He-5% CH, was
allowed to flow was added to a conventional constant accel-
eration Mossbauer spectrometer. In this experimental setup

' the samples are placed inside the detector and all the conver-

sion electrons with energies below 20 keV are collected ona -
tungsten wire. Further experimental details as well as the
data reduction and analysis procedures can be obtained in
Refs. 10 and 11. The Mossbauer source used was ''>*Sn in

- BaSnO,. All the isomer shifts are quoted with respect to this

In Fig. 1 we show our CEMS spectra for the as-implant-
ed samples. The lines through the data points are least-
square fits to the experimental points. The subspectra com-
posing the fitting for each experimental curve are also
indicated. In Table I we give the parameters obtained from
the fittings, and also the Mdssbauer parameters for the cor-
responding phases as given in the-literature. Intermetallic
compound precipitates can in principle be identified by com-
paring the parameters from the present work {corresponding
to nonstoichiometric, heavily damaged systems) with the

® 1984 Americanrinstitute of Physics 4219
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FIG. 1. "**Sn CEMS spectra for the pure iron
(a), tool stee! (b}, and stainless steel (c) samples,
as-implanted with 1X10"” Sn* em™? at 200

, keV. The full lines accompanying the experi-
mental points are least-squares fittings, and the
‘ . subepestrs compoging tha fittings are shown bes
— | | low each spectrum. The source was ' Sn in
B4 0 48 30T e B 4 0 4 8 BaSnO, (see text and Table I).

data for stoichiometric usually single phase systems that

have been investigated by transmission Mdssbauer spectros-
copy by other authors.

For pure iron [Fig. 1(a) and Table I] we see that 66% of
the relative area of the CEMS spectrum for the implanted
1156n corresponds to the intermetallic FeSn,, and 34% ap-
pears to be due to a solid solution of Sn in Fe (FeSn) with
variable concentration (reflected in the CEMS spectrum by
large linewidths). From the magnitude of the hyperfine mag-
netic field of this last component, H = 76 +- 4 kOe, we can
assume a maximum concentration of Sn of 2% for the solid
solution FeSn.'*'¢

In NSOH tool steel [Fig. 1{b) and Table I] 27% of the
relative area of the spectrum corresponds to FeSn, and 73%
to the intermetallic compound FeSn.

Finally, in stainless steel [Fig. 1(c), Table I] we observe
22% of FeSn,, 58% of FeSn, and 20% of an intermetallic

VELOCITY (mm.s™)

17,18

phase of Sn and Ni, namely Ni;Sn,. .

The CEMS spectra for the three samples after anneal-
ing in high vacuum (10~* Pa), during 1 b, at different tem-
peratures are displayed in Fig. 2 (pure iron), Fig. 3 (NSOH
tool steel), and Fig. 4 (stainless steel). The parameters from
the least-squares fittings of the experimental points are given
in Table I1. .

_The surface composition of pure iron implanted with
11950+ does not change after annealing at 200 °C [Fig. 2(b)].
The annealing at 350 °C brings about a new component [Fig.
2(c)}, a singlet with isomer shift § = 1.8 mm s~ ', whose na-
ture is only made clear when one analyses the CEMS spec-

trum after annealing at 500 °C [Fig. I(d)]. This last annealing

reveals the complete absence of FeSn, and, on the other
hand, the presence of new and well defined components
{with rather smaller linewidths), that we can identify, by in- -
spections of Tables I and II, as the intermetallic FeSn and a

TABLE L. Mossbauer parameters from the fitting of the 1155y CEMS spectra of three samples of the present work, as-implanted, and the Mdssbauer
parameters as given in the literature for the Fe-Sn and Ni-Sn phases of interest (see text). The isomer shifts are given relative to SnO,.

p=— e ——— e e —
7 Data from literature
H 4E, 5 r Relative . =~ - H AE, 5
{kOe) {mm/s) {mm/s| (mm/s)  area(%) Phase {kOe) {mm/s) {mm/s) Ref.
Sn*— 29(3) 1.84 1.1 66 FeSn, 25 »0 2.10 16
pure 33 015 . 2.24 13 -
Fe I 24.5 zero 243 15
76(4) 141 1.3 34 Féa . :
2.1at. % - 75 1.53 14
25a.% . 719 1.59 14
4t % . 66 1.36 13
Sat.% - 63.6 1.58 14
78at.% - 557 1.59 14
CBat% - 59 1.36 13
- from O - o
Fe,Sn,‘_ o wem | 207 13
Sn*— 45(4) 0.20 178 0.9 ® e ik {49 - 026 - - 2_17] 1
tool 0.86 205 0.9 27 - 074 199 .
25(2) 205 09 27 FeSn,
Sn*— 45(3) ove 1.80 1.0 24
stainless 0.75 1.80 09 34 FeSn
steel 25(2) .es 192 0.8 22 FeSn, _
. ) 1.18 2,12 17
1.08 1.92 0.8 20 Ni,Sn, 1.20. 215 18
*Measured at 77 K.
4220 J. Appl. Phys., Vol. 55, No. 12, 15 June 1984 Dionisio, de Barros, Jr., and Baumvol 4220
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FIG. 2. "°Sn CEMS spectra for the pure iron sample as-implanted (a), and
after annealing in high vacuum at 200 °C (b), 350 °C (c), and 500 °C (d) (see
text and Table II).
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FIG. 3. ''%Sn CEMS spectra for-the tool steel sample as-implanted (a), and
after annealing in high vacuum at 400°C (b), 500 °C (c), 600 °C (d), and
700°C (see text and Tabie I1).
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FIG. 4. 1"Sn CEMS spectra for the stainless steel sample as-implanted (a),

and after anncaling in high vacuum at 400 °C (b), 500°C, (c) 600°C (d),
700 °Cle), and 900 °C (f) (leetextl.nd'hble_ll).

solid solution FeSn with very small concentration of Sn (see
Refs. 13 and 14). Then we can interpret the singlet of Fig. 1(c)
as due to the incipient formation of FeSn at 350 °C.

. The CEMS spectra for NSOH tool steel annealed at 400.
and 500 °C [Figs. 3(b) and 3(c)] do not reveal any qualitative
change in the surface composition. Only the relative areas
corresponding to FeSn, and FeSn change {see Table II) as
well as the proportion between the two sites for ''*Sn in
FeSn. So; the relative area corresponding to FeSn, decreases
from 42% at 400 °C to 18% at 500 °C, whereas the relative
area corresponding to FeSn increases from 56% to 82% in
the same temperature interval. After annealing at 600 °C
[Fig 3(d)} FeSn, disappears completely from the CEMS spec-
trum. The only remaining compounds are FeSn (649%) and a
new magnetic component-with H = 76 kOe (see Table II)
that is again identified as Sn in solid solution in the steel
matrix, with an average Sn concentration around 2% [we
note here that the linewidths are larger in this solid solution
as compared to the ones of Fig. 1{d) for pure iron]. Finally,
annealing at 700 °C [Fig. 3(e)] results in a further modifica-
tion: all the previously existent phases disappear from the
surface, leaving only a very poorly defined spectrum with
very small absorption coefficient. This might well be due to

Dionisio, de Barros, Jr., and Baumvol 4221
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TABLE 1. Méssbauer parameters from the fitting of the '*%Sn CEMS spectra of the present work taken after annealing in high vacuum at different

temperatures. The isonier shifls are given relative to SnO,.

Annealing Relative
temperature H 4E, s r area
Q) {kOe) (mm/s) {mm/s) {(mm/s) {%) Phase
Snt RT 29 1.84 . 1.1 66 FeSn,
pure 76 141 13 kL FeSa2at %
Fe : or Fe,Sn,
200 29 1.75 L1 66 FeSn,y
73 1.40 1.3 34 FeSn2at. %
350 29 170 1l 55 FeSn,
K] . 140 13 2 FeSn2at. %
0 0 1.80 0.8 13
300 81 0.20 1.31 0.8 kY] FeSnc2at. %
Zg 0.46 1.74 © 08 27 FeSnc2at. %
180 0.8 2
: 07 1.62 09 19} FeSn
Sa~ RT 45 020 1.78 09 46
tool e 0.86 208 09 27] + Fen
steel .
25 2,05 09 Y FeSn,
400 25 1.87 v 1.0 Y] FeSn,
50 1.86 10 24} © Fes
0.81 1.9 1.0 " I
560 24 " 1.70 1.0 18 FeSn,
45 1.95 1.0 4 Fes
. 0.88 1.80 1.0 36 "
600 43 1.63 ! 16" 29
‘e 0.90 1.83 13 35] FeSn
76 149 : 14 36 FeSn2at. %
700 Not fitted -
Snt— RT 45 1.80 10 241 FeSa
stainless . 0.75 1.80 .09 34
steel 25 1.92 0.8 2 FeSn,
: 1.08 1.92 08 - 20 Nign,
400 25 1.80 0.8 25 FeSn,
45 2,00 1.0 25 FeS
0.73 172 09 ‘ 38 "
112 193 0.8 12 Ni,Sn,
500 23 . 173 09 8 FeSn,
e 030 201 0.9 29 FeSn
0.73 1.63 0.9 2
1lo 1:69 1.0 39 NijSn,
600 45 1.75 1.0 13 FeSa
.o 0.75 1.85 1.0 29
1.16 173 09 58 Ni,Sn,
700 L1 173 - - 09 . 100 Ni,Sn,
900 Not fitted S

in- or out-diffusion of the implanted ''*Sn, resultingina very

dilute solid solution.

In Fig. 4 we show the thermal evolution of the 18/8
stainless steel sample. Again, as in the case of tool steel, there
are only redistributions of the relative areas corresponding
to Ni,Sn,, FeSn,, and FeSn in the CEMS spectra measured
after annealing at 400 and 500 °C [Figs. 4{b) and 4{c) and
Table II}. Annealing at 600 °C {Fig. 4(d)] completely decom-
poses the FeSn, leaving only 58% of Ni;Sn, and 42% of
FeSn. By annealing at 700 °C [Fig. 4(e]] we decompose the
FeSn intermetallic and the CEMS spectrum can be fitted
exclusively with the quadrupole doublet identified with
Ni,Sn,. Finally, the annealing at 900 °C suggests the partial

4222 J. Appl. Phys., Vol. §6, No. 12, 15 June 1984

dwomposiﬁon of Ni,Sn, and the loss of '*°Sn from the sur-
face, since the peak-to-background ratio is smaller than ob-
served in the previous spectrum, aithough qualitatively simi-
lar. -

i11. DISCUSSION AND CONCLUSIONS
A.Pure iron

The evidence for the intermetallic FeSn, in the surface
layers of pure iron implanted with Sn™ is very satisfactory.
The magnetic hyperfine fields and isomer shifts extracted
from the CEMS spectra of the present work agree very well
with transmission Mdssbauer spectroscopy on stoichiome-

Dionisio, de Barros, Jr., and Baumvol 4222
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tric, heat treated FeSn, and also with the data obtained by
CEMS observations on iron samples treated by means of
tinplating,'® where it is known that only FeSn, is formed.
Moreover the thermal evolution displayed in Fig, 2 shows
that FeSn, decomposes at 500 °C into FeSn plus free Sn in
solid solution in the iron matrix. This is an agreement with
the phase diagram for the Fe-Sn system where this decompo-
sition occurs exactly at 496 °C."*!

The most plausible intepratation for the other compo-
nent of the fitting of the as-implanted pure iron sample from

Fig. i{a)is indeed a solid solution of $n in Fe. The hyperfine
field and isomer shift agree very well with the result of Ref.
14, However we cannot be conclusive about the origin of the

large linewidths that we obscrve, They may well bs dus toa
distribution of concentrations of Sn in FeSn or alternatively
they may lead to a completely different interpretation of this
component as being the intermetallic compound Fe,Sn,. In-
deed, for this compound which is said to be stable in the
temperature interval between 600 and 815 °C, Trumpy et
al.’® observed an unresolved spectrum probably made up of
about four different magnetic components with hyperfine
fields between zero and 73 kOe; however the isomer shifts
that we measured do not agree with Trumpy’s results. If we
choose FeSn, + FeSn as the most probable interpretation,
then we can see that by means of ion implantation we
reached the region of the phase diagram of the Fe-Sn sys-
tem'®2! where FeSn, and Sn coexists, a situation which is
only stable at high concentration of Sn (above 80 wt. %) and
temperatures below 300 °C.

The formation of FeSn and a more dilute solid solution
FeSn after annealing at 500 °C are, as we discussed above,
very consistent with the phase diagram for the Fe-Sn sys-
tem."? .

The Méssbauer parameters extracted from our fittings
agree reasonably well with the reported values. The only
disagreement is in the relative areas of the magnetic and non-
magnétic (quadrupole interaction) sites for ''°Sn in FeSn.
This may eventually be due to the fact that we did not anneal
the sample at temperatures higher than 500 °C, and higher
temperatures might be necessary to prepare stoichiometric
and crystallographically homogeneous FeSn.

B. Tool steel

: The surface composition of as-implanted NSOH-tool
steel is rather clear from the point of view of CEMS analysis
and it is also consistent with the phase diagrams established
by Edwards and Preece.'® The coexistence of the intermetal-
lic phases FeSn, and FeSn is also assessed in the phase dia-
gram of the Fe-Sn system in the region between 66-82 wt. %
of Sn and temperatures below 496 °C. The complete disap-
pearing of FeSn, from the surface only occurs at 600 °C,
although it is decreasing since 400 °C and it is already very
small (18% of the relative area) after annealing at 500 °C.
Thisis at slight variance with the phase diagram of the Fe-Sn
system, but we must consider here that the substrateis a high
carbon steel and so when we implant Sn* into it, we are

. dealing with a ternary (at least) system. So, small departures
from the Fe-Sn system are expected to occuf.

4223 J. Appl. Phys., Vol. 55, No. 12, 15 June 1884

After annealing at 600 °C we come again into a close
agreement with the phase diagrams since, as described in
Refs. 19 and 20, at this temperature only FeSn and free Sn in
solid solution in the steel matrix are stable. The situation
described by the CEMS spectrum after annealing at 700 °Cis
consistent with a loss of Sn from the surface, due to the diffu-

~ sion of the implanted ions. It is not possible, based-on the

CEMS spectrum only, to say anything conclusive about the
nature of that part of Fig. 3(e) which i; above the background

level.

C. Stainiess steel

The general picture for stainless steel below 600 °C is
similar to NSOH tool steel in that the Fe-Sn intermetallics

are concerned. The new and very important aspect for prac-
tical purposes is the formation of the intermetallic Ni,Sn, in
the as-implanted sample. This remains stable and increases
its proportion up to 600 °C, where it represents 58% of the
relative area of the spectrum. The rest of the CEMS spec-
trum after annealing at this temperature is due to FeSn. The
intermetallic FeSn, disappears completely after annealing at
500°C.

If we look at the phase diagram for the Ni-Sn system?

we expect that Ni;Sn, would remain stable at 700 °C. Indeed
the CEMS spectrum taken after annealing at this tempera-
ture can be fitted exclusively with the quadrupole doublet of
Ni,Sn,. The decomposition of FeSn should occur at a slight-
1y higher temperature but, again, we must consider that we
are dealing with a ternary system

A final verification of the consistency of the results here
described with the phase diagram for Ni-Sn was made by
annealing at 900 °C. However the CEMS spectrum reflects
the loss of *'°Sn from the surface. This spectrum could not be
analyzed, although we can see that the line shape is similar to
the previous one. This indicates that Ni;Sn, is still stable at
900 °C, consistently with the phase diagram.

The identification of Ni;Sn, precipitates is, as we said
before, very important since Eliezer et al.'” have demonstrat-
ed that when thisintermetallic is precipitated the hardness of
a steel may be enhanced by a factor of more than two. In-
deed, Dearnaley* reported an enormous reduction on the

wear rate of stainless steel when the surface is ion beam

mixed with tin, and we can propose an explanation of this
reduction in terms of the formation of Ni;Sn, precipitates in
the surface layers of the stainless steel.

D. Conclusions

In conclusion we can say that the use of ''*Sn CEMS
allowed us to obtain a reasonable characterization of the
phases formed during implantation of Sn* ions intoiron and
steels, as well as the behavior of these systems under thermal
annealing. A

The agreement with phase diagrams for the Fe-Sn and
Ni-Sn systems-that we observed can certainly be used for
future applications. These applications can be in high tem-
perature oxidation (we have already tested the behavior of
the NSOH tool steel implanted with Sn with excellent re-
sults) where the formation of FeSn, indicates that good re-
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sults must be expected, as well as in wear resistance.

Further work is in progress in the characterization of
the systems here investigated using other techniques of sur-
face analysis, and we are also doing $'Fe CEMS investiga-
tions of the same samples of the present work.
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MODIFICATIONS OF THE MECHANISMS OF HIGH TEMPERATURE OXIDATION
OF STEELS BY TIN ION IMPLANTATION AND RADIATION ENHANCED

~ DIFFUSION |
PART I - HIGH CARBON STEEL

P, H, Dionisio and I.J.R. Baumvol

Instituto de Fisica, UFRGS,.90049 Porto Alegre; RS, Brasil

ABSTRACT: -

The high temperature oxidation of the surface of a
high carbon steel, modified by tin implantation or radiation
enhénced diffﬁsion, has been investigated. Significant
reduction of the'oxidafion rate conStanﬁ, as well as pronounced
enhancement of the adherence of the oxide scale to tﬁe steel
substrate has been obser?ed for the treated samples. »

The mechanisms for the reduction of the oxidation rate
and enhancement of adhesion of the onde are discussed on the
basis bf surface compositional data obtained beforerand after
oxidation, both‘eXistent in fhe literature and here obt;ineﬁ
by means of 57Fe and 1195n conversion electron Mbssﬁauer

scattering.
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I - INTRODUCTION

It i5 now well established that ion implantation and
radiation enhanced diffusion are capable of modifying the

behaviour of many metals and alloys in the presence of high
(1-3)

temperature oxidation "« Thermal oxidation is basically a

solid state diffusion problem, since the diffusion of ions

and electrons across the growing oxide scale controls the
oxidation rate. The process can be always described in terms
of one or more oxidation rate c:onst:ants(4 6)

| Ion implantation can influence the high temperéturg
oxidation because of the introduction of some se]écted atomic
species into the surface layers which may inhib%t the diffusion
process. There are different mechanisms By which this slowing
down of the diffusion can take place, and they are not

exclusive. We can identify the following main mechanisms:

i) Blockage of short-circuit paths - oxidation may be dominated

by diffusion along grain boundaries or dislocation
networks, which work as short-circuit paths for ionic
diffusion, accelerating largely the process which is then

much larger than if the diffusion would take pltace only
through point defects(7). Impurities, particuiar]y those
consisting of oversized atoms, tend to'ségrééate at grain
boundaries andd151ocations, blocking effect1ve1y the
diffusion through them. The 1oca1 concentrat1on of the
impurity can be fairly high even though the mean

(8'9). Small quantities of suitably

concentration is low
- chosen implanted species can then potentially control

the oxidation of a metal.
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i1) Formation of a‘protectiVe barrier layer - some oxides

such as A1203, Cr203 and SnD2 form coherent films

through which other species diffuse only with difficulty.
Some double oxides 1ike the perovskites CaTil,, Ycro3
and others, are very effective in impedihg’diffdsion.
.Due to their high~lattice energies, thése substances

contain relatively few defects to assist diffusion.

Spinels (FeCr,0,, InA1,0,, atc) constitute another
example of double oxides with very high»energy for the
formation of defects. The imp]antétion of certain ions,
Tike Al*, Y+, Ca*, enhance the surface concentration of
these speciés and assist the formation of protective
layers because they react with oxygen as the high
temperature oxidation deVe]ops,>forming oxides and

double oxides that -include the substrate species(1‘7).

iii) Modification of the charactéristics of the growing oxide -
the velocity of the thermal oxidation is strongly
influenced by some pecu]iérities on the nature of the
oxide scale that grows at the surface. Ion implantation
can act by dispersing (reducing thevsi;e) oﬁ~the-oxide o
precfpitates, reducing the defett populatibnnof the
oxide, reducing the oxide condutivity and»a1tering thé

(1,2,10)

oxide plasticity

iv) Amorphization of the metal surface - amorphous metallic .

alloys are considerably more resistant to corrosion than
~ordinary metals(1’). Recently_mﬁch attention is being

given to the production of amorphous phases on the

surface of metals by ion beam»mixihg or direct ien

implantation. We must then take into account the
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possibility of enhancing high-temperature oxidation
resistance also by this mechanism, at Iéasf at temﬁerae
tures not too high to allow recrystallization effects.
We report here on the high temperature oxidation
behavfour éf a high carbon steel, which has~beeﬁ.submifted to
direct Sn™ implantation and to the alternative 3mplantation-
technique called radiation enhanced'diffusion(12;15} of tin,

The oxidation kinetics, the physico-chemical structure of the
surfaces and the oxidation mechanisms are’investigated. The

interest in this kind of study comes not only from high
temperature oxidatfon itself, but aISo’from the ob;erved
reduction on the friction coeffiéient and on the wear rate
of steels ion implanted or fadiation diffused with tin, as

(16-23)

measured by several different methods . Oxidative

(24-26) seems to be taking place on these materialé, and

wear
since the implantation of tin dramatically incréaées the
adherence of the oxide layer, this may be one ‘of the reasons
for the reduction in wear. To strengthen this interpretation
it is necessary to have a detailed knowledge of the‘oxidation
mechanisms and‘their'jhfluence on the properties of the oxide

scale,.

IT. EXPERIMENTAL DETAILS AND RESULTS

Samples of high carbon steel (1C, 0.5 Cr, 1.2 Mn, 0.4 W)
were electropolished in an electrolytic solution of 35%
perchloric acid, 63% acetic anhydride, 2% Hzolat 250 ml\-cm"2

and then annealed in vacuum at 800 °C for 1 h at 10'7 Torr.
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Part of the samples were directly implanted with

250 kev ''9sn* at the Porto Alegre (High Voltage Engineering

Europa 400 keV) ion implanter. The temperature of the samples

0

. was always'kept below 200 “C. The implantation doses were

between 5x1015 m' and 1x1017 cm'z.

The rest of the-samples were evaporated with tin films

with a thickness of 600 R in a vacuum of 10'5 Pa andathen

bombarded with 300 keV Ar? ions, to a dose of 1x1017 2.

The temperature of the samples during bombardment was always
kept below 300 °C and the Ar* flux was 5 pA.cm 2;

A1l the samples were oxidized. 1sotherma11y in a furnace
with a constant temperature region and a constant flow of dry
~oxygen at atmospheric pressure. The samples were oxidized during
1 h at progressively higher temperatures in the range from 300 °C
to 500 %C. At 500 °C the samp]es'were_oxidized up to.232 h. The
amount of’oxygen taken up by the samples was determined by
gravimetric methods (microbalance). | 4

Conversion Electron M8ssbauer Scattering (CEMS) of
57Fe and 19y was measured to determine the physico-chemical

composition of the steel surfaces and its evolution dnring —
| oxidation. The CEMS measurements were. carried out w1th a
conventional constant accelerat1on spectrometer in a

(27 29)

backscattering geometry . Sources for the CEMS

19me 4 BasSn0, and °/Co in Rh and the

measurements were
isomer shifts are quoted with respect to them.

The oxidation kinetics of the high carbon steel
unimplanted, Sn* - implanted at different doses, and radiation

enhanced diffused (RED) with tin are given in Fig. 1. The
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parabolic growth Taw for the oxide film thickness, X2;= Kpt,

is approximately valid for all the samples. It is evident the

strong reduction on the oxidation rate constant’Kp for the

samples treated by ion implantation and radiation enhanc¢ed
diffusion. It is also apparent the existénce of an optimum dose
of Sn;, around 5x1018 cn™?, at which a maximum reduction on the
oxidation }ate, or at least a saturation of the effect, is

reached.

Another important aspect observed was the adhesion of

the oxide Tayer, Figuré 2 shows phqtoéraphs of the‘samp?es'
after different oxidation times at 500 °c. Spalling is.clearly
observed in the untreated sample. In the treated samples we

did not obserye any spalling, but a strong'adherence of the
oxide film to the steel substrate insteéd, gﬁch‘that any
tentative of‘removing the oxide by mechanical'attioh resu]téd
unsuccessful. The dose dependence of the thickening of the
oxide scale on the high carbon steel surface is i]]ustrated

in Fig. 3 for oxidation at 400 °c.

57Fe CEMS spectra for the

In Fig. 4 we show the
samples oxidizéd at 400 °c during 20 min. The surface compo-
sition of the oxidized samples can be obtained from ,thé
individual components of the fittings és disp]ayea in Fig. 5,

where we show the 57

Fe spectra aftef oxidation at 500 °c
during 40 min. For the unimplanted samples we idehtify_the
Presence of Fe,0 (Hyc=514 koe) and Fe,0, (H,. = 490 kOe and |
Hye = 454 kOe) besides the magnetic sextet due to the
martensitic structure of the substrate (Hye = 330 kOe) and

a singlet due to a retained austenitic phase in the martensite
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steel matrix. In the implanted and radiation-enhanced diffused

samples we note the pﬁesence of two additional components which

were not present in the unimplanted sample. The first one is a
magnetic sextet with H = 302 k0e, which represents the net
effect of the defects produced during bombardment on the

martensitic structure of the steel; this component clearly

anneals by heating during the oxidation process (see Fig. 6
and Table I). The second one is a quadrupole doublet with

AQ « 0.5 mm/s. This doublet could only be interpreted as a

'fine dispersion of Fe203 in the surface. This interpretation

was achieved by comparing the results of the present werk w1th
those earlier published by Kﬂnd1g et a1(30). Such a compar1son
has confirmed the existence of a fine d1spers1on of Fe203 at

the surface of the treated samples and we were Tead to conclude :
that the grain sizes of this f1ne d1spers1on of Fe203 are |
around 150 R. For a complete descr1pt1on of MdssbaueF.Spec-
fros;opy on iron oxides we refer the reader to References 30

and 31.

The growing of the oxide scales can be followed

through the 57

Fe CEMS spectra for the SampTes oxidizedrat
500 °C during increasing times as it is shown in Fig. 6. The
parameters used to fit the curves in Ffé. 6 are given in
Table I. They confirm appreciably well fﬁe‘results obtained
with the microbalance. | |

It is noteworthy that the quadrupo]e doublet due to
the formation of a finely dispersed Fezo3 oxide is already

present at the very earlier stages of the oxidation process,

namely 20 min of exposition to oxygen at 300 OC. The sequence
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of CEMS spectra of Fig. 6 shows that the relative area of this
component remains more or less constant (see Table 1) as the
oxide scale thickens up in the steel surface, up to the
oxidation during 80 min at 500 °C, It has, on the other hand,
“completely disappeared From the surface,after oxidation during
232 h at 500 °C, being the steel surface completely covered
With “large” grains of feyl,.

In Fig. 7 we show the
119

1'AIQSn CEMS spectra-recorded for

o1° 60 @ do3e of ﬂllﬂ o™ and

radiation enhanced diffused with tin, after~oxidation at 500 OC

the samFIes imFlanted wi}h

AQring 20 min. According to our previous work(32'33) é |
identify three d1ffezent tin compounds in the surface Snoz,_
| FeSn and FeSnz, in addition to solid solutions of tin 1nto the
martensitic structure of the substrate with variable tin |
-concentration. In Fig. 8 we show the evdiution sf the Sn-
compounds in the surface layers of the steel‘matrix as we vary
the temperature and time of exposure to dxygen. Thé relative
broportion between them is given in Table II. Up to“the
oxidation time of 150 min at 500 °C we can see that the inter-
meta]]ics'FeSn and FeSn2 remain stable at the steel surface. R
although their contribution to the CEMS spectra 1s progressively .
shadowed by. the SnO2 scale that develops at the outer surface.
After 232 h of oxidation we can barely see the»1ntermeta111c

compounds in the CEMS spectrum.

DISCUSSION AND CONCLUSIONS

We discuss here the possible mechanisms by which tin
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implantation and radiation-enhanced diffusion into high-cdrbon
steel on one hand reduces the high-temperature oxidation rate

constant, and on the other hand produces a pronounced

enhancement on the adherence of the oxide film to the metallic

substrate,

On the basis of the informations available in the
literature and also on what we learned from our experimental
results, we cannot choose any preférentia1 mechanism to

explain the observed behaviour of the treated steelrsdrfaces
under high temperature oxidation. So, we will nbt try to find
out which one is the most important mechanism. Instead, we
will discuss the possiﬁie occurrence of each of the proteétive
mechanisms mentioned in the Introduction in the oxidative
situation here studied. j - N
First we consider the existence of b]ockagé inshort-‘
circuit paths for the diffusion of the species pérticipating
on the oxidation process. In the case of a high-carbon steel
a mechan1sm very similar to that of pure iron is respons1ble
for the thickening of the oxide scale, namely the outwards
diffusion of iron ions, to reacf with oxygen at theoxide-
oxygen interface. We believe that an appreciable amount. of
- the implanted or radiation-diffused tin is effectiyély
segregrating at grain boundaries on the surface"IéyérsAof the
steel substrate. Hondros(34) has largely demonstrated that
oversized impurities like Sn (the ionic radius of Sn is 1.12 R,
against 0.64 R of Fe), specially when in concentrated or
supersaturated solid solutions, tend to segregate at grain

boundaries and dis}ocations.'Thé>1195n CEMS spectra of Fig. 8
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and our previous work(32'33) show that a large proportion-

of the implanted or radiation diffused Sn- forms a solid

solution into the steel substrate. The Sn concentration in

this solution varies more or less in the range 2.8 at¥, a

concentration interval that fits reasonably well intolkhdro's

picture of grain boundary seqregation,

“The Sn atoms that cegregate at tha grain boundar{es

close to the surface will also most probably oxidize during

the high-VemaSTature cycles. It 15 a subject for futume

investigation trying tb find out if the S"Oz ié also precipi-
tated along the grain boundaries, b1ocking the short circuif
diffusion paths in thka same way as the segregated,tin doés.

The next mechanism to be considered herg\is the
participation of the implanted or radiation Hfffusedlsn in
the eventual formaticn of a protective barrier 1éyer._1t is_
well known from thé study of corrosion and thermalvaidation
processes that FeSnz ects as a Barfier between the active
iron and tin members ¢f the oxidation couple, redué{ng greatlj'

the surface area of the steel that is sacrificially proteéted(35).

Usually in conéentionai'metal1urgica1 tin-plating,'the

improved cor}osion resistance existé because tin sacrificiallyf'
protects iron and yet corrodes at a very Iow}rate, being this
smallervoxidation'rate due in part to the action of FeSn2 as
explained above. A protectivé layer of San (or'eVen a double
oxide of Sn and Fe), assisted by the action of FeSn2 precif
pitates, is the picture extracted from the présent'work in

what the formation of a protective layer is concerned.

The efficacy of this particular protective mechanism
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could be argued, sincé it has not been demonstrated thatheSnz
constitutes a plain layer beneath the growing oxide scale. At
the contrary, observations made in iron radiation-diffused
with tin(3§) demonstrated that FéSn2 precipitates in thg form
of is]aﬁds, covering only partially the sample surface. This
would clearly allow fast diffusion of EE fbns to 6tcur in

those regions where the FeSn2 precipitates are not present,

But there are several aspects to be considered-before,
‘we rule out the protective effect of FéSnz. It is still open

to .investigation to find out (with the e1ectron(microscqpe)
whether or not these islands of precipitates coalesce and grow
laterally during the high_temberature oxidation proéess,~
Another unclear aspect is concernéd'to the actual role of
FeSnz. Is it really necessary to have g'plain TayeonleeSnz,-
or its aétion is more in providing sites on the surface layers
(those places where we do have FeSn, islands) whe;é_thé :
nucleation and growth of a proteétive oxide ié favoured?

In other words, FeSh2 might‘nutleate the growidg'upiof an
oxide léyer (fron oxides and tin-oxide) ﬁith a fine dispersion
ofvparticlésias we observed in our CEMS analysis,‘beiﬁg.this
layer more compact and with a lower density of disiacations. i,~»
and so protective. ' }' _

Another question that arises is how do tin atoms enter
the constitution of surface regions ouiﬁide the islahds.rAn
amorphous structure has been determined for iroﬁ substrate by
means of X-ray diffraction, and Auger Spectroscopy has
completed the picture giving a stoichiometry that varies

(37)
2

between FeSn and FeSn In the case of tool steel, the
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broad hyperfine magnetic components of the CEMS spectra that
underly the oxide peaks of Fig. 8, could well be 1ntérpreted-

as being due in ‘part to FeSn and FeSn, "islands and in part to

tin atoms in a disordered (amorphous) environment out of the
islands, as it was suggested for pure iron(ss); This would

bring the surface amorphization mechanism to assist the

protection against oxidation as well, We 1ntend to further

discuss this point in a forthcoming paper,

The action of tin as a modifier of the nucleati‘on—growth
mechanism of the surface'oxidé to produce a finer gréfned oxide
scale, can explain not only the reduction on the:VélocitQ of
thermal oxidation, but also the largely énhanced?adhesidn of
the oxide scale to the stee]'substrate(1o).‘Since;finér grained
oxides and ceramics are generally stronger due to factors such
as lower bmuﬁary stresses arisingvfrom anisotropic thermal-
-expansion, shorter lengths of Griffith m1crocracks(39) and
ease of - accomodat1ng growth of thermally induced stresses by
grain boundary sliding than larger grained ones(40), fhe
enhanced adherence or spalling resistance of the profective
oxide scale is, therefore, increased. We recall hére that |
the formation of the fine dispersion of Fezo3 occurs a£ the
very beggining of the oxidation process;rproViding the necessary

nucleation sites to grow up a more adherent scale.
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CEMS spectra for the unimplanted, Sn*-implanted aﬁd Sn radiation enhanced

g:l- oxidation at different temperatures and during different time intervals, The isomer shifts are given
with respect to the 2/Co(Rh) source. Uncertainties are of the order of 3% on H and AEQ and 0.05 mmes™! on &,
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Table Il - MYssbauer parameters from the fitting of the ”95n CEMS spectra for the Sn*-implanted and Sn radiation enhanced
diffused samples after oxidation at different temperatures and during different time intervals. The isomer shifts
are given with respect to the BaSnO3 source, Uncertainties are of the order of 5%.

Sn*-Implanted Sn Radiation Enhanced Diffused
H AEQ [ Relative H AE § Relative
(koe)  (mm/s)  (mm/s) A(r%e)a Phase (k0e)  (mm/s)  (mm/s) A(r%e)a Phase
. 26 0 1.92 ) FeSn,+ 35 0 1.93 ) FeSn+
Oxidation 4
300 °c 46 0 1.83 ] 82 FeSn + 70 0 1.68 41 76 FeSny+
) .80 1,83 FesSn 1.54 1.86 S
{20 min) 0 0 N Fe 0 i Fesn
0 0.63 0 18 $nd, 0 0.50 0 2 $n0,
26 0 1.94 FeSny+ 35 0 1,95 [ Fesns
400 °c 46 0 182 4 82 Fesn + 70 0 1.68 | 44 FeSnp+
) 0 1.54 1.86 FeSn
‘20 mIn) 0 0.80 1.82 . L QSn 0 0 1.60 -—
0 0.63 0 18 $no, 0 0.50 0 2! Snl,
26 0 1.92 ) FeSn,+ 35 0 1.93 i FeSn+
500 °c 46 0 1.84 4 73 FeSn + 70 0 1.66 4 78 FeSn,+
(20 min) 0 0.80 1.84 i Fesn 0 1.54 1.84 L Fesn
0 0.60 0 27 sno, 0 0.50 0 22 $no,
26 0 1.90 i FeSn,+ 35 0 1.88 i Fesn+
500 °C 46 0 1.80 4 56 Fesn + 70 0 1.64 { 52 FeSny+
(80 min) 0 0.80 1.80 i Fesn 0 1.54 1.84 L FesSn
0 0.60 0 44 sno, 0 0.50 0 48 sno,
! 26 0 1.90 FeSn,+ 35 0 1.86 i FeSn+
500 °c 46 0 1.80 26 Fesn + 70 0 1.64 4 32 FesSny+
(150 min) 0 0.80 1.80 Fesn 0 1.54 1.84 L FeSn
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26 0. 1.90 Fesn,+ 31 0 1.90 B FeSn+
500 °c 46 0 1.80 10 Fesn + 70 0 1.60 4 7 FeSny+
(232 hs) 0 0.80 1.80 FeSn 0 1.54 1.80 L Fesn

0.63 0 90 Sno, 0 0.50 0 93 Sn0,
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FIGURE CAPTIONS

Oxidation kinetics of high-carbon steel samples
untreated, implanted with Sn* to doses between.
5x10'° and 1x10"7 en"2, and radiation enhanced diffused

with tin in the conditions described in the text. The

we1ght cain was measured with a mlcrobalance and

~calibrated (for the smaller ox1dat1on times) aga1nst

Fig. 2 -

nuclear reaction and CEMS data.

Photographs of one:inch high-carbon steel samples
oxidized at 500 °C during three typical time intervals,
namely 1 h, 30 h and 200 h. The left hand side sample
is the untreated one, the central sample was implanted
with 5x13'% sp*.cm 2 and the right hand sample was
radiation diffused with tin. The photographs for

~ the untreated sample show the occurrence of spontaneous

Fig; 3 -

Fig. 4 -

Fig. 5 -

markedly after 300 h ‘ -

spalling of the oxide scale a]ready after 30 h and _

Photograshs of one inch high carbon steel saﬁples .
implanted with three d1fferent doses of sn* and |
oxidized during 25 h and 100 h at 400 C

57Fe CEMS spectra for samples untreated, implanted

(SxI(Z"6 2) and radiation d1ffused w1th tin, after
oxidation at 400 Oc during 20 min. |

57Fe CEMS spectra for samples oxidized at 500 °c

during 40 min. The components of the fittings are




Fig. 6 -

Fig. 7 -

Fig. 8 -
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interpreted as (from top to bottom): untreated
sample - (i) retained austenite in the martensite

matrix,_(ii) martensite, (iii) Fes0,, (iv).Fe304

and (v) Fe203; implanted sample - (i) martensite,

(ii) very fine dispersion of Fe,05, (iii and. iv)
Fe304 and (v) Fe203; radiation-diffused sample -

the same as for the implanted sample (see Table I).

Tee CEMS spectra for untreated,Aimplanted and
radiation diffused samples at several different

temperatures and t%mes of oxidation. The gompbnents

of the fittings are déscribed in Fig. 5 and Téb]e I.

Note the splitting of the magnetic sextet due to the
martensitic structure of the steel -at the lower
temperatures and times of exposure, interpreted as.

the net effect of radiation damage.

1195n CEMS spectra for high-carboh steel samples

016 119 +.cn=2 and radiation

implanted with 5x1
diffused with 119sn. The components of the fittingé
are (top to bottom): (i) féSn; (i%) Fesn,, (iii) so]id

solutions of Sn into the martensitic steel matrix

and (iv) Sn0, (see Table II).

350 CEMS spectra for the samﬁjes'impIanted and

radiation diffused with ''9sa after oxidation at
several different temperatures and times (see Table
II). The components of the fittings are described in

Fig. 7 and Table II.
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ANALYSIS OF UNRESOLVED RBS SPECTRA*
C. Scherer, S.R., Teixeira, I.J.R. Baumvol
Instituto de Fisica, Universidade Federal do Rio Grande do Sul

90000 Porto Alegre, RS, Brasil

ABSTRACT -

A numerical algorithm is presentéd to éna]yze RBS
spectra for which the alpha particles scattered by twd different
types of atoms in different positions in the sgmp]é are counted
in the same channel. .

The unresolved experimental spectrum is separated
in two different spectra, one fbr each typebof atom,and the
corresponding depth profiles of the atomic densities are

obtained.

*Work supported in part by CNPq and FINEP.
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I - INTRODUCTION

In measuring concentration depth profiles of impurity

atoms by means of Rutherford Backscattering (RBS), the most
common situation is when the impurity atoms have masSes much

bigger than the host atoms[1]; In these cases, the energy

spectrum of the alpha particles scattered by the former is

clearly separated from the rest of the spectrum, which

corresponds to particles scattered by_the,Tatter. Difficulty

) |
arises when the masses of the impurity and host atoms are not

very different or when the depth of the impurity distribution
is large, so that the different contributions td the spectra
due to impurity and host atoms overlap. This'prdeem is
specially serious in laboratories where the!energy_of the
incident beam ig‘]imited'fo a rather small maximum value (say
700 keV instead of the more usual 2 MeV), or when the mass_of
the impurity is smaller than the mass of the,host:étbms.
Numer1ca1 methods to analyze unresolved RBS spectra

2,3 4]. The proposed methods are.

have been proposed recently
generally based on the idea of super1mpos1ng theoretical
spectra, with a number of indetermined pafameters, which are
then varied to give a best fit to the‘experimenta1‘re§u1t.

In the present paper we preséhf'a differbnt method
to analyze RBS spectra of samples composed of atoms of two
elements, A‘and B, with masses mp and mg . For def1n1teness we

assume mg > My, but any one of them may be the impurity, the

other being the host.
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1] - RESOLUTION AND STOPPING POWER

To facilitate the explanation of the a]gorithm;We

assume at the start two idealizations, which are not eorract,

but will be corrected at the end of the calculation:

1) The detection system is assumed to have ideal pecolution,

2)

so that an alpha particle scattered by a given atom (A or B)
at a given depth position x in the sample can only be counted
in a certain channel i of the spectrum.

The stopping power is assumed to be a known function of

energy and position in the sample,

dE

g s (£, S

‘We can, for example, if the host atoms are of type A, start

with
s (E,x) = Sp(E) = np ep (E) - (2)

where "R js the atomic density (number of atoms per unit
volume) of a sample of pure A material, and e, (E) is a
polinomial function for the stopping cross sectibn of alpha

particles by A atoms. After we have calculated from the

o o

experimental spectrum the densitjes_nA(x)'and»nB(x) in
the way to be explained be116w, we rgca1cu1até the stopping

£l

power by Bragg's rule
S.(E,x) = nA(x) EA(E) + nB(X) eB(E)

and repeat the calculation of the densities nA(x) and,nB(x),
use again eq (2) for the stopping power, and so on, until

the new densities are sufficiently similar to the previous
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ones, i.e.,'unti]vwe reach self consistency. According to
our experience, convergence 1$ achieved very fast, typically

after two or three "rounds”.

The number of counts in channel number i is the sum
TRRTL L o f (3)

of the numbers of particles scattered by A and B atoms, which

arrive at the detector with energy E. t 1/2Z W, E, being the

central energy of channel i and W its width. The assumption 1)

is equivalent to saying that W 's equal to {héjéHéng diffarence
between two consecutive channels, E, 4 = Ey - W. We have chosen
to number the channels with decreasing energy, starting with

the edge of the heaviest element,

B Fo S €2

where Eo is the energy of the incident beam and KB is the
kinematic. factor for alpha particles back-scattered by B
{11

atoms

‘The energy of channel i is then - }
E. = Ky, E_ - (i - 1) W ' (5)

with i =1, 2 ... N.

[11 - CALCULATION OF THE ATOMIC POSITiONS

We will denote by X} (or X3) the position where an A
(or B) atom isisituated if an alpha particle scSttered by it
is detected with energy E,. The systematics explained bellow

to calculate those positions is the same for X? and X?. For
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this reason we avoid the labels A or B in this section. Apart
from the position X, of the scattering atom we will make use
of the following symbols (see fig. 1):

Ai - width of the slice between Xi and Xi+1’ so that

LI

§; = energy lost by the alpha particle while crossing the

—X +A.

slice A; in the ingoing path. The s]1ces are suff1c1ent1y narrow

to allow us to put

65 = b5 S(Eg - T 8 X.) | (6)
e; = energy 1ost by the alpha particle while crossing the
slice AJ in the outgﬂang path. Since the stopp1ng power S(E, x)
depends on the energy, e; does not depend only on the slice

Aj but also on the position X, where the atpha particle has |
been scattered. |

AE}" = energy lost in the whole ingoing path, from the surface
to X | |

AE?"t = energy lost in the whole outgo1ng path, from X. to the

surface.

AE? = energy lost during the c011151on with the atom at X

It is clear that

in out . K SN

A natural discretization of the integEéT 

. X. : L : .

AEYD o J T S(E,X) dX : ' (9)
1 . _ :

0 ) .
is )

in ! i-1 in

AE : - v &. =3I &. + 4. S(E_ - AE., X.) (10)
i+ 5=1 J =1 i
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‘and similarly.

out out | out
pEOUY < AETT w g S(Eg + AETTL XK) (11)
where
i-1
AE?“t = I € (12)
j=1
and
i £ L | (13)
57 SIEj k§1 S S 13
Since | _
K . in : .
e, o = (1-K) (Eg - AE; ) | - (14)

we can put the equations (10), (11) and (14) in the equation.

(8) and obtain

ay = [K(Eg - BEF") - (Ey + pEQUE)1/TKS(Eg - BEL", Xg) ¢

+ S(E; + AE?Ut, X)1 S - (15)

Using equations’ (6) through (15) we can easily calculate

all the above mentioned variables in the following order:

p, (remember that aE}" - £t - 0 and X, = 0), 5,5 bE}", ef,'
out in 3 3 out : _in
AFZ s Xz, A.zg 62, AE3 s €1, €2, AE3 Y X3, e o o 9 Ai, 61, AE1+1,
1+1 €1.+1 AEout X : :

€1 o e &5 0 Bhipp Mgt
This calculation has to be performed twice, once for
the case of scattering by A atoms, giving the positions X?,

the thickness A? and the incidence energies

P g - oaEM (16)

i 0 1 °
and once for B atoms, with variables X?, A? and E? defined

analogously.
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At the end of this calculation one defines the integer

j(i) by the expression
'XQ -'Xg : (17)

Usually there will be no integer j such that, for a given i,
the equation (17) is exactly satisfied. It is sufficient, for

our purpose, to take the value of Jj which givgs the best

approximation for the equation (17). In particular, since i = 1

is defined such that x? _ 0, then j(1) is the edge of the A

. A )
element, with Xj(1)_f 0.

IV - CALCULATION OF THE ATOMIC DENSITIES

The general expression for the number of counts in the

133h channel corresponding to alpha partic]és scatfered by A atoms

is

A A A2 o
Hy = ¢ np (X5) A /(E ) B » (18)

whére ZA is the atomic number of A atoms and C is a normalization
constant independent of the channel'number and the kind of the
scatter1ng atom. One can obtain the vaiue of C by comparing
- equation (18) with the exper1menta] value of H, in a region
of the spectrum wh1ch corresponds to counts of particles
scattered by A atoms located in avp051$1on of the sample
where there are no B atoms. One can afso normaliie by -a sep-
arate RBS measurement on a. pure samp]e keeping uéckgf the
total dose of incident alpha-particles. R

Fdr the ideal detector which we are considering, all
measurements from channel 1 to j(1) - 1 correspond to alpha

particles scattered by B atoms.
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Thus
A B . . ~
Hi = 0 and Hi'= Hi for i =1, 2, ..., j(1)-1.

From one equation equivalent to (18) for B atoms follows:

B

: Zg)- o (19)

B B B2 2

We calculate the atomic density of B atoms in the tegion from

X? - 0 to Xg(1)-1. Knowing nB(X?)‘we'can calculate

By _ A . T N
"A(Xi) = "A(Xj(i)) if we assume that the total atomic density

n=n, +Np | : (20)_
is a known function of the concentration
CB = nB/n.

For a computer program one may, for exahp]e; use’é-set of
parameters and some interpolation procedure, such that the
value of>n(CB) coincides with a set of points with known
" experimental values for alloys or compounds. |
. By, _ . A '
_ Knowing n,(Xy) = "A(Xj(i)) one calculates from
equations (18) Hg(i) and, by using this result and the experi-
o . : v . B
mental value Hj(i) in equation (3), we obtain Hj(i)'
Subsequently, by using again the same equations, we
: B B _ A A ' B -
obtain ng(Xj5y)» MalXj(i)) = MalX5eain ) "G St

and so on, until we have analysed the'who]e>spectrum.

V - TREATMENT OF THE FINITE RESOLUTION.

A real experimenta] spectrum is the convolution of the

function f(E), which represents the number of particles leaving
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the sample with energy E, and the probability P(E-Ei) that a
particle having energy E is counted in channel i, This has an
important smoothing effect on the regions of the spectrum
which correspond to positions in the sample where the atomic
dencities show discontinuities, 1ike the external surface or
even internal surfaces, separating different compositions of
the material. Thus, if an ideal spectrum would 100k like the
dashed line in fig. 2, the real Spectrum Tooks 1ike the full

line. Thus in channels close to channel 1, for example, the
theoretical values of Hi are in disagreement with the experi-
mental values. This introduces an error in our.Ca1cu1aﬁion
which will be reflected also in the channels c]o;é to j(1),
5(3(1), ete. |

This effect is shown in fig. 3. The continuous. 1ines
of fig. 3-b show a hypothetical distribution ng(X) of B atoms
in a matrix of A atoms, where we have assumed that the total
atomic density is independent of conéentration; i.e.,

n=mny + ng = constant. Theoretical spectravH?'and_HE

wefe

then calculated from eq. (18) and the prescription of Section

111 to relate channel number to atomic position. The values of
the parameters used are those appropriate fbr Sn (as eiementh) -
implanted into Fe (element A). The spectrum shown in fig. 3-a
e

for the probability P(E-Ei). From this spectrum, following the

is the sum Hi = H convoluted with a Gaussién'distribution
procedure described in Section 1V, we obtained the'densities
nA(X) and,nB(X) represented by the dashed lines in fig. 3-b.
We see that, apart from the regions which reflect the errors

in the calculation due to the finite resolution of the detec-
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tion system, as mentioned above, the calculated densities
reproduce the original ones .(full lines).

Thus, in applying the procedure to a real spectrum
one has to disregard the results obtained for the channels

close to the discontinuities on the atomic concentrations,

using for these regions an interpolation from the values

obtained for the other channels.
A
(X,)

and nB(X ) We use equation (2) to recalculate the stopping

Once a first set of values is obta1ned for n

power and repeat the whole procedure as exp1a1ned in Sect1on
IT.

Finally, we apply tﬁe algorithm devé]opédrin the
present work to a typical RBS analysis current]j perfofmed in
oﬁr laboratory, namely the determination of the concentration
depth profiles of Sn atoms radiation enhanéed diffused into an
iron substrate by means of Ar™ bombardment[SJ. We used thé
760 keV alpha particles beam from the PortO»A1egré HVEE-400
ion implanter. The backscattered pértic]es were detected at
160° to the incidence direction and the ehergy resolution of
the Spettrometer was 14 keV. |

In fig. 4-a we show an experimental RBS spectrum and
in fig. 4-b £ﬁe Sn and Fe concentratibn'versus depth profiles,
where the effect of the finite reso]Q;jbn at the edge is
clearly recognizable and we also show the adequate inter-
polation in the discontinuities reg1ons |

In fig. 5 we show a series of RBS spectra, starting
with the one corresponding to the unbombarded tin film deposited

on the surface of the iron substrate, and going through the
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spectra obtained after bombardment with 150 keV Ar® ions at
increasing doses. For each éxperimenta] RBS spectrum we plot
at the right hand side the respective Sn and Fe concentration

depth profiles obtained with the algorithm described in the

present work.
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FIGURE CAPTIONS

Figure 1 - Lohgitudina] section of the sample, showing the

notation used in the text.

Figure 2 - The full line shows the effect on the RBS spectrum
-of the finite resolution of the detection system, as compared

to the case of ideal resolution (dashed Tine).

Figure 3 - (a) The dashed 1§nes represent the ideal number of
counts per channel of a]pha-partic]es‘scattered by A (H?)
and B (H?) atoms, corresponding to the atomic densities
of (b). The full line is the total calculated spectrum,
obtained adding up H? + H? and convo]uting with a Gaussian
probability distribution with a half-width of four channels.

(b) The full 1ineS show a hypothetical concentfation
of element B and the corresponding comp]emeﬁtary concentration
of element A as a function of depth. The dashed,lines.are

the densities obtained according to the procedure described
in the text, using the full line of (a).

Figure 4 - (a) Experimental RBS spéctrUm obtained from a Fe
substrate radiation enhanced d1ffused with Sn by means of
Ar+ bombardment. The experiment was performed wwth a 760 keV
alpha-particle beam, detecting the backscattered particles
at 1600 with the incidence direction. The enefby réSolution'
was 14 keV (see Reference 5).

(b) The heavy and light dots represent the atomic

densities of Sn and Fe, respectively, as a function of depth
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obtained from (a), using the algorithm explained in the text.
The full lines are interpolations, avoiding the errors
originated by the finite resolution of the detection system

(see‘text).

Figure 5 - Left Hand Side: RBS spectra obtained in the same
experimental conditions as in Fig. 4, for a 800 R thick tin

film deposited on the surface of an iron substraté (Fig. 5-a)
and for the same sample after bombardment with 150 keV Ar*
ions at increasing doses (Figs. 5-b to 5-e).

Right Hand Side: The corresponding concentration
versus depth profiles for each experimenté1 speétruh,

obtained using the method of the present work (see

Reference 5).
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