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RESUMEN

Los vidrios metalicos son materiales amorfos que representan uno de los mate-
riales mas estudiados hoy en dia debido a sus excelentes propiedades y su promesa
tecnoldgica para aplicaciones practicas. Debido a su estructura atémica desordenada,
los modelos basados en dislocaciones que controlan la deformacion plastica en cris-
tales no son aplicables y por tanto no existe un modelo capaz de explicar de forma
eficaz la relacién estructura—propiedad en vidrios metélicos. Dentro de este tema, la
fractura fragil a temperatura ambiente es un problema sin resolver, haciendo impe-
rativo tener un mayor entendimiento de la regién elastica y plastica, con el objetivo
de identificar el mecanismo detréds de esta transicién y como se desarrolla (o inhibe)
la plasticidad en estos materiales. Se ha planteado que la plasticidad se inicia por
inhomogeneidades estructurales llamadas zonas de transformacién de corte. Estas
inhomogeneidades serian las responsables de generar volumen libre dentro del ma-
terial e iniciar asi la formacion de las llamadas bandas de corte, que corresponden
a defectos caracterizados por una estructura menos densa que la regién del material
sin deformacién. En este campo se han desarrollado muchos estudios durante los
ultimos anos, tanto experimentales como tedricos, con el objetivo de comprender el
nacimiento y evolucion de las bandas de corte. Una idea siempre presente es estable-
cer una analogia de los fenémenos presentes en los vidrios metalicos con los defectos
que ocurren en los cristales, por ejemplo, las dislocaciones. Sin embargo, ninguno de
ellos ha sido concluyente. En esta tesis proponemos el estudio de la relacién entre
la estructura atémica y las propiedades mecanicas de vidrios metalicos. Abordamos
este tema desde el punto de vista computacional y tedrico, describiendo el compor-
tamiento mecanico por medio de la teoria del continuo y el llamado problema de

inclusién de Eshelby.
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Se construyé un modelo tedrico basado en inclusiones de Eshelby, capaz de ex-
plicar el comportamiento mecanico del vidrio metélico a través de la identificacion
de las zonas de transformacion de corte como eventos plasticos modelados como un
arreglo de inclusiones de Eshelby. Nuestro modelo tedrico fue capaz de reproducir de
manera exitosa la relacién entre los campos de esfuerzo y deformacién del material,
donde fue posible obtener el médulo de cizalle y resistencia maxima a la deformacion
con errores inferiores al 4 %. Asi, las inclusiones de Eshelby entregan un sustento
tedrico a las zonas de transformaciéon de corte y permiten caracterizar, a través del

desplazamiento no afin, el comportamiento mecanico del vidrio metalico CusgZrsg.

Esta tesis dio origen a las siguientes publicaciones:
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molecular dynamics study, M. Sepulveda-Macias, N. Amigo and G. Gutierrez, Journal of
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= Martensitic transformation to monoclinic phase in bulk B2CuZr, N. Amigo, M. Sepulveda-
Macias and G. Gutierrez, Intermetallics: 91, 16-21 (2017).

= Tensile behavior of Cu50Zr50 metallic glass nanowire with a B2 crystalline precipitate,
M. Sepulveda-Macias, N. Amigo and G. Gutierrez, Physica B: Condensed Matter: 531,
64-69 (2017).

= Strain rate and temperature effect on Zr50Cu50 metallic glass under pure shear, M. Sepulveda-
Macias, G. Gutierrez and F. Lund, Journal of Physics: Conference Series: 1043, 012040
(2018).



Capitulo 1

Introduccion

Los vidrios metélicos (o metallic glasses, MGs por sus siglas en inglés) se encuen-
tran entre los materiales mas estudiados en la actualidad, tanto desde el punto de
vista experimental como tedrico. Fue en 1960 cuando Pol Duwez, et al. [1], en el
California Institute of Technology (Caltech), sintetizaron una aleacién metélica de
AugpSigg. Para la obtencién de esta aleacién fue necesario enfriar el material desde
el liquido a una tasa de enfriamiento del orden de un millén de grados Celsius por
segundo, con el objetivo de “congelar” los atomos en sus posiciones actuales y evitar
asi la cristalizacion del sistema. Debido a que los vidrios metalicos son compuestos
solidos, se tiende a pensar que estos pueden poseer algin tipo de estructura cristalina
propia de los metales que los constituyen, sin embargo, los MGs no tienen tal orden,
mas bien poseen una estructura atémica desordenada, que no sigue ningin patron
estrictamente repetitivo y es por ello que en la actualidad se les llama materiales
amorfos o vidrios. Al respecto, para evitar ambigiiedades, haremos la distinciéon en-
tre ambos conceptos a partir de la definiciéon dada en el libro “Bulk metallic glasses”

de C. Suryanarayana y A. Inoue [2],

“Un vidrio es cualquier solido no cristalino que se obtiene a partir de un enfria-

miento continuo desde el estado liqguido, mientras que un sdlido amorfo es cualquier



material no cristalino que se obtiene por cualquier otro método, excepto el de enfria-

miento continuo desde el estado liquido”

1.1. Vidrios metalicos

Los vidrios metélicos son aleaciones metdlicas que tienen una estructura amorfa,
y debido a eso, poseen propiedades tnicas. Representan los materiales més estudia-
dos, tanto desde el punto de vista experimental como tedrico, debido a su promesa
tecnologica para aplicaciones practicas y la importancia cientifica que tiene la com-
prension de la vitrificacién de estos materiales [2]. Tienen una alta resistencia a la
deformacion y se ven como un metal: opaco, gris, brillante y liso. Los materiales
como los MGs tienen propiedades de alto interés ingenieril, debido a propiedades
tales como su alta resistencia a la deformacién y resistencia a la corrosién, alta per-
meabilidad magnética, muy baja coercitividad e incluso son resistentes al dano por
radiaciéon [3-8]. Debido a sus excelentes propiedades mecdnicas, fisicas y quimicas,
los MGs tienen un gran potencial para aplicaciones estructurales y funcionales [9-12].

Al igual que los metales cristalinos, los vidrios metalicos conducen el calor y la
electricidad, pero son mucho mas resistentes mecanicamente pudiendo soportar gran-
des esfuerzos sin doblarse o abollarse, lo cual los convierte en materiales atractivos
para la fabricacion de bisturis, dispositivos electrénicos, tornillos, entre otros. Al su-
bir la temperatura unos cientos de grados Celsius pueden deformarse facilmente y
al momento de enfriarlos recuperan sus propiedades mecénicas [2,13], esto permite
moldearlos en formas complejas en un solo paso.

Todas las propiedades mencionadas anteriormente provienen de su particular es-
tructura atéomica. La mayoria de los metales se presentan en la naturaleza como

solidos cristalinos, lo que significa que los a&tomos estan alineados ordenadamente en



un patron repetitivo que se extiende por todo el material. Si se calienta un sélido
cristalino lo suficiente y se funde, los dtomos se moveran libremente y de forma alea-
toria para posteriormente, al enfriarlos, reorganizarse restableciendo el cristal. Sin
embargo, al enfriar un metal fundido extremadamente rapido, los &tomos no podran
encontrar su lugar de nuevo, en consecuencia el material es sélido pero con una es-
tructura cadtica, amorfa e interna de un liquido: esto es lo que se conoce como un
vidrio metélico. Esta estructura amorfa otorga beneficios pero también debilidades.
Por ejemplo, con la ausencia de bordes de grano se evitan los puntos débiles donde
la mayoria de los metales son susceptibles a la corrosion o a la falla estructural ante
una solicitaciéon externa. Por otro lado, al no presentar planos de deslizamientos ni
dislocaciones, el material se hace muy fragil.

Los MGs tienen una resistencia maxima a la deformacién o, mucho mayor y un
limite elastico €, mayor (en ambos casos, més de un orden de magnitud) con respecto
a su contraparte cristalina, donde si observamos la figura 1, podremos notar su
comparacion con polimeros, acero e incluso aleaciones de titanio, siendo los polimeros
quienes comparten con los MGs un alto limite eldstico mas no asi su resistencia a
la deformacién. Estas propiedades se piensa que surgen como una consecuencia de
la diferencia en los mecanismos de deformacién y fractura entre un vidrio metalico
y las aleaciones cristalinas. Ademads, se ha demostrado que estos valores para o, y
€y, aunque son altos, en realidad no corresponden al limite ideal para MGs, donde
utilizando muestras de MGs de tamafios en el orden del submicrén, Tian et al. [14,15]
mostraron que estos valores pueden ser aproximadamente dos veces mas altos que
los valores observados en muestras de vidrios metélicos a gran escala (Bulk Metallic
Glasses, BMGs por sus siglas en inglés).

Variadas son las formas de obtener vidrios metélicos de forma experimental, aqui
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Figura 1: Propiedades mecanicas de vidrios metalicos comparados con
otros materiales utilizados en la ingenieria. Imagen extraida desde [14].

describiremos brevemente la solidificacion rapida, desde el material fundido, a tasas
de enfriamiento cercanas a los 10° K-s7!. En este método se emplea la técnica de
hilado por fusién que se presenta en la figura 2. Para obtener el vidrio metélico, es
necesario arrojar el liquido a alta presion sobre una rueda giratoria a alta velocidad,
que se enfria internamente. Con este método, solo es posible obtener MGs con un
espesor limitado a unas pocas decenas de micrometros. Las condiciones de enfriado
ultra rapido, necesarias para la obtencion de MGs, pueden ser relajadas si se mezclan
varios metales de tamanos atéomicos muy diferentes entre ellos, lo que les impide
cristalizar facilmente [13]. De esta manera, no es necesario enfriarlos rapidamente
para obtener un vidrio metalico y por otro lado el material resultante puede ser
mas grueso, centimetros en lugar de micrometros. Estos materiales se conocen como
vidrios metélicos a gran escala, BMGs. La evolucion del espesor en la fabricacién de
BMGs durante los ultimos anos se muestra en la figura 3. Es bien sabido que los

BMGs, ademas de la alta resistencia a la tensiéon y una deformacion elastica hasta



un limite de aproximadamente 2 % (por ejemplo, en el caso de MGs en base a cobre
y zirconio, el limite elastico puede ser aproximadamente 2 GPa con un limite de
deformacién eldstica uniaxial del 2 %), muestran muy poca ductilidad a temperatura

ambiente [14].

Ar atmosphere Ar gas pressure
after evacuation

Melt-spun ribbon

/];;ectian

Cu roll

[

Figura 2: Diagrama de la técnica de hilado por fusion: imagen extraida
desde [2].

A pesar de todas las propiedades mencionadas en los parrafos anteriores, los
metales amorfos carecen de ductilidad ante una solicitacién mecanica externa a tem-
peratura ambiente, siendo este uno de los principales problemas que impiden las apli-
caciones practicas de este tipo de materiales [16]. Es bien sabido que el mecanismo
general de deformacion plastica de los metales cristalinos estd mediado principalmen-
te por la nucleacién y la propagacién de dislocaciones, asi como por el deslizamiento

de bordes de grano como se ha mostrado en estudios experimentales y computacio-



100
1ol Pd-Cu-Ni-P
E, Zr-Ti-Cu-Ni-Be
1]
8 ‘ @ Zr-ALNi-Cu
E 1 Pd-Ni-P m .. Mg-CU-Y
E’ La-Al-Ni
£ ® Au-Pb-Sb
8 o01f Pd-Fe-P
3 Pd-Cu-Si m
O
0.01}-
Au-Si
1E-3 | | | |
1960 1970 1980 1990 2000 2010
Year

Figura 3: Desarrollo en la elaboracién de vidrios metalicos durante los
dltimos anos en funcién de su espesor. Figura tomada de [4].

nales [17-19]. En vidrios metdlicos, por su parte, el comportamiento en el régimen
plastico es bastante diferente con respecto al comportamiento en cristales y la falta
en entendimiento respecto de la relacion entre su estructura a escala atémica y sus
propiedades macroscopicas sigue siendo una de las barreras que ha obstaculizado las
posibilidades de morigerar su fragilidad y asi encontrar potenciales aplicaciones [20].
Algunos autores, como Langer y colaboradores, han planteado que la plasticidad se
inicia debido a la existencia de inhomogeneidades estructurales y dinamicas llama-
das zonas de transformacién de corte (Shear Transformation Zones, STZs por sus
siglas en inglés) [21]. Estas zonas conducen a la generacién de volumen libre y a la
nucleacién de bandas de corte (Shear Bands, SBs por sus siglas en inglés), que se
caracterizan por una estructura menos densa que el resto de la muestra, que llama-

remos la matriz de vidrio [22-25]. Durante los tltimos anos se han llevado a cabo



diversos estudios para comprender el nacimiento y nucleacién de estas bandas de
corte [26-29]. En este sentido, se ha estudiado la estabilidad, estructura y evolucién
de las bandas de corte y la inclusién de fases cristalinas en la matriz de vidrio, entre
otras investigaciones.

La falta de plasticidad en vidrios metalicos los vuelve propensos a fallas ca-
tastroficas ante un esfuerzo externo, lo que dificulta el estudio experimental preciso
de algunos temas fundamentales en este tipo de materiales, como el mecanismo de
deformacion y la dinamica de la deformacion plastica. Los avances a nivel compu-
tacional y experimental no han sido suficientes aiin para establecer de manera clara
un mecanismo capaz de explicar la plasticidad en MGs. Algunos autores han plan-
teado que la energia elastica almacenada en sistemas de tamano milimétrico, sujetas
a esfuerzo, es lo suficientemente grande como para nuclear rapidamente una SB ca-
tastréfica, ocasionando la ruptura del vidrio metélico [30,31]. Esto se traduce en que
los MGs no son ductiles. Por otro lado, si se disminuye el volumen de la muestra, la
energia elastica almacenada disminuye mas rapidamente que la energia del drea aso-
ciada con la cizalladura localizada, ralentizando el proceso de formaciéon de bandas
y haciéndolo menos violento, evitando asi una falla catastrofica del material. Por lo
tanto, desde la evidencia en experimentos, asi como en simulaciones computacionales,
se observa ductilidad en MGs de tamano submicrénico [32,33].

En esta tesis se ha simulado el vidrio metélico binario CusgZrsy. Esta configu-
racion ha sido ampliamente estudiada en forma experimental durante las tltimas
décadas debido a la facilidad para formar compuestos amorfos en un amplio rango
de composiciones [34]. Estas aleaciones exhiben muy buenas propiedades mecéni-
cas tales como su alta resistencia a la deformacién y su alto limite elastico, entre

otras [2]. Desde el punto de vista de simulaciones computacionales, los vidrios metali-



cos binarios de Cu—Zr han sido ampliamente estudiados, tanto su estructura a corto
alcance [35], sus propiedades estructurales y dindmicas [36] e incluso la respuesta
estructural ante una solicitacién externa y su posible relacién con las bandas de cor-
te [37]. No obstante, los ladrillos fundamentales que causan el nacimiento y evolucién
de bandas de corte, los métodos para controlar la formacion y evolucion de estas, y
un modelo tedrico que de explicacion al comportamiento de las zonas de transfor-
macién de corte son hasta el dia de hoy un desafio sin respuesta en la comunidad de
vidrios metalicos.

En esta investigacién proponemos el estudio sistematico de las propiedades mecani-
cas de compuestos binarios de vidrios metdlicos. Especificamente, en primer lugar
proponemos estudiar el nacimiento y evolucién de las zonas de transformacién de
corte y su posterior transformacién en bandas de corte y la relacién entre estas
inhomogeneidades con el material ante una deformaciéon externa. En segundo lugar
identificar posibles diagndsticos estructurales que permitan dar una explicacion cuan-
titativa de la estructura del vidrio metalico y en tercer lugar la elaboracion de un
modelo tedrico, basado en herramientas de la teoria de los medios continuos, capaz
de explicar el comportamiento mecanico del vidrio metéalico CusyZrsg. Esta tesis se
organiza de la siguiente manera: en el capitulo 2 presentamos la técnica principal
utilizada durante la tesis, que consiste al modelamiento de vidrios metalicos a través
de la técnica de dinamica molecular. Se describen los programas utilizados, la forma
en que se simulan las pruebas de traccién, compresion y cizalle, y la obtencién de
propiedades mecéanicas que se utilizaran en capitulos posteriores. En el capitulo 3 se
presenta el niicleo tedrico de esta tesis, que consiste en la implementacion de la teoria
del continuo, a través del problema Eshelby. Se obtendra la solucién del campo de

desplazamientos utilizando el modelo de Eshelby, asi como los tensores implicados



en la obtencién de propiedades mecanicas, principalmente los tensores de esfuerzo
y deformacién. Ademads, se describira brevemente la teoria de la elasticidad, que es
fundamental para comprender la relacién entre la estructura atéomica y las propieda-
des mecanicas de los vidrios metdlicos. El capitulo 4 muestra los resultados iniciales
para validad e investigar el vidrio metélico desde la dinamica molecular, las meto-
dologias implementadas para la obtencién de MGs desde el liquido y la obtencién de
propiedades mecdanicas a través de instrumentos computacionales. Este capitulo esta
basado principalmente en las propiedades mecénicas y la descripcion e inicio de la
formacién de bandas de corte y su relacion con la estructura a nivel atéomico.

Los capitulos 5 y 6 constituyen un conjunto de simulaciéon computacional con
elementos de la teoria del continuo. En el capitulo 5 pasamos a una nueva metodo-
logia para estudiar el comportamiento mecénico del vidrio metalico CusgZrsg que no
estd ampliamente discutida en la literatura y por tanto se tiene que desarrolar las
pruebas para validar esta nueva metodologia. Asi realizamos pruebas de temperatura
y tamano para estudiar la influencia que tienen estos parametros sobre el compor-
tamiento mecanico del vidrio metélico. Se estudian diversos descritores locales y
globales para entender el nacimiento y evoluciéon de bandas de corte. El capitulo 6
constituye los principales avances tedricos de la tesis donde proponemos un mode-
lo tedrico basado en la teoria de medios continuos para explicar el mecanismo de
deformacion de vidrios metélicos. Estudiamos la posible relacién entre las zonas de
transformacién de corte con los eventos plasticos y su conexion con la tedria de Es-
helby popularmente conocida como problema de inclusion de Eshelby. Finalmente se
emplean simulaciones computacionales para alimentar el modelo tedrico planteado

en esta tesis.



Capitulo 2

Simulaciones computacionales

Las simulaciones computacionales se han convertido en una herramienta poderosa
para resolver ecuaciones complicadas que modelan el comportamiento de los sistemas
fisicos. Su utilidad e importancia se debe al hecho de que nos permiten investigar
sistemas muy complejos de estudiar en forma analitica o que son muy costosos a nivel
experimental, donde hay parametros que son dificiles de controlar. En el campo de la
ciencia de materiales existen diferentes tipos de simulaciones por computadora. En
esta tesis nos enfocamos en el estudio a través de simulaciones de dindmica molecular
clasica. En este capitulo describiremos en que consiste ella y las principales herra-
mientas que se emplearan en las simulaciones de esta tesis. Se realizard una breve
descripcion de la técnica de dindmica molecular, la eleccién del potencial interatomi-
co, controladores de temperatura y presion, asi como la obtencién de propiedades

mecanicas a partir de esta técnica.

2.1. Dinamica molecular

La dindmica molecular (DM) es un método que nos permite conocer las trayec-

torias de las particula, en un cierto instante de tiempo, a través de resolver de forma

10
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numérica las ecuaciones de movimiento de Newton,
d’r; al
i#]

donde m; corresponde a la masa de cierta particula j, r; su vector posicién, N el
numero total de particulas en el sistema y U;; representa al potencial de interac-
cion atémico. La dinamica molecular representa una excelente herramienta utilizada
ampliamente en los tltimos anos, de manera acorde al desarrollo de los computado-
res [38-40]. Esta técnica permite calcular las posiciones de los atomos y calcular sus
propiedades, como por ejemplo la distribucion radial de los atomos, su coordinacion
atomica y sus propiedades mecanicas, sin tener las limitantes existentes experimen-
talmente a nivel microscépico. Muchas de las propiedades que se pueden obtener
desde el cdlculo de dindmica molecular se logran gracias a la implementacion de la
mecanica estadistica, relacionando las posiciones y velocidades de los atomos, calcu-
ladas a través de DM, a propiedades macroscopicas como la energia, temperatura y
presién. Es importante notar que la ecuacién (2.1) escrita en el formalismo Hamilto-
niano define un conjunto de 6N ecuaciones diferenciales acopladas de primer orden,
manteniendo constante la energia total, el nimero de atomos y el volumen, definien-
do asf la colectividad microcanénica. Para resolver las ecuaciones descritas por (2.1)
es necesario recurrir a algoritmos de integraciéon numérica, donde uno ampliamente
utilizado es el algoritmo de Velocity Verlet [41]. Este algoritmo permite obtener las
posiciones y velocidades de cada atomo con un bajo costo computacional, donde las

posiciones, ¥(t), y velocidades, V(t), se obtienen a partir de

(i A1) = K1)+ AW() + o (A1) (2.2)

V(t+ At) = a(t)+ - [d(t) +4d(t + At)] At (2.3)
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donde At es el tiempo de integracion. En algunas simulaciones de DM a veces es
necesario mantener la temperatura del sistema constante con el fin de calcular cier-
tas propiedades macroscépicas. Para esto se han ideado diferentes termostatos, tales
como el escalamiento de velocidades, el termostato de Langevin y el termostato de
Nosé-Hoover, entre otros [38,40]. Cada uno de estos métodos ya estd firmemente
establecido en la literatura y en la practica diaria, y sus detalles pueden ser encon-
trados en textos estandar como Computer Simulation of Liquids [38] y Understanding

Molecular Simulation [40]. En el apéndice hacemos un resumen de algunos de ellos.

2.2. Potencial interatémico

Para realizar simulaciones de dinamica molecular, es necesario adoptar un poten-
cial interatémico adecuado. Este es un aspecto crucial de la simulacién, pues como
sabemos, la fisica de un sistema depende las fuerzas entre sus componentes. En este
caso, se trata de la fuerza interatomica entre Cu—Cu, Cu—Zr y Zr—Zr. En el desarrollo
de esta tesis, adoptamos el potencial del &tomo embebido (embedded—atom method
potential, EAM de sus siglas en inglés) ampliamente utilizado en simulaciones de
DM de sistemas metalicos, como el cobre o el zirconio, entre otros. En este caso la
energia potencial total del sistema se obtiene a partir de

Ulry;) = Fa <Z Pﬁ(%‘)) + % > aslry) | (24)

i J#i
donde F' es la energia del dtomo embebido (embedded atom energy), la cual es
funcién de la densidad electrénica p y r;; es la distancia entre los atomos 7 y j.
En el segundo término, ¢ representa al potencial de interaccién de pares, mientras
que « y [ representan el elemento atémico. Para todas nuestras simulaciones hemos

adoptado el potencial EAM propuesto por Mendelev et al. [42,43] y aquel propuesto
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por Cheng et al. [13], ambos ampliamente utilizados para simular el vidrio metalico

Cu-Zr y la fase cristalina B2-CuZr.

2.3. Calculo de propiedades macroscoépicas

La técnica de dindamica molecular, como fue mencionado anteriormente, nos en-
trega la posicion y la velocidad de cada particula del sistema en cada instante de
tiempo. Empleando las técnicas tradicionales de la mecénica estadistica podemos
pasar de esta informacién microscépica a la obtenciéon de cantidades macroscopicas
que nos permitan conectar la dindmica molecular con el experimento a través de la
termodindmica. Denotemos por A el valor instantaneo de un cierto observable, donde

el promedio de esta cantidad estd dado por

(Agps = {A), = — > A7) (2.5)

Tobs "]
donde 7 representa un tiempo discreto, pasos de dindmica molecular, y 7,,s son
los pasos totales de la simulacién. Suponiendo que el sistema es ergddico, podemos
asociar directamente este promedio con el promedio usual sobre la colectividad de la
mecénica estadistica (...).,., siendo posible establecer la igualdad (A) .. = (4), =

{4)

ens’

2.3.1. Tensor de esfuerzos

Cuando un sistema est4 sujeto a una deformacién externa g, es posible obtener el
esfuerzo @ en el sistema. Para esto, a nivel atémico, el tensor de esfuerzo calculado
mediante el virial permite cuantificar el efecto de la deformacion externa sobre el

sistema para cada atomo. La expresion para las componentes del tensor de esfuerzos
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a partir de las cantidades atémicas esta dada por
1 @ 1 «a B8
Oaf = _VZ miUin—i-ﬁZT i’jF ij | > (26)
i i#]
donde V' es el volumen del sistema, m; es la masa del 4&tomo ¢ mientras que o y
3 representan las componentes de las velocidades del dtomo 4, v;. Ademds, 7% ;
corresponde a la componente «a de la distancia entre el atomo 7 y el atomo j y FB”

la componente § de la fuerza entre esos atomos [44].

2.3.2. Deformacion de Von Mises

Una herramienta computacional para caracterizar los cambios estructurales de
un sistema ante una solicitacion externa de tensién, compresion o cizalle, es el in-
variante de deformacién de Von Mises, o cominmente conocido como deformacién

Mises

atémica local (local atomic shear strain), 75, propuesta por Shimizu et al. [26].
Este parametro se calcula mediante la comparacién de dos configuraciones atomicas,
una en el estado actual y otra de referencia, donde la deformacion atémica local para

el atomo 7 viene dada por

i _zz2+ Txr z22+ TTr 2
77lMlses — \/ngz_f_ngz_'_ngy_}_ (nyy U] ) (77 677 ) (77 nyy) : (27)

donde 7,4 son las componentes del tensor de deformacién del dtomo 7. Este indi-
cador resulta ser una buena medida de la deformacién pléastica local, permitiendo

cuantificar la deformacién plastica en vidrios metdlicos a escala atémica.

Todas las simulaciones de esta tesis fueron realizadas utilizando dos cédigos de

dindmica molecular, el primero desarrollado en nuestro grupo de trabajo, llamado
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LPMD (Las Palmeras Molecular Dynamics) [45], mientras que el segundo fue desarro-
llado por Plimpton et al. [46] y que lleva por nombre Large—scale Atomic/Molecular
Massively Parallel Simulator, abreviado como LAMMPS. Las visualizaciones de las
configuraciones como de los parametros de interés mencionados anteriormente fueron

posibles gracias al programa OVITO [47] y al programa AtomEye [48].



Capitulo 3

Teoria de Elasticidad , Mecanica

del Continuo e Inclusiones de
Eshelby

En este capitulo desarrollaremos los elementos tedricos utilizados durante la te-
sis para el calculo de propiedades mecanicas asi como los fundamentos esenciales
para establecer un modelo tedrico capaz de reproducir el comportamiento mecéanico
de un vidrio metalico ante una solicitacion externa. Para determinar propiedades
mecanicas es necesario comprender los elementos basicos de la teoria de elastici-
dad: los tensores de esfuerzo, deformacion y desplazamiento, que seran explicados
detalladamente. Presentaremos, ademas, los puntos fundamentales de la mecanica
de los medios continuos, desarrollando la teoria elaborada por John D. Eshelby en
1957 [49,50] y que se refiere a un conjunto de problemas asociados a una inclusién
elipsoidal eldstica en un cuerpo eldstico infinito. A partir de esta base se resolvera el
problema de una inclusién cilindrica en un sélido isotrépico y finito para determinar

el campo de desplazamientos generados por la presencia de dicha inclusién.

16
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3.1. Introduccion a teoria de elasticidad

La respuesta mecdnica de un cuerpo solido, como un continuo, constituyen las
bases de la teoria de elasticidad [51]. Consideremos un sélido bajo la accién de
un conjunto de fuerzas. Esto trae como consecuencia la respuesta mecédnica, en la
forma de una deformacion del cuerpo en cuestion, es decir, un cambio en su forma
y volumen. Supongamos que la posicién de referencia de cualquier punto del sélido
esta descrita por el vector posicién ¥ = xZ + yy + 22 en tres dimensiones. Para una
particula ¢ su vector posicién luego de sufrir cierta deformacion serd ¥, lo que implica
que su desplazamiento viene dado por un vector u tal que sus componentes u; vienen
dadas por u; = x} — x;. Dicho vector se conoce como vector desplazamiento.

Cuando un sistema es deformado, la distancia entre atomos cambia. Si centra-

mos nuestra atencion en dos puntos cercanos cualquiera del sélido, su distancia es-

tara determinada por ds = \/da? + dx3 + dz3. Ante una deformacién externa estos

puntos cambiardn tal que su distancia serd ds’ = +/dx? + do + dr?, donde dx
sera la distancia que separa ambos puntos, en cada coordenada, posterior a la de-

formacién, es decir dz} = dx; + du;. Reemplazando el valor de dx) obtendremos

ds' = \/(dz; + du;)?. Considerando que du; = Ou dxy, podemos escribir la distancia

T Oz,

/ Ou, ?
ds = dIZ + df[)k
8xk

ds’ como

aﬂik
oxy, Oz, Oxy

donde hemos utilizado el convenio de suma de Einstein sobre indices repetidos en
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(3.1). Como ds* = dx?, tenemos que (3.1) puede ser escrito como

XT;ax -
8x,€ F aCL’k aCL’l

10u; 10uy

ds? —ds®> = 2 dzdx;

axk 891:1

dl’kdﬂfl N (32)

donde hemos usado el hecho que al sumar sobre los indices 7 y k es posible escribir

el segundo término en su forma simétrica. Luego, se tiene para la ecuacién (3.2) que

10u; 10u, Ou Oy
20z, * 2 dx; * Oxy, 8_%> Ad: (3:3)

ds? —ds* =2 <

Definimos el tensor de deformacion Lagrangiano, €;, como

20z, 20x;  Orp Oy

(3.4)

Eik

La dltima expresiéon en (3.4) se puede reformular tomando en consideracion el
efecto de pequenas perturbaciones. Si consideramos esto, el ultimo término en (3.4) se

vuelve despreciable, llevando consigo a la definicién usual del tensor de deformacion,

Notemos que, por construccién, el tensor de deformacién es simétrico, satisfaciendo

la relacion ;; = €j;.

En ausencia de una deformacion externa, el sélido se encuentra en equilibrio
mecanico. Si posteriormente el sistema se somete a una deformacion, el sistema res-
pondera ante esta deformacién a través de una fuerza F con el ob jetivo de restablecer
el equilibrio. Llamaremos a estas fuerzas ”esfuerzos internos”, las cuales actiian sobre
la superficie de un elemento de volumen dV y por tanto la fuerza resultante sobre este
elemento de volumen sera la integral de todas las fuerzas que actuan en el volumen

dV'. Asi, para cada porcién que constituye el material cada componente de la fuerza
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integrada en el volumen, [ F;dV, puede ser transformada en una integral sobre su
superficie, lo que requiere que el vector F' sea la divergencia de un tensor de orden

dos, a saber
8oik

F, = .
8$k

(3.6)

Luego, la relacién de la suma de las fuerza sobre cada elemento de volumen toma la

8Ui
/ FdV = / (%: AV = 55 oindsy . (3.7)

El tensor oy, de orden 2, que aparece en (3.7) se conoce como tensor de esfuerzo.

forma

Las componentes o;, de este tensor corresponden a la i-ésima componente de la
fuerza en un elemento de area perpendicular al eje zj. La relacién entre el tensor
de esfuerzo, que denotaremos a través del stmbolo @, y el tensor de deformacién, ,
esta determinada por la ley de Hooke, donde se introduce el tensor de cuarto orden
%, llamado tensor de rigidez o constante eldstica del solido, estableciendo la relacion

conocida como la Ley de Hooke:
0ij = Ciji€nl - (3.8)

Note que nuevamente hemos usado el convenio de suma sobre indices repetidos. Si

consideramos el problema de un sélido isotrépico, el tensor de rigidez corresponde a
Cijrt = N30 + 1 (6651 + 0adji) (3.9)

donde de la expresion (3.9), Ay p corresponden a las constantes de Lame. p se conoce
usualmente como mddulo de cizalle, mientras que \ estd relacionado al coeficiente de

Poisson, v, a través de la relacion

o 2u
1-2v°

(3.10)



20

Finalmente, para un sélido isotrépico, la relacion entre esfuerzo y deformacion en

(3.8) se puede escribir con la ayuda de (3.9) como
045 = Adijgkk + 2u€ij . (311)

3.2. El problema de la inclusiéon de Eshelby

En 1957 John Douglas Eshelby se plante6 una pregunta, que cuando la desarrollé
en sus articulos The determination of the elastic field of an ellipsoidal inclusion, and
related problems [49] y The elastic field outside an ellipsoidal inclusion [50], signific6
los fundamentos de lo que ahora se conoce popularmente como “Teoria de Eshelby”
o “problema de la inclusion de Eshelby”. J. Eshelby propuso una serie de soluciones
para los tensores de esfuerzo y deformacion en las cuales su relacion estd mediada
por un tensor llamado tensor de FEshelby, descrito en términos de la geometria de
objetos llamadas inclusiones de Eshelby. En esta seccién presentamos el problema
de Eshelby, la relacion entre los esfuerzos y deformaciones a partir de esta técnica y
las soluciones del tensor de Eshelby para inclusiones circulares en dos dimensiones,

o cilindricas para tres dimensiones.

3.2.1. Planteamiento del problema

En fisica del estado sélido cuando un material es solicitado con una fuerza o
presiéon externa, el objeto en cuestién cambia a un estado en el cual presenta esfuerzos
internos. En el caso de sélidos cristalinos, cuando existe una deformacion sobre un
material, este cambia su forma, haciendo efectiva esta a través de fenémenos como
la expansion térmica, transformacion martensitica o deposicién en un substrato. Es

a partir de este fendmeno que Eshelby planteé la siguiente pregunta, cito [49]
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A region (the ‘inclusion’) in an infinite homogeneous isotropic elastic medium
undergoes a change of shape and size which, but for the constraint imposed by its
surroundings (the ‘matriz’), would be an arbitrary homogeneous strain. What is the

elastic state of the inclusion and matriz?

Traducida al castellano corresponde a “una regién (la inclusién) en un medio infi-
nito homogéneo e isotréopico, sufre un cambio de forma y tamano que, salvo por la
restriccion impuesta por su entorno (la matriz), serfa una deformacién homogénea

arbitraria. ;Cudl es el estado eldstico de la inclusion y de la matriz?” Esta pregunta

change size

inclusion and shape
/\ .

——————————— >
remove inclusion
S from the matrix
matrix
restore the original > -«
inclusion problem ey T
< = &
<7
<(__ F
-

reinsert
V

Figura 4: Secuencia de operaciones de corte y pegado utilizadas por Es-
helby para determinar el campo elastico de una inclusion elipsoidal en
presencia de una matriz. Las imagenes utilizadas en el diagrama provie-
nen de [52]

hace emerger la naturaleza completa del problema de Eshelby, el cual es usado am-
pliamente en diferentes areas cientificas, como reologia [53], geofisica [54] y fisica de

estado solido [55], por nombrar algunos. Para entender el problema vamos a comen-
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zar considerando un sélido eldstico y homogéneo de volumen V' y superficie S. Para
este solido, el tensor de rigidez o tensor de constantes elasticas serd aquel definido
anteriormente con la relacién (3.8). Una representacion grafica del material se mues-
tra en la parte superior derecha de la figura 4. Eshelby mostré que la pregunta en
el parrafo anterior puede ser resuelta planteando un experimento consistente en un

conjunto de 4 “pasos virtuales” descritos a continuacion:

1. Considere un sélido uniforme y remueva una porcién de volumen Vj y super-
ficie Sp. Esto genera una energia superficial en el elemento removido (llamado
inclusion) y en el espacio dejado por este. Si se ignoran estas energias enton-
ces la inclusién y el sélido restante no sufre deformacién y por tanto el costo
energético de este paso es nulo. Un ejemplo de este tipo de situacion son las
inhomogeneidades presentes en sélidos, como por ejemplo la transformacién de

fase martensitica o efectos de expansion térmica.

2. Debido a la naturaleza de la inclusién esta cambiard su volumen. Debido a
que el actual volumen de la inclusién es en efecto su ideal, no existe esfuerzo
dentro de esta. En definitiva, la inclusién experimeta una deformacion “libre

=

de esfuerzo” llamada popularmente como eigenstrain *. A esta deformacién

libre de esfuerzo la denominamos deformacion intrinseca.

3. Aplique fuerzas en la superficie Sy hasta que la inclusion vuelva a su tamano

original. La accién de estas fuerzas se traduce en una deformacién eldstica

*

e* que cancela la deformacién intrinseca de la inclusién. Asi, en este paso se

= —¢*.

=

cumple que €°

4. Reinserte la inclusion en el sélido, por tanto, remueva las fuerzas sobre la su-

perficie aplicadas en el paso anterior. Debido al esfuerzo o que resulta de la
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ley de Hooke para el paso anterior, la inclusion liberard energia el aplicando
una deformacion en el sélido y especialmente cerca de la interfaz entre la in-
clusion y el resto del material. Como consecuencia, el solido experimenta un
desplazamiento 4“(X) que llamamos campo de desplazamiento constrenido en

respuesta al esfuerzo de la inclusion.

Eshelby resolvié el problema del campo constrenido utilizando elementos de la
teorfa de elasticidad y funciones de Green [49,56]. Asi, implement la funcién de

Green definida como

1 F 1 2
= - F — 3.12
drp | — % 16mp(l —v) ' 02101, X =%1 (312)

G (%,X)

donde p es el médulo de cizalle y v el coeficiente de Poisson. De esta forma podemos

escribir el campo de desplazamiento constrenido como

us(X) = /S Sy, G (%, X)) . (3.13)

Luego, podemos escribir el gradiente de este desplazamiento con el objeto de utilizar

la relacién (3.5), asi tendremos

uf (%) = / 005 Gl (%, %) | (3.14)
So

esto permite escribir el esfuerzo y deformacion producidos por el campo de des-
plazamiento constrenido y en consecuencia, como fue descrito para los pasos pre-

vios, los campos para la matriz y la inclusion seran iguales para deformacion y

c
79

N — C — 3 4 — C
desplazamiento €;; = € ¥V u; = uj, mientras que el esfuerzo serd o;; = o5y

— C

*

C * :
— 05 iiki (€5, — €5;) respectivamente.
Una vez descritos los pasos virtuales, es claro de las definiciones dadas hasta

ahora, que la solucion explicita de los campos de esfuerzo y deformacion en todo el
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sistema requiere que el campo de constrenimiento sea determinado dentro y fuera de
la inclusion. Tomando en consideracion la definicion del campo de esfuerzo, dentro

y fuera de la inclusién como funcién del campo constrenido, a saber,

(3.15)

o5 ,fuera de la inclusién,
Uij =
o

i — 05 ,dentro de la inclusion,
es posible notar que existe una discontinuidad del tensor & en la superficie de la
inclusién, no asf para los campos 1 y €. Para encontrar la solucién de este problema se
supone &;; conocido y ademds consideraremos que en los bordes externos del material
los campos son nulos. Tomando en consideracién la solucién de u(¥) en términos de
funciones de Green, (3.13), como funcién de la fuerza externa por unidad de volumen

ubicada en la superficie de la inclusién, f;(r’), entonces podemos escribir el campo

de desplazamiento constrenido como

W (F) = ///V Gy(E ) - () (3.16)
con f;
£i(t") = Cijimet, med(S) (3.17)

tal que 6(95) es la delta de Dirac y ny el vector normal en la direccién k. Con (3.16)

y (3.17) es posible escribir u(¥) como

UC(F) = Gij(?; I_'7> : Cijlm87mnkdsl (318)

r'eS

ug(v) = [/// Gij,k/dvl‘| CijimElm » (3.19)
el

definiendo el gradiente de Gj; a través de

G = 0G;

ij,k/ pu— ax;ﬁ . (3.20)
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Finalmente, usando la definicién del tensor de deformacién (3.5) y (3.19) obtenemos

1 o
Ein — §Cjklm€?m/ﬂ (Gij,k’n+an,k’i)d3r/ (321)
Vo
Ein = S%N &, (3.22)

inlm

sh

S oms €l cual corresponde a un tensor de orden

donde hemos introducido el tensor 5S¢
cuatro y definido por Eshelby es popularmente conocido como tensor de Eshelby.
Debido a que este tensor relaciona dos tensores simétricos en (3.22), el tensor de

Eshelby satisface las simetrias menores
Sijkl = Sjikt = Sijik - (3.23)

Aunque la definicién del tensor de Eshelby ? es importante en cuanto a lo que
representa, el principal resultado del trabajo presentado por Eshelby en 1957 co-
rresponde a que para una inclusién elipsoidal en un sélido infinito homogeneo, el
tensor de Eshelby S;;x es un tensor constante. Por lo tanto los campos de esfuerzo

y deformacién son uniformes.

3.2.2. Las funciones ¢(¥) y 9(7)

De modo de simplificar el calculo, consideraremos el caso de un sélido homogeneo
e isotrépico de modo tal que la funcién de Green G;(T, r ) toma la forma
Gi;(Fr) = — (ﬂ — 4) , (3.24)
’ drp \ p  Ap—v)
donde p se define como p = | — r'|, u corresponde al médulo de cizalle y v al
coeficiente de Poisson, descritos en la seccién anterior. De la relacion (3.17) y (3.24),

f;(¥) vendra dado por

-~ * v *
1) =2 (25 + g0 ) e (3.29
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donde ¢, es la delta de Kronecker. Por lo tanto, recordando la relacién para el campo

de desplazamientos en (3.19), es posible expresar dicho campo en la forma

c/ * v * i}
u;(T) = —2p (Ejk + Egu@k) [ﬂfo Gz-jdf”r] . (3.26)

Reemplazando la definicién de la funcién de Green en (3.24), la integral en (3.26) se

puede escribir como

///V 0 Gydr' = ﬁ ///V 0 (p(ﬁ =7 L V)) av' (3.27)

donde definiremos el potencial armoénico ¢(¥) y el potencial biarménico 1 (F)

. dPr
o(f) = // —— (3.28)
Vo |F— 1|

U(E) = //VO ¥ —r'ldV’ . (3.29)

Ambas funciones en (3.28) y (3.29) son caracteristicas de la geometria de la inclusién

y satisfacen las relaciones V2 = 2p y V) = 2V2p, donde V? corresponde al

laplaciano, el cual depende de la geometria del problema. Luego, notando que

///vo ﬁdvl - Wﬁ ) (3.30)

es posible escribir el campo de desplazamiento (3.26) como

*
-1 v Eik

ui (¥) = s—eippr(T) — mé‘fz p(F) + )

= V() - (3.31)

La ecuacién (3.31) corresponde al campo de desplazamiento constrefiido en un
solido isotropico homogéneo en presencia de una inclusion eliptica. Ahora podemos
expresar explicitamente la forma del campo de deformacion a partir de las derivadas

del campo de desplazamiento en (3.31), dando como resultado

—1 * = * = v * - 1
™ (eh0mi (B) + €l () — )Ezst,ij(P) +

€i; (1) = =0 ] ik V.ijmk(T) -

8r(l—v
(3.32)
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Por ultimo, la expresion para el tensor de esfuerzo o;;, dentro de la inclusién, y con

la ayuda de (3.32) sera

mC—QM Seijkl‘gkl 52}‘*‘1_1_2 (Se?lkmgkm en) 0ij| - (3.33)

Es importante notar que para el caso del esfuerzo fuera de la inclusién solo nece-
sitamos remover los términos asociados a €7; y f;. Debido a que las ecuaciones (3.31)
y (3.32) estan definidas en términos de las funciones ¢(¥) and ¢ (F), es necesario de-
finir la geometria a utilizar para encontrar su forma final y poder resolver de forma
explicita los campos mecénicos en cuestion. En esta tesis describiremos las soluciones
para la inclusién circular, correspondiente a un cilindro en tres dimensiones y el de

una esférica.

3.2.3. Inclusion esférica en un medio isotrépico

Para el caso de una inclusién esférica, las funciones ¢ y ¢ estaran determinadas

por
A% %7?(12 (% — ’”—22> r<a
) = @ - (3.34)
//vo E— 1| {%7?“73 > a.
y
4 3 r2 17t
. 7ra<+7——a—) r<a
Y(E) =7 A 0 (3.35)
3Ta (5;—1-5) > a.

En el caso de una inclusion esférica, el tensor de Eshelby toma la forma [56]

5v — 1 4 — by

Skt = T =) % T 0

Por tanto, la deformacién dentro de la inclusién estd dada por la relacién (3.33).
Reemplazando (3.34), (3.35) y (3.36) obtenemos

: 2(4 —5v) v —1
e _ STV o VT2 s 3.37
i T 51 —0) Y T 15(1 =) 1% (3:37)
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La solucion de los campos de esfuerzo y desplazamiento ha sido presentada por
Albaret et al. en el articulo “Mapping between atomistic simulations and Eshelby
inclusions in the shear deformation of an amorphous silicon model” [57], gracias
al trabajo realizado por Bower en [58]. A partir de dicha solucién se plantea una

solucién del tensor de esfuerzo fuera de la inclusién de la forma

o ad o a? OhTRTj + 0Tk, a’
52“ * 2 5@ * 2
b2 (30 51— 2) )+ BTN (1 -) - 15
* 2 * 2
- <5 - 75) D (1 - ﬁ)} . (3.38)

*

donde se define el tensor de esfuerzo constrenido, o;, a partir de la ley de Hooke,

CcOo1mo

* * 8;;k

mientras que el desplazamiento de las particulas, fuera de la inclusién, sera
3

a 2(00,xk + 03, T4)
41 -v)G 15R5

* . .
O kT Tk
R

4(1 — I/)Uikmk

2 rp2
(3a® —HR”) + Vi

(R? —a?) +

U; =

(3.40)
El procedimiento para la obtencién de los resultados en (3.38) y (3.40) es bastante
largo vy en esta tesis nos concentraremos en resolver de forma detallada el caso de
una inclusion circular en dos dimensiones, para esto reproduciremos los céalculos

presentados por Dasgupta et al. [55].

3.2.4. Inclusion circular en un medio isotrépico

Resolveremos de manera detallada el campo de desplazamiento originado por

*

una inclusién circular con una deformacién intrinseca *. Como fue descrito en la

seccién 3.2.1, la relacién entre £* y la deformacién constrenida generada en el paso
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4 del problema planteado por Eshelby, estd dada por la relacion
6% = z’jklgzl . (341)

Donde es importante hacer notar que los indices toman valores 7,5 = 1,2, que co-
rresponde al caso bi-dimensional. A partir de los resultados presentados en [49, 50],
sabemos que el tensor de Eshelby y los campos de esfuerzo y deformacién cons-
trenidos dentro de una inclusién circular se vuelven independientes del espacio. En

consecuencia, el tensor de Eshelby para una inclusién circular [52,55] serd

4y

1 y
81— ) (0udjk + 0ju0ik) (3.42)

0ij Okt + m

Sijkl =

donde v corresponde al coeficiente de Poisson. Es importante notar que la forma del
tensor de Eshelby corresponde a una inclusion cilindrica en tres dimensiones bajo la

accién de una deformacién en el plano [52]. Ahora, si reemplazamos (3.42) en (3.41)

tendremos
c v —1 3 —4v .
= (Rt st 6
4v — 1 3 —4v
= — e+ ——(f + ), 44
IR 8(1—u)(€”+8”) (3.44)

si consideramos, a modo de simplificar los calculos, un desplazamiento intrinseco de
traza nula, €, = 0, asociado a una deformacion sin cambio de volumen del sistema,

la expresién (3.44) se simplifica, obteniendo

2’:‘?- = —_5* . (345)

Considerando que la deformacion homogénea, £5;, sobre el sistema actua de manera
global en la inclusion y en la matriz, podemos escribir los campos de esfuerzo, de-

formacién y desplazamiento (esquematizados en el paso 4 del problema de Eshelby)
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fuera de la inclusion como

0;?“ (X) = o0f(%) +07 (3.46)
(X)) = e(X) + 5 (3.47)
uP(X) = ub(X) +u, (3.48)

donde dejamos explicita la dependencia de las coordenadas del sistema. Para de-
terminar explicitamente el campo de desplazamiento (3.48) es necesario resolver la
ecuacion de Lamé-Navier

E 0*us N E OPui
21 +v)(1 — 20) 0X;0X;,  2(1+v)0X,;0X;

0, (3.49)

donde E corresponde al médulo de Young, que escrito en términos del coeficiente de
Poisson, v, y el médulo de cizalle, u, toma la forma F = 2u(1 + v). Para asegurar la
continuidad de los campos en cuestion se considerara que el constrenimiento dentro de
la inclusion como condicién de borde en la frontera de la inclusiéon para la solucion de
los campos en la matriz. Ademas, si r — oo el desplazamiento constrenido se volvera
nulo. Como las soluciones de la ecuacién (3.49) safisfacen la ecuacién biarménica

Ot

= VYV =
IXOX,0x0%, v v =0 (3:50)

donde V2 corresponde al laplaciano, vamos a resolver (3.50) de forma tal que dichas

soluciones satisfacen la ecuacién de Lamé-Navier (3.49).

3.2.5. Solucién del campo de desplazamiento constrenido

Supongamos como solucién de (3.50)

+ B P Inr L oet O (r?Inr)

o= At Olnr
i *OX:0X,0X, | *OX,0X,0X),

i —an (3.51)
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donde A, By C son constantes a determinar y r = |X|. Aqui X, representa la com-
ponente i del vector posiciéon en dos dimensiones. Como (3.51) satisface la relacién
(3.50), entonces debemos probar si es solucién de la ecuacion de Lamé-Navier, que

en funcion del médulo de cizalle y el coeficiente de Poisson toma la forma
1 0*us *u§

A partir de (3.51) nos serd tutil determinar las siguientes relaciones

*(r?lnr) 9, 0?

W = 8X12 (’T‘ lnr) =+ 8X22 (7” IHT) s (353)
2 2 2
o) O g+ 2 nr), (3.54)

0X,;0X;  0X} 0X3

donde X; = x y X5 = y en coordenadas cartesianas. Notemos que

or 1 X;
= —(X24XHV2oox, =2 .
= SRR ax =2 (3.55)
Olnr 1 or X;
oX, = rox, 2 (3:56)
asi, reemplazando (3.56) y (3.55) en (3.53) tendremos,
O*(r*lnr) 0 o) or Iyt or N 0 o or Iyt or
0X;0X; — 0Xi| 90X, 0X,| 00Xy | 0Xy 0X,
0 0
= —(2X;1 X — (2X51 X
8X1( 1in7r + 1)+8X2( 2In7r + X5)
Olnr dlnr
= 4] 242X —+2Xo———
nressh 0X, et 0X5
O*(r?Inr)
— = 4l 4 .
= IX,0X, nr+4, (3.57)
mientras que para la relacién (3.54)
9*(Inr) o | 1 ]
g\ X2 4 XH12. 90X
oX,0%, ~ X, | yxreagot Y !
I 0 [ 1 (X2 + X2)71/2 X 2X2—
0X: | X7+ x3 1 ]
P(lnr) X7+ X7+ X7 - X7 _o. (3.58)

0X,;0X; (X2 + X32)2
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Con las relaciones (3.57) y (3.58) las derivadas de la ecuacién (3.52) serdn

Ouf Ag 4 ” 1 + Bej, ” ” 1
= S Ry — - n n
0X,0X, 19X, \0X;0X, M OX0X,0X,, \0X;0X;
+ Ce¢f & > r?lnr
mOX;0X,0X,m \0X;0X;
0?u . O Inr
axox, — Cemaxaxax, (3:59)
mientras que
0% 0 &Inr O*(4lnr +4
= e Cs;*m(—> (3.60)
0X,0X, 0X; 0X.0X,; 0X,0X,,

Bajo la accién del cambio de indice mudo m = k y gracias a €}; = €J;, podemos re

escribir la relacién (3.60) como

0*uf . O lnr , B(4lnr +4)
~vav = Ao av v Ty av v
0X,0X}, 0X,0X,,0X; 0X,0X;0X,,
3 Inr 3 Inr
L A o o ok
XXX, Ot X ax,0X,,
0*uf APlnr
— = (A+4 P .61
axox, ~ AH0sugra o, (3.61)

En consecuencia, podemos reemplazar las relaciones (3.59) y (3.61) en la ecuacién

de Lamé-Navier (3.52), asi

A+4C .,  Plr 4O lnr _ 0
1— 20 ™OX,0X,0X, "MOX:0X,0X,
A+8C(1—v) O Inr
* = .62
{ 1—2v } XXX, (3.62)
suponiendo soluciones no triviales, entonces tendremos
—A

C=——. 3.63
8(1—v) (3:63)

Recordando la solucién planteada en (3.51), podemos reescribir u{ como

i = Act dlnr L+ B P Inr A o O (r*Inr)

St : _ : .64
90X *0X,0X;0X),  8(1—v) F0X,0X,;0X;’ (3:64)
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donde sdlo falta calcular las derivadas que acompanan a los factores A y B. Encon-

tramos la primera derivada de forma directa %1;7" = % Tomando en consideracion
que gﬁ?_ = §,j, podemos escribir la segunda derivada en (3.64) de la forma
Plnr 0? X o |1 or
_ L R — | 6pir? — X2 ) 3.65
8X18X]8Xk 8X18X] < 7"2 ) 8XZ |:T4 ( kit k T@X]>] ( )

Aplicando la derivada sobre cada término del lado derecho de (3.66) y factorizando

por 1/7% se tiene

Plnr or or or Or 0r
— = 2r——0i — 20547 =—— — 2X, 4
9X,0X,0X, {[ "ax, T O X, T A (axi ax, ”axiaxj)} ’

or or 1
— 43 S — 2X — 3.66
" ox, (“‘T kr@Xj)}rS’ (200
€como af_); = %, entonces la ultima expresién queda
(93 Inr )(,LAXV‘7 1 XZX] 4
1
— 47’4Xi(5jk -+ 8T2X¢Xij } =
r
X; XX X X, X
= { {2)(1-5]»,@ —2X;6i — 2Xk—gk — 2X3.6;; + —;’“] r
r r
1
— 4T4Xi5jk + 87“2XinXk } 7“_8 s
1

Ahora debemos calcular la tercera integral en (3.64), utilizando las mismas identi-

dades que en la derivada anterior, tendremos

O3 (r?Inr) 0 Or? ,0Inr
= Inr+r ,
OX.0X,0X,  0X:0X, |0X, X
9, dlnr  Or* dlnr O Inr
= —— |20;Inr +2X P | (3.
X, { orlnr + 2 X ax, T ax e 68)
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. . ./ o1 - . Olnr __ X;
Aplicando la misma relacién que escribimos anteriormente, X, = ~4,y reagrupando

el segundo y tercer término de la derecha para (3.68), obtenemos

O3 (r?Inr) 0 1 ??Inr
- 2 Inr + AX, X = + 122l
OX.0X,0X,  ox, | T A T e N, |
1 1 1 or—2

9*Inr , Olnr

2X, .
T Naxax, T ax0x,0x,

(3.69)

Siguiendo de modo recursivo con cada derivada del logaritmo, es posible agrupar
términos de modo que

O3 (r?Inr) 4 1
xR, — 7 b b Xady) — 12XiX,Xig
1 2
+ ESXzX]Xk — 7“_2 (Xzéjk + X35Zk + kasz])

O (r?Inr)

2 4
OX,0X,0X, 2 (Xibjk + X0 + Xyyj) — TinXij , (3.70)
i0Aj

Finalmente, reemplazamos (3.67) y (3.70) en (3.64), para obtener

N

¢ sy L " 1
u;, = AEinjﬁ + ngk [—27“2 (X’Léjk + deLk + Xk&‘j) + 8X,LXJX]€} E

A * 2 1
o1 2B A,
8B A
St s | XXX 7
* {T(j * 2(1 - y)r4] Sk Jk (3.71)

Como mencionamos anteriormente, elegimos trabajar con una deformacién intrinseca
de traza nula, por tanto el segundo término en (3.71) se puede simplificar de modo

que

A 4B A 8B A
c_ (A48 A4 v (88 A e v x X (372
Ui 72 ré 2(1 — 1/)7’2] Sij i T er + 2(1 — v)rt Sk X )
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ahora bien, sabemos que en r = a, es decir en el borde de la inclusiéon de radio a, la

ecuacién (3.72) debe corresponder al campo de desplazamiento constrenido dentro de

3—4v
4(1-v)

la inclusién, que con la ayuda de la ecuacién (3.45) es £;;X;. Con esto, debemos
notar que el segundo término en (3.72) debe ser nulo en el borde de la inclusién, lo

que implica que

8B A
=) Il .
y por tanto
a’A
B=——1—— .74
16(1 —v) (3:74)

De este modo nuestro campo de desplazamiento constrenido u§ ahora sélo tiene la

constante A por determinar. Si reescribimos u§ como

a? A A a?
c _ |9(1—-9 =X |1 - = | 5 X X X 3.75
Ui [ ( v)+ 7“2} 4r2(1 — 1/)8” it 2rt(1 —v) [ 7"2} Cik gk (38.75)

es claro que el coeficiente que acompana al primer término en (3.75) debe ser igual

al campo constrenido en la frontera de la inclusién, por tanto tendremos que

3—4v A A3 —4v)

4(1 —v) - 41 — v)a? 0 -2v)+1) = 41 —v)a?’

(3.76)

concluyendo que A = a%. En consecuencia, el campo de desplazamiento constreiiido

generado por una inclusién circular de radio a en un sélido elastico corresponde a

2

(3.77)

[T e e

w6 = 1) (a)2[2<1—2”)+a s \r) [T

)
La solucion del campo de desplazamiento constrenido permite determinar, a partir
de sus derivadas, el campo de deformaciones y a través de la ley de Hooke el campo
de esfuerzo. Finalmente considerando los valores de estos campos, tenemos comple-
tamente definido los campos g, o y 6(X) para el exterior de la inclusién y dentro de

ella.
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Los resultados presentados en este capitulo seran de gran utilidad en los desa-
rrollos tedricos utilizados en el capitulo 6, a modo de comprobar la efectividad del

problema de Eshelby en la explicacion del régimen plastico en vidrios metalicos.



Capitulo 4

Bandas de corte y la respuesta
mecanica de nanohilos de vidrio
metalico

En este capitulo! abordamos el problema del modelamiento computacional de
vidrios metalicos para la obtencién de las propiedades mecanicas y su posible rela-
cion con la estructura atomica del sistema en estudio. Estudiamos la evolucién de la
estructura atomica de un nanohilo de vidrio metéalico CusgZrsg a una temperatura
de 300 K, bajo la accién de una deformacion externa. El sistema estd compuesto por
1.008.000 atomos que interactian a través del potencial EAM descrito en el capitu-
lo 2. Para analizar la estructura atémica utilizaremos la teselaciéon de Voronoi [61] y
el desplazamiento atémico local para estudiar el nacimiento y propagacion de bandas
de corte. Luego, estudiamos el efecto de un precipitado de B2-CuZr en las propie-
dades mecanicas de nanohilos de vidrio metalico CusgZrsg. Consideraremos cuatro
muestras: tres con un precipitado de radios 2, 4 y 6 nm y una muestra libre de pre-
cipitado. Se realizaran pruebas de traccién uniaxial hasta un 25% de deformacion,

estudiando el nacimiento de la plasticidad, evoluciéon de bandas de corte y posibles

'Este capitulo da origen a dos investigaciones publicadas en Journal of Alloy and Compounds [59]
y en Physica B: Condensed Matter [60].
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transformaciones de la fase cristalina.

4.1. Introducciéon

Como fue mencionado en la introduccion de esta tesis, los vidrios metalicos (MGs)
son materiales que a nivel experimental presentan un gran desafio debido a la difi-
cultad de fabricarlos y en el costo de los metales que los constituyen. Por esta razon
actualmente la dindmica molecular se ha convertido en una herramienta potente para
el estudio a nivel atomico de los MGs, situacién que va de la mano con el crecien-
te desarrollo de potenciales interatémicos capaces de describir de manera eficaz el
comportamiento de ciertos vidrios metalicos. Esto permite emplear la dinamica mo-
lecular para el estudio sistemédtico a nivel atémico de materiales, caracterizando su
estructura a través de la funcion de distribucion de pares, numero de coordinacion,
sus propiedades mecdnicas, entre otras [13]. Es asi que el estudio a nivel atémico
del mecanismo de deformacion en el régimen elastico—pléastico es actualmente obje-
to de una intensa investigacién. Un aspecto importante se ha desarrollado en torno
al entendimiento de la nucleacién de las bandas de corte, asi como establecer su
correlacién con los defectos conocidos en los cristales [14,26-29].

Concentremos la atencién en nanohilos, que son estructuras que tienen un ancho
restringido a diez o menos nandmetros, tanto cristalinos como amorfos. Podemos no-
tar que tienen una importancia creciente ya que juegan un papel clave en el desarrollo
de nanodispositivos, desde la microelectréonica hasta la biomedicina y la electroquimi-
ca [62], por lo tanto, se hace necesario comprender el comportamiento mecénico y la
forma en que difieren de su contraparte a gran escala. Desde un punto de vista basico,
los nanohilos de vidrios metdlicos son tutiles para comprender como las propiedades

del material cambian cuando el tamano de la muestra disminuye. Particularmen-
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te, los nanohilos de MGs presentan menos limitaciones que los nanohilos cristalinos
para la preparacién y aplicaciones practicas [63]. Una situacién particular de los na-
nohilos de MGs tiene relacion con sus diferencias con los BMGs. Asi, mientras que
el talon de Aquiles de los BMGs es la ductilidad limitada y la fractura inmediata
cuando se someten a una prueba mecénica [16], los nanohilos de MGs presentan un
comportamiento mecénico mucho més rico y complejo [64].

En consecuencia, en este capitulo estudiamos de forma sistematica, utilizando
dindmica molecular, la respuesta mecanica de nanohilos de vidrio metélico CusgZrsg
y el proceso de formacién de las zonas de transformacién de corte para su poste-
rior evolucion a bandas de corte. Con esto, posteriormente estudiamos la estructura
atémica que caracteriza a la matriz de vidrio y las bandas de corte, con el objeti-
vo de correlacionar esta estructura con el comportamiento mecanico del material.
Luego, introducimos precipitados cristalinos de estructura tipo B2 sobre nanohilos
de CusoZrsg. Esto corresponde a cobre en una configuracion cristalina centrada en
el cuerpo (BCC) a la que se le reemplaza el atomo central por circonio, como se
muestra en la figura 6. Estudiamos el efecto de estos precipitados en la formacién de
las bandas de corte y sus propiedades mecanicas. Adicionalmente se estudia el efecto
en el precipitado y posibles transformaciones (martensiticas) debido a la traccién
externa. Asi, este capitulo presenta el desarrollo de dos modelos computacionales
para dar respuesta a las siguientes preguntas: ;Cudl es la estructura interna de las
bandas de corte? ;Cudles son los cambios en las propiedades mecanicas cuando se
incluye una fase cristalina?

Se ha observado que los precipitados aumentan la ductilidad de los BMGs. La
explicacién dada por Albe et al. [29] para el CugyZrss con precipitados de cobre es

que los eventos pldsticos comienzan en la interfaz entre el vidrio y los precipitados,
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promoviendo asi la formacién de zonas de transformacién de corte y actuando luego
como sitios de nucleacién para las bandas de corte. Ademas, al mismo tiempo que
el BMG se deforma, el precipitado sufre deformacién plastica. En el caso de los
nanohilos de MGs, si se considera un precipitado B2—-CuZr, ;el precipitado sufre una
transformacién de fase martensitica como lo indica Sutrakar et al. [65]7 Estas son

algunas de las preguntas que contestaremos en este capitulo.

4.2. Metodologia

La simulacién de dindmica molecular de vidrios metalicos contempla diversos

pasos que en nuestro caso son:
i) la preparacién de la muestra amorfa.
ii) las condiciones del experimento computacional.
iii) la ejecucion del ensayo de traccién y sus resultados.

Estos pasos seran descritos en detalle para los dos tipos de muestra bajo estudio. Pa-
ra estudiar el vidrio metélico CuggZrsy es importante elegir un potencial interatémico
adecuado para describir con precisién las propiedades fisicas. Aqui, adoptamos el po-
tencial de dtomo embebido (EAM) propuesto por Mendelev et al. para el Cu—Zr [42]
y uno posterior del ano 2009 [43] que permite ademés describir la fase cristalina
B2-CuZr [65,66]. Ambos potenciales reproducen razonablemente bien el comporta-
miento mecanico del sistema y ha sido ampliamente utilizado y aceptados al estudiar
los vidrios metdlicos en base a Cu—Zr [27,28,67,68].

Para la preparacion de la muestra amorfa, CusgZrsg, se emplea un procedimiento

similar al utilizado por Wang et al. [69]. Primero creamos una configuracion cristalina
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de Cu—Zr con estructura tipo B2. Esta configuraciéon inicial tiene dimensiones de
Ly x Lyx L, =90.72 x 38.88 x 38.88 A3. A este sistema compuesto por 8064 dtomos
se le fija la temperatura y presion a 2000 K y 0 GPa respectivamente, se deja relajar
el sistema durante 2 ns con condiciones de borde periédicas (CBP), y se utiliza la
colectividad NPT [70] con un paso de tiempo de 1 fs. Luego, la muestra es enfriada
hasta los 300 K usando el siguiente protocolo detallado a continuacién: el primer
paso consiste en reducir la temperatura en 25 K durante 2000 fs de tiempo usando
el termostato de Berendsen y manteniendo la presion en 0 GPa con el barostato de
Berendsen [71]. En el segundo paso el sistema es relajado durante 500000 fs usando la
colectividad NPT y finalmente el tercer paso consiste en aplicar reiterativamente el
paso uno y dos hasta obtener un sistema amorfo relajado a 300 K de temperatura y
cero presion, estado que es logrado luego de 68 iteraciones. Asi, la tasa de enfriamiento
de nuestro sistema es de 5 x 10!° K-s7!. Como resultado de los pasos previos, el
sistema que se obtiene es un vidrio metalico CusgZrsg a 300 K de temperatura, el
cual ahora replicaremos cinco veces en cada direccion, para generar un nanohilo de
vidrio metalico mas grande, dando un total de 1.008.000 de &tomos con dimensiones
finales de L, x L, X L, = 453.6 x 194.4 x 194.4 A3, En este punto modificamos las
condiciones de borde, imponiendo condiciones de borde libre (CBL) en las direcciones
y v z, mientras que las CBP se mantienen en la direccién z. Este nuevo sistema se
deja relajar por 100000 fs para garantizar una muestra bien equilibrada. De esta
forma obtenemos la muestra inicial que se observa en la figura 5

Para la obtencion de las configuraciones con presencia de precipitados, se intro-
duce una inclusion cristalina B2—-CuZr esférica de radios » = 2,4,6 nm en el centro
del sistema. Esto se hace eliminando una esfera de radio r+ Ar de la matriz de vidrio,

donde 7 es el radio del precipitado y donde se agrega un Ar = 2.5 A para evitar la
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Figura 5: Vista de un corte transversal del nanohilo de vidrio metélico
CugpZrsy luego del proceso de relajacion.

superposicion de atomos entre ambas fases. Luego, el precipitado con un radio r, es
introducido en la matriz de vidrio, tal que la direccién [100] se encuentre a lo largo
de la direccién de traccién. La fraccién de volumen de la fase cristalina con respecto
al volumen del compuesto total es de ~ 0.1 % a ~ 5.2 %. Esta nueva configuracién se
relaja por 100 ps en la colectividad NVT, a 300 K de temperatura, para garantizar
una muestra bien equilibrada. El resultado de este procedimiento da origen a una
nueva configuracién que mostramos en la figura 6. Aqui, es posible ver un corte en el
medio del sistema que muestra la interfaz entre el precipitado y la matriz de vidrio
metalico después de la relajacion. Al final de este proceso obtenemos 3 muestras
adicionales a la descrita en el parrafo anterior, cada una con un precipitado en el
centro con radios r = 2,4,6 nm. Distinguimos tres regiones en la figura 6: primero
los dtomos que estén ordenados en la fase B2 (4tomos en color crema y blanco),
segundo, los atomos que se encuentran en la interfaz evidenciando una transicién de
la estructura cristalina a la amorfa, y finalmente en la tercera region observamos una
fase completamente amorfa.

La ejecucion del ensayo de traccidon se realiza aplicando tension sobre la direc-
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Figura 6: Vista de un corte transversal de la muestra, mostrando la inter-
face entre el precipitado y la matriz de vidrio metélico luego del proceso
de relajacion.

cién axial de los sistemas a una tasa de deformacién fija de 5 x 10%s~!. Para este
proposito, se hace un escalado de las posiciones atémicas en cada paso de simulacion,
manteniendo constante la temperatura a 300 K durante todo el ensayo de traccion
en la colectividad NVT para llegar a un valor final correspondiente a un € = 0.25 de
deformacion de los vidrios metélicos.

El analisis de las simulaciones se realiza con varias herramientas de diagnéstico:
para la curva esfuerzo—deformacién evaluamos la componente o,, del tensor de es-
fuerzo, asi como la componente axial del tensor de deformacién, denotado como &.
Para cuantificar los cambios estructurales de la muestra a escala atémica utilizamos
la funcién de distribucién de pares (PDF) y el andlisis de vecinos comunes (CNA).
Para estudiar los cambios estructurales del material durante el ensayo de traccion
utilizamos la deformacién atémica local definida en el Capitulo 2, relacién (2.7), don-
de identificamos las regiones con una deformacién atémica local nMse < 0.3 como

regiones pertenecientes a la matriz de vidrio, mientras que aquellas regiones donde
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nMises es mayor o igual a 0.3 serdn identificadas como regiones deformadas. Estas

son las regiones que finalmente contienen a las bandas de corte que se generan a
medida que se aplica la deformacion en el sistema. Finalmente para estudiar la es-
tructura a nivel atémico implementamos el analisis de poliedros de Voronoi, el cual
es un método de teselacion que consiste en dividir el espacio tridimensional en celdas
centradas en cada atomo, de la misma forma en que se obtiene la celda primitiva
Wigner—Seitz en fisica del estado sélido [72]. En nuestro caso le asociamos a cada
atomo un indice de poliedro de Voronoi que se expresa como (ng ,ny, ns, ng), donde
n; indica el nimero de caras del poliedro de Voronoi. Por ejemplo, nz = 4 significa
que el poliedro en cuestion tiene 4 caras triangulares. De esta forma, se describe la
disposicion y la simetria de los atomos alrededor del atomo central. Este andlisis se
lleva a cabo utilizando el programa Voro++-, desarrollado por Rycroft [61], mientras

que la visualizacion de bandas de corte se lleva a cabo utilizando el programa de

OVITO [47).

4.3. Resultados y analisis

4.3.1. Traccién del nanohilo pristino

Hemos sometido al nanohilo pristino CusgZrsy a una prueba de tracciéon hasta
el ¢ = 0.25. En la figura 7 se muestra la curva de esfuerzo—deformacién. Es posible
observar un comportamiento eldstico hasta el 4% de deformacién. Entre 4% y 6 %
se evidencia una zona de deformacién homogénea, y luego del 6 % se inicia la zona de
deformacion no homogénea. Ademas, es posible notar que en torno al 12 % de tensién
hay un punto de inflexion en la curva de esfuerzo—deformacién. La resistencia maxima
a la tension y el limite elastico son 1.98 GPa y 1.14 GPa respectivamente.

Con el objetivo de estudiar la relacién entre la estructura y la curva de esfuerzo—
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Figura 7: Curva de esfuerzo—deformacion para el vidrio metalico CusgZrs
a 300 K de temperatura, bajo la accion de una tensién externa.

deformacion, mostramos en la figura 8 imagenes de distintos estados de deformacion
del sistema, coloreando los atomos en los cuales la deformacion atémica local es ma-
yor que 0.3. Aqui mostramos un corte de la muestra en z/2 a lo largo del eje z, en
cuatro estados de deformacion del sistema. Del mismo modo la figura 9 muestra la
misma situacién, pero donde los d4tomos con una deformacion atémica local menor
que 0.3 han sido borrados. En la figura 8(a) presentamos el estado inicial del sistema,
donde todos los dtomos presentan un parametro = < 0.03 marcado por movi-
mientos atémicos en torno a su posicion incial, manteniendo este comportamiento
hasta el 4% de deformacién. Luego, hay dtomos que comienzan a superar la barrera
de nMises > (.3, los cuales comienzan a aparecer en la superficie del material, como
se puede apreciar en la figura 8(b) al 6 % de deformacién. Estos dtomos se agrupan
en la superficie formando zonas de transformacion de corte, STZs, agrupandose de

igual modo dentro del material, como se puede ver en la figura 9(b). A medida que
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aumentamos la deformacion del sistema las STZs comienzan a asentarse y a crecer,
conectandose con sectores de alta deformacién atéomica local para formar la banda
de corte, fenémeno visible en la figura 8(c). Esta banda de corte comienza a formar-
se a la izquierda de la muestra, estando ya visible en la figura 8(d) y figura 9(d),

observandose ya el cuello donde eventualmente el material se fracturara.

z
a) e=0.0% ﬁ LoadingDirection ~ ’L; b)e=6.0%
Y

T

1944 A

4
\_{Pw.z)l
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}\

453.6 A

Figura 8: Seccion transversal del CusgZrsg en cuatro puntos del ensayo

de traccion. Los atomos estan coloreados utilizando el desplazamiento
atémico local.

4.3.2. Estructura a nivel atéomico como funcién de la defor-
macion.

Concentremonos ahora en los puntos caracteristicos de la curva de esfuerzo—

deformaciéon mencionados en el parrafo anterior para estudiar la estructura del ma-

terial. La estructura de nivel atéomico que subyace a los cambios sufridos por la
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Figura 9: Seccion transversal del nacimiento y evolucién de la banda de
corte. Sélo mostramos los atomos con un desplazamiento atomico local
mayor que 0.3.

estructura nos permite tener una idea sobre el mecanismo de formacién de las STZ
y su evolucion hasta convertirse en bandas de corte [13]. Este andlisis lo realizamos
identificando el orden de corto alcance (SRO, por sus siglas en inglés). Para ese
proposito, utilizamos el andlisis de Voronoi, una herramienta 1itil empleada en la in-
vestigacién de MGs a nivel computacional. Analizamos dos aspectos de la evolucién
de los poliedros con respecto a la deformacién. En primer lugar, estudiamos el cambio
del nimero total de diferentes clases de poliedros, ordenados de acuerdo al niimero
de caras. Por ejemplo a un 0% de tension hay 34 clases diferentes de poliedros: la
clase de 12 caras, la clase de 13 caras, hasta la clase de 47 caras. En segundo lugar,
para cada clase hay diferentes tipos de poliedros segun el tipo de caras que los com-
ponen, por ejemplo, en la clase de poliedros con 12 caras, hay un poliedro compuesto
solo por caras pentagonales, con indices de Voronoi (0, 0,12, 0); otro compuesto por

caras cuadradas, pentagonales y hexagonales, con indices (0,2,8,2); y otro tipo de
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poliedros con sus respectivos indices de Voronoi.

La primera observacion es que a medida que se aplica la tensién disminuye el
nimero de clases de poliedros diferentes, desde 34 clases en el estado inicial del
sistema hasta 27 clases en el punto de tensiéon méaxima correspondiente al 25 %.
Estos resultados se muestran en la tabla 4.1, donde observamos que cerca del 6 %
de deformacion, que es el maximo en la curva esfuerzo—deformacion, ocurre una
transicién desde la clase de 12 caras a la clase de 13 caras. Més alla del 13% de
deformacion, donde la banda de corte ya esta formada, la clase predominante es el

poliedro de 13 caras, en particular el triskaidecaedro caracterizado por indices de

Voronoi (0,3,6,4).

Cuadro 4.1: Evolucién de poliedros en toda la muestra como funcién de la defor-
macién. La primera columna es el porcentaje de deformacién; la segunda columna da
el namero de clases diferentes de poliedros y la tercera columna informa sobre las
clases que predominan a esa deformacién (la izquierda muestra la més predominante,
la derecha la menos predominante).

€ Clases de Clases de poliedros
poliedros predominantes

0% 34 1213 1516 14 11
5% 33 12131516 14 11
6 % 35 1312 1516 14 17
10% 32 1312 1514 16 17
20 % 29 13121514 16 17
25 % 27 1312 15 14 16 17

La figura 10 muestra dos histogramas de la poblacién de las diferentes clases,
tanto en la muestra completa como en la regién con alta deformacién. Aqui nos
enfocamos en cuatro puntos de deformacion caracteristicos: la situacion inicial, que es
0% de deformacion; el 10 % correspondiente a un régimen no homogéneo y finalmente

20% vy 25% de deformacién, que corresponden a la etapa en la que la banda de
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corte estd completamente formada (esta es precisamente la zona donde el material
eventualmente se romperd). Podemos observar que en el caso de la muestra completa,
figura 10(a), la distribucién es bimodal para todas las deformaciones. Curiosamente,
en el caso de los atomos en la regién con alta deformacién, que se muestran en la
figura 10(b), a ¢ = 0.10 la distribucién se vuelve unimodal, siendo bimodal para
un porcentaje de deformacién més bajo y més alto. Cabe senalar que al 10% de
deformacion, todas las clases tienen un comportamiento significativamente diferente
en las regiones de alta deformacién con respecto a todo el material. Por lo tanto, se
puede interpretar que al 10 % hay un tipo de transicién, que establece el comienzo

de la formacién de la banda de corte.
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Figura 10: Poblaciéon normalizada de clases de poliedros para distintos
estados de deformacién. En (a) mostramos la distribucién para todo el
material, mientras que en (b) mostramos la distribucién para la regién
deformada.
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Otro analisis revelador es observar los tipos de poliedros dentro de la misma
clase. Centraremos nuestra atencién en dos clases principales, los poliedros de 12
caras y los de 13 caras. Se ha planteado que los bloques bésicos (como estructura de
corto alcance) en los vidrios metdlicos de Cu—Zr son los que pertenecen a estas cla-
ses [28], por lo que estudiaremos el comportamiento de tres poliedros caracteristicos
de esta clase: el icosaedro perfecto (FI), el icosaedro distorsionado (DI) y un tipo
de triscaidecaedro (T). Respecto a ellos cabe destacar que el FI estd representado
por los indice de Voronoi (0,0,12,0) y tiene 12 caras pentagonales. El icosahedro
distorsionado tiene indices (0,2,8,2), presentando 12 caras de las cuales no todas
son pentdgonos. Finalmente, el triscaidecaedro tiene indices de Voronoi (0, 3,6, 4)
y esta compuesto por un poliedro con 13 caras: 6 tetragonales, 3 pentagonales y 4
hexagonales. Estos poliedros se han utilizado en trabajos anteriores como un esti-
mador de los cambios topoldgicos que se producen en los vidrios metélicos en base
a Cu—Zr. Por ejemplo, la cantidad de icosaedros perfectos se caracterizan por una
alta densidad de empaquetamiento [73] y una alta resistencia a la deformacion [74],
mientras que la deformacion plastica en estos materiales implica la destruccién de
este poliedro [75].

En la figura 11 mostramos los cambios de los poliedros de Voronoi con indices
(0,0,12,0), (0,2,8,2) y (0,3,6,4) a medida que aplicamos la deformacién sobre el
sistema. Observamos que para la clase de 12 caras hay tres regimenes: por debajo del
3% de deformacién la cantidad de este poliedro se mantiene constante; luego, entre el
3% v 10%, la cantidad de este poliedro disminuye linealmente para posteriormente
permanecer constante hasta el maximo de deformacion del sistema. En el caso del
poliedro T, se observa una leve disminucién y a continuacién, en torno al 5% de

deformacién aumenta hasta alcanzar més alld del 20 % de tension su valor inicial. En
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Figura 11: Evolucién de los poliedros de Voronoi (0,0, 12,0), (0,2,8,2) y
(0,3,6,4) a medida que aumenta la deformacién del sistema. El andlisis
fue hecho sobre el total de la muestra.

cuanto al poliedro (0,0, 12, 0), la disminucién dréstica después del 3 % es consistente
con el inicio de la regién pléstica observada en la curva esfuerzo—deformacién (ver
figura 7), en buen acuerdo con el hecho de que el FI se destruye cuando comienza la
plasticidad [75].

Es interesante comparar nuestros resultados de evolucién de poliedros con traba-
jos previos. Por ejemplo, en el trabajo de Cheng et al. [73], se investigé la correlacién
estructura—plasticidad mediante el seguimiento de la evolucion de orden de corto
alcance durante la deformacién, identificando la caracteristicas estructurales que son
predominantes durante el inicio de la plasticidad. En dicho articulo se encuentra
que para una muestra de CugsZrsg con CBP, la poblacién completa de icosaedros
perfectos, (0,0,12,0), disminuye a medida que aumenta el flujo plastico, mientras
que los otros tipos de poliedros predominantes solo cambian ligeramente o perma-

necen constantes. Esta es la misma tendencia que encontramos en nuestro caso, a
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pesar de que nuestra prueba esta hecha sobre un nanohilo. Por lo tanto, este tipo de

comportamiento parece ser robusto.

Shear Band 3909

194.44

=

Matrix 3932

Shear Band

Figura 12: Procedimiento de obtencién de muestras desde la banda de
corte y de la matriz de vidrio. El sistema esta coloreado de acuerdo a la
deformacion atémica local.

Con el fin de investigar mas a fondo la estructura atomica de la banda de corte y
la matriz, realizamos un andélisis detallado y comparativo de ambas regiones. En la
figura 12 se muestra el procedimiento a través del cual se obtuvieron las muestras.
Primero, identificamos la banda de corte por inspeccién visual, la que esta comprendi-
da dentro de la region marcada por lineas punteadas de la figura 12. Luego, desde esa
zona, extraemos un corte que contenga atomos con un largo desplazamiento atémico
local (coloreado de rojo en la imagen), representada por la zona sombreada. De este

corte, de un grosor de 20 A, obtenemos un cubo de lado 4.1 A, esto corresponde a
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un sistema de 3909 atomos que estara, de aqui en adelante, etiquetado como “Shear
Band 3909” (SB 3909). Como se puede ver de la figura 12, se sigue el mismo procedi-
miento para la matriz, lo que da como resultado una muestra con el mismo volumen,
pero con 3932 dtomos, etiquetada como “Matrix 3932” (MT 3932). Estas muestras se
analizaron mediante tres diagndsticos estructurales: funcion de distribucion de pares
(PDF), andlisis de dngulo de enlace (BAA) y anélisis de Voronoi.

La figura 16 muestra la PDF para la muestra SB 3909 y MT 3932. En la fi-
gura 16(a) mostramos la PDF para el enlace Cu-Zr mientras que en (b) el enlace
Cu—Cu. Se puede observar que ambos resultados son similares, presentando un segun-
do maximo con leves variaciones, caracteristico de materiales amorfos. Los resultados
para el BAA y andlisis de Voronoi fueron resumidos en la tabla 4.2. Notemos que
el BAA nos informa sobre el entorno local de las particulas utilizando el método de
enlace de dangulo de Ackland—Jones [76] y asigna un tipo de estructura (FCC, BCC,
HCP, etc.) a cada atomo.

A partir de la tabla 4.2 podemos observar que ambas configuraciones tienen los
mismos resultados, donde las principales diferencias estan en la cantidad de atomos
con una configuracién tipo BCC (cubica centréada en el cuerpo), donde para el caso
de SB 3909 el porcentaje de dtomos en esta configuracién es 11.4 %, llegando al
10.6% en el caso de MT 3932. Para el caso de analisis de Voronoi, para los tres
poliedros incluidos en el estudio, todos presentan porcentajes similares en ambas
muestras. En consecuencia, con estos resultados, aunque la regién analizada para
SB 3909 corresponde a una regién con una alta deformacién atéomica local, el orden
de corto alcance de los atomos que pertenecen a esta muestra es similar al de los
atomos que viven en la muestra MT 3932, concluyendo que ambas estructuras son

indistinguibles bajo la accién de los andlisis estructurales detallados anteriormente.
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Figura 13: Funcion de distribucion de pares para SB 3909 y para MT
3932. En (a) mostramos la PDF del Cu-Zr y en (b) para el Cu-Cu.

Esto origina, de manera natural, buscar en detalle donde estan las diferencias entre
ambas regiones, prestando atencién al movimiento atémico de grupos de atomos
a medida que aplicamos la deformacion, la figura 14 da cuenta de este desarrollo.
Mostramos, por tanto, los cambios que sufrieron grupos de dtomos luego del 20 % de
deformacién. La figura 14(a) muestra la situacion para atomos de MT 3932, mientras

que la figura 14(b), la situacién de un grupo de dtomos que pertenecen a SB 3909.
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Podemos observar que luego del 20% de deformacién, los dtomos que pertenecen
a la matriz practicamente conservan su entorno (marcado con color rojo), mientras
que en el caso de los atomos de la banda de corte, la vecindad de este grupo de
particulas cambia drésticamente. Interesantemente, esto no es indicativo de algun
cambio mayor en la estructura local, como fue calculado y presentado en los parrafos
anteriores para los analisis estructurales utilizados, evidenciando que los cambios
estructurales que ocurren en la banda de corte no son capturados adecuadamente
por diagndsticos estructurales locales como la PDF, BAA o incluso el analisis de

Voronoi.

a) Displacement for MT 3932 atoms

Figura 14: Cambios en grupos de dtomos, marcados en rojo, luego del 20 %
de deformacién. En (a) mostramos el caso de los dtomos que pertenecen a
la muestra MT 3932, y en (b) aquellos que corresponden a la configuracién
SB 3909.
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Cuadro 4.2: Anilisis de angulo de enlace (BAA) y analisis de Voronoi para las
muestras SB 3909 y MT 3932. FCC, HCP, BCC y ICO corresponden a Cubica centrada

en las caras, cierre hexagonal, cubica centrada en el cuerpo y estructuras icosaédricas,

respectivamente.
SB 3909 MT 3932
Propiedad % %
BAA

Otros 71.6 72.1

FCC 1.2 1.4

HCP 14.0 13.9

BCC 11.4 10.6

ICO 1.8 2.0

Voronoi

(0,2,8,2) 4.2 4.2

(0,3,6,4) 4.2 4.7

(0,0,12,0) 1.8 2.0

4.4. Traccién en un nanohilo con precipitado

Hemos sometido a traccién los nanohilos de vidrio metalico con presencia de preci-
pitados cristalinos hasta un ¢ = 0.25. Determinamos las curvas esfuerzo—deformacion
para estos tres sistemas y los comparamos con el caso libre de precipitado, el cual ya
fue caracterizado en la seccién previa [59]. En la figura 15 se muestran las curvas de
efuerzo—deformacién. Todos los casos presentan un comportamiento elastico hasta
el 4% de deformacion, una zona de deformaciéon homogénea entre 4% y 6 %, para
luego del 6 % una zona de deformacién no homogénea. Adicionalmente, calculamos
el médulo de Young £ y la resistencia maxima a la tensiéon oy, el cual se obtiene
a partir del punto maximo del esfuerzo en la curva de esfuerzo—deformacién. Estos
resultados se encuentran resumidos en la tabla 4.3, donde en conjunto a la figura 15
notamos que la presencia del precipitado modifica ligeramente el médulo de Young

de la matriz de vidrio, mientras que o, disminuye de acuerdo con el tamano del preci-
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pitado, situacion visible desde el recuadro en la figura 15. El razonamiento detras de
este hecho es el siguiente: con un tamano mas grande, el area de la interfaz entre la
fase B2-CuZr y la matriz de vidrio aumenta, generando mayor esfuerzo interno en la
interfaz, promoviendo asi el régimen plastico de la muestra por medio del nacimiento

de zonas de transformacion de corte en la interfaz.
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Figura 15: Curva de esfuerzo—deformacion del CusgZrsg con precipitados
cristalinos de fase B2 en una prueba de traccién. El recuadro muestra la
disminucién del limite elastico con el aumento del tamano del precipitado.

Cuadro 4.3: Moddulo de Young E y resistencia maxima a la tensién oy
para el CusgZrsg con la presencia de un precipitado cristalino tipo B2.

r (nm) FE (GPa) o, (GPa)

0 56.01 1.987
2 95.72 1.978
4 55.84 1.949
6 95.13 1.932

Para caracterizar la estructura del precipitado en nuestros casos calculamos la
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funcién de distribucién de pares (PDF), resultados que se muestran en la figura 16.
Se puede observar que no se produce ningtin cambio significativo, lo que nos forzé a
caracterizar la muestra de manera adicional por medio del CNA | que confirma que no
se produce transformacién en el precipitado, como se muestra en la figura 16(d) a la
figura 16(e). Con el objeto de poder dilucidar este fenémeno, analizamos la literatura
asociada a esta situacion. Estudios experimentales [77-79] sobre compuestos de vidrio
metalicos basados en Cu—Zr con una fase B2, muestran una transformacion de fase
martensitica y pseudoelasticidad cuando la fraccién de volumen de la fase B2 es del
40 — 80 %. Curiosamente, estudios numéricos previos muestran, por un lado, que
las bandas de corte nacen a partir de los precipitados, propagandose e impactando
otros precipitados, iniciando la transformacién de fase martensitica de la fase B2 [80].
Por otro lado, Brink et al. [81] analizaron el golpe de una banda de corte sobre un
precipitado B2-CuZr, sin observar la transformacion martensitica de la fase B2 y
argumentando que el esfuerzo proporcionado por la banda de corte no es suficiente
para iniciar la transformacién de la fase cristalina. En nuestras simulaciones, como
en el caso de Brink [81], tampoco observamos una transicién martensitica, donde
las razones son las siguientes: en primer lugar, las STZs se activan en la interfaz,
concentrandose en la vecindad del precipitado, esto genera que la banda de corte no
llegue a la fase cristalina. En segundo lugar, el esfuerzo generado en la interfaz no
es suficiente para desencadenar la transformacién martensitica de la fase cristalina,
fenémeno respaldado por la figura 17 donde mostramos el esfuerzo en el precipitado
de radio r = 6 nm, o, debido a la prueba de traccién en toda la muestra. En este caso
el esfuerzo maximo es ~ 2.0 GPa, muy por debajo los ~ 12-15 GPa necesarios para la
transformacién, indicada por Sutrakar et al. [65] y Amigo et al. [82]. Adicionalmente,

el trabajo de Brink et al. [81] demostré que la energia de falla de apilamiento en el
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Figura 16: Funcién de distribuciéon de pares de los atomos en la fase
cristalina. En (a) mostramos la situacién del precipitado de radio 2 nm,
mientras que en (b) y (c) para los radios de 4 y 6 nm respectivamente.
El panel de la derecha, desde (d) a (g) muestra el cdlculo de CNA para
el precipitado de 6 nm en diferentes puntos del ensayo de traccién

cobre estd sobreestimada por el potencial de Mendelev et al. [42]. Por lo tanto, la
energia de falla de apilamiento del sistema B2-CuZr también podria sobreestimarse,
lo que finalmente afecta el inicio de la transformacion martensitica [83]. Es interesante
observar que el modulo de Young es 49.17 GPa, mas bajo que el de la matriz de vidrio,
explicando la disminucién del limite elastico en los compuestos, como se informa en

la tabla 4.3.

4.4.1. Tamano del precipitado y activacién de zonas de trans-
formacién de corte

Hemos demostrado que el precipitado B2-CuZr no sufre transformaciéon mar-

tensitica, sin embargo, como ya se ha discutido en la literatura, el limite elastico de

la muestra completa disminuye ya que la interfaz entre el precipitado y la matriz de



60

2.5

*
PR A 2P
*

=
u
*
*
*
*
*

o, (GPa)
*
:
.10
*
*
*
*

=
o
*

0.00 0.02 0.04 0.06 0.08 0.10 0.12 0.14
&

Figura 17: Esfuerzo, oy, del precipitado de radio » = 6 nm a medida que
la muestra es deformada. El maximo de esfuerzo de ~ 2 GPa esta por
debajo del esfuerzo necesario para generar una transformacion de fase
martensitica.

vidrio promueve el nacimiento de STZs [29,79]. En nuestro caso, también se obser-
va que cuanto mayor es el tamano del precipitado, menor es el limite elastico. Asi,
daremos una descripcion a nivel atomico del papel del tamano del precipitado tanto
en la activacién de las STZs como en el flujo plastico de las muestras.

En la figura 18, presentamos el proceso de activacion de las STZs para los tres
radios en estudio, y hemos incluido el caso libre de precipitados reportado en [59]. A
partir de esta figura, es posible notar que al 6-12 % de deformacion, se observa que
hay STZs que comienzan a fusionarse en la interfaz amorfa—cristalina. Este fenémeno
aumenta para el precipitado de mayor tamano, en buen acuerdo con las evidencias
experimentales recientes, que revelan que la fase B2 promueve la densidad de los
sitios de concentracién de esfuerzo, sin embargo, en contraste con las observaciones
de Wu [79], no se observa formacién e interaccién de las multiples bandas de corte,

debido a la ausencia de otros precipitados en la muestra. Un hecho a resaltar es
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Figura 18: Imagenes del CusyZrsg en tres estados de deformacién. De iz-
quierda a derecha mostramos el caso libre de precipitado reportado en [59],
y los casos con precipitado de radio 2, 4 y 6 nm respectivamente. Los ato-
mos fueron coloreados utilizando la deformacién atémica local, mientras
que la inclusién se fijo de blanco.

que la formacién de una banda de corte se retrasa para el caso de la muestra libre
de precipitado, fendmeno visible en la figura 18(a). Se observa que la figura 18(b)
tiene un comportamiento similar, mostrando la formaciéon de banda de corte cerca
del precipitado, mientras que en la figura 18(c) y (d) las STZs se concentran en la
vecindad del precipitado, pero no se observa banda de corte localizada. En los cuatro
casos, el flujo plastico estd dominado por el estrechamiento que se produce en las
muestras, situacién que se ve claramente en la figura 18 al 20% de deformacion.
Finalmente, las zonas de alta deformacion atomica local se concentran alrededor del
precipitado, lo que eventualmente causa la falla de la muestra.

La figura 19 muestra en detalle los &tomos que rodean el precipitado. Para nues-
tras simulaciones, los &tomos con baja deformacién atémica local (azul oscuro) tien-
den a aglomerarse en regiones de alta densidad con un diametro de aproximadamente
1.5 — 3 nm, similares a las informadas en trabajos experimentales y de simulacién

recientes de Feng et al. [84]. Podemos notar que estas regiones estan rodeadas por
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Figura 19: Imagen de la estructura del vidrio metélico en una deformacion
del 12%. En (a), (b) y (¢) mostramos la situacién de los precipitados
cristalinos de radio 2, 4, 6 nm respectivamente.

atomos con alta deformacion atémica local que estan conectados espacialmente, for-
mando una red interconectada, en la escala de 1 — 2 nm, que define una orden de
mediano alcance [85,86]. Feng et al. [84] muestran que ambas regiones son bastante

Mises son regiones densamente empaque-

diferentes: mientras que los a&tomos con bajo n
tadas, existen otras regiones con un empaquetamiento deficiente que se interconectan
zonas de baja densidad, donde las bandas de corte se propagan facilmente a lo largo
de estas regiones a medida que se aplica la deformacién. En nuestro caso, la presencia
de la fase cristalina cambia la distribuciéon de estos grupos, ya que las regiones poco
compactas crecen en la interfaz entre la fase amorfa y la fase cristalina, siendo esta
la razén por la cual las STZs se agrupan en la interfaz entre la fase cristalina y la
matriz de vidrio [79]. La figural9 muestra que la presencia de fase cristalina aumenta
la formacién de aglomeraciones poco compactas que promueven la activacién de mas
de una regién con alta concentracién de STZs, en contraste con el caso libre de preci-
pitado [59]. Ademads, esto explica la disminucién del limite eldstico de las muestras a
medida que aumenta el tamano del precipitado. Esta imagen recuerda a un material

policristalino [84], donde los granos corresponden a la regién azul oscura, como se

puede ver en la figura 19(b).

0.6
| |

Mises |

0.1
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Para cuantificar la distribuciéon de la deformacién atémica local en una muestra

durante la prueba de tracciéon, calculamos el parametro “grado de localizacion de

deformacién”, definido por Cheng et al. [87] como 1) = \/ = SO (pMises _ gMises)2

7

Mises

e es el promedio de la deformacion de Von Mises y N es el numero

donde n
de atomos. 1) se interpreta de la siguiente manera: un valor de 1 grande indica
grandes fluctuaciones en la deformacién atémica local y modos de deformacién mas
localizados. Los resultados para el indicador ¥ se muestran en la figura20(a), donde
graficamos este parametro como funcion de la deformacion, para las cuatro muestras
en estudio. Se observa que todos los casos tienen los mismos valores de 1) hasta
e = 0.06, y luego, ¢ aumenta a medida que aumenta el tamano del precipitado.
Este fenomeno esta en acuerdo con la figura 19, donde la deformacién atéomica local
se distribuye homogéneamente en el caso con r = 2 nm (figura 19(a)), a diferencia
del caso con r = 6 nm (figura 19(c)), donde la deformacién atémica local estd muy
concentrada alrededor del precipitado. La figura 20(b) muestra el niimero de dtomos
con pMises > (.3, donde queda en evidencia que la cantidad de &tomos con una
deformacion atomica local mayor que 0.3 permanece constante en todas las muestras
hasta ¢ = 0.10. Sin embargo, al deformar ain mas los sistemas, la cantidad de

Mises > (0.3 es mayor cuando el precipitado es mas grande, mostrando

atomos con 7
que un solo precipitado concentra la deformacién en la muestra. Notese que, en
contraste con nuestros resultados, se ha informado previamente en la literatura que
la fase B2-CuZr mejora la ductilidad de los MGs [77,79, 80, 88], sin embargo, esos
estudios consideran multiples regiones compuestas por la fase B2, lugares donde
estas fases se someten a una transformacion martensitica y, al mismo tiempo, a la

nucleacién de varias bandas de corte en la interfase, mejorando la plasticidad del

sistema. Dado que nuestras simulaciones tienen un solo precipitado, que ademas no
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Figura 20: (a) Grado de localizacién de deformacién. En (b) mostramos
el ntimero de dtomos con nMises > (.3
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muestra transformacién de fase martensitica, la situacion tiene un efecto inverso, es
decir, la banda de corte tiene valores mas altos y estd mas localizada alrededor de la

fase cristalina, lo que eventualmente podria causar la falla de el nanohilo.

4.5. Conclusiones

En este capitulo hemos presentado simulaciones computacionales de nanohilos
de vidrio metalico, en primer lugar un compuesto de CusoZrsg y en segundo lugar
una configuracién de CuggZrsg con presencia de un precipitado cristalino tipo B2.
Hemos descrito detalladamente la metodologia para la obtenciéon del amorfo como
para la deformacién externa aplicada, calculando asi sus propiedades mecénicas y la
estructura atémica a partir de variados diagndsticos presentes en la literatura.

En primer lugar hemos presentado una prueba de traccién sobre un nanohilo
de vidrio metélico pristino Cu—Zr. Calculamos la curva de esfuerzo—deformacién, la
cual presenta un régimen eldstico bajo el 4 % de deformacién, luego una deformacién
homogénea, para después dar paso a una deformacion no homogénea a partir del
6 % de tension. A partir de la visualizacién de la simulacién, podemos concluir que
en la region de deformacion homogénea el nanohilo esta compuesto por STZs, que
se conectan en torno al 10 % de deformacién y forman posteriormente la banda de
corte. De acuerdo con nuestro analisis de distribucién de poliedros de Voronio, el
10 % de deformacién es un valor critico, que establece el comienzo de la formacién de
la banda de corte. Ademas, un estudio detallado a nivel atémico en las regiones con
alta deformacion atomica local y sin deformar revelé que aunque el desplazamiento
de cada dtomo con respecto a su entorno es muy diferente, el orden de corto alcance
de ambas regiones es similar.

En segundo lugar, hemos presentado el efecto de un precipitado cristalino B2—



66

CuZr en nanohilos de vidrios metdalicos CusgZrsy bajo la accién de un ensayo de
traccion. De acuerdo con nuestros resultados, el limite elastico disminuye a medida
que aumenta el tamano del precipitado, esto debido a la mayor cantidad de dtomos
que tienen una alta deformacién atémica local en la interfaz amorfo—cristalina, y por
tanto, las zonas de transformacién de corte aumentan sin observarse una banda de
corte localizada para las muestras con un precipitado de radios de 4 y 6 nm. En cuan-
to al precipitado cristalino, no se observa transformacion de fase martensitica en las
tres muestras estudiadas, ya que las zonas de transformacion de corte se concentran
alrededor del precipitado, evitando la localizacién de una banda de corte. Ademas,
el esfuerzo proporcionado por la prueba de traccién no es suficiente para iniciar la
transformacién martensitica de la fase B2, por lo tanto, nuestras muestras no pre-
sentan pseudoelasticidad. En estudios previos [29,80] se observé que la presencia de
multiples precipitados promueven la nucleacion de las bandas de corte en la interfaz
amorfo—cristalina, donde estas bandas de corte crecen y se propagan, interactuando
entre ellas y golpeando otros precipitados, sufriendo asi una transformacién de fa-
se martensitica, lo que se traduce en una mejora de la plasticidad del sistema. En
contraste, en este estudio hemos demostrado que la presencia de un solo precipitado
tiene un efecto diferente: induce la aparicién de STZs, que eventualmente se fusionan,
formando una banda de corte que no se localiza en la muestra y en consecuencia la
plasticidad estda dominada por el estrechamiento del material.

En definitiva, podemos concluir que la simulacién computacional es una herra-
mienta 1til en el modelamiento de vidrios metalicos, permitiendo el estudio de las
bandas de corte y la influencia de defectos en ella. Adicionalmente, fue posible estu-
diar la estructura atémica de las bandas de corte y su relaciéon con las propiedades

mecanicas del material. Esto nos permite avanzar un paso en materia de dindmi-
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ca molecular y formular un experimento controlado en dos dimensiones, a modo de
simplificar y aislar los fenémenos que exhibe la banda de corte, donde ademaés incor-
poraremos una deformacion de cizalle. Con esto buscamos poder obtener una confi-
guracion de simulacion computacional que nos permita cuantificar de mejor manera
la fenomenologia detras de la deformacién de vidrios metélicos, como mostraremos

en el préximo capitulo.



Capitulo 5

Relacion estructura—propiedad en
el vidrio metalico CuryZry

En el capitulo anterior hemos visto que la simulacién computacional es una ayuda
importante para el estudio de las propiedades mecanicas de vidrios metélicos y el
analisis de la estructura atémica. Con el fin de tener mayor control en el proceso de
formacion de las bandas de corte, ideamos realizar simulaciones pero esta vez en una
capa delgada bajo la accién de una deformacion de cizalle. Ante esta nueva forma de
realizar la deformacién, aparece una nueva metodologia que necesita ser estudiada
en detalle. Por lo tanto, probaremos los efectos del control de la temperatura y el
tamano de las muestras en los resultados, asi como evaluaremos indicadores que
permitan entender de mejor forma el proceso de formacién de las bandas de corte y

su influencia en la deformacién de los vidrios metalicos.

5.1. Introducciéon

A pesar que se conocen las propiedades mecédnicas que exhiben los vidrios metali-
cos binarios de Cu—Zr y su potencial efecto en la ingenieria a través de dispositivos,

los estudios sobre el comportamiento mecanico y su relacién con la estructura atémica

68
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no han podido ser dilucidados y son hasta el dia de hoy objeto de intensa investiga-
cion. En particular, el desconocimiento de la naturaleza de los eventos plasticos, que
corresponden a inhomogeneidades asociadas a las zonas de transformacién de corte,
su agrupacion y las razones detras de la formacién de bandas de corte aiin no permite
establecer de forma clara el proceso de deformacion plastica de los vidrios metélicos.
En este sentido, a nivel de simulacién computacional, ha sido posible establecer que
el nacimiento de multiples bandas de corte, inducidas por la presencia de una fase
cristalina en la matriz de vidrio, evita la fractura fragil y da paso a la formacién de
un régimen plastico en el material [80]. Ademas se ha intensificado el estudio en la
naturaleza de las zonas de transformacion de corte y la interaccién entre ellas para
la formacion de las bandas de corte.

Un avance interesante y significativo es el intento de relacionar los eventos plasti-
cos con inhomogeneidades en la teoria de los medios continuos. A partir de la inves-
tigacion de Dasgupta et al. y de Albaret et al., quienes estudiaron el rol del despla-
zamiento no afin en el proceso de deformacion del vidrio metélico, ha sido posible
establecer una relacion entre los eventos plésticos y el campo de desplazamientos a
través de un conjunto de zonas de Eshelby [49,50] en vidrios tipo Lennard-Jones [55]
y silicio amorfo [57]. A modo de introducirnos en el estudio de los conceptos traba-
jados en los articulos de Dasgupta y Albaret, se hace fundamental comprender el
proceso de deformacion de los vidrios metalicos desde el punto de vista del campo
de desplazamientos. Para cumplir con esto es necesario tener un mayor control sobre
la deformacién que el que otorga la deformacién por traccion implementada hasta
ahora.

En este capitulo realizaremos pruebas de deformacién de cizalle a modo de obtener

un protocolo de simulacién que nos permita tener mayor control sobre el campo
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de desplazamientos en sus componentes afin y no afin. Para ello, consideraremos
muestras delgadas, 2nm de espesor, con el fin de poder estudiar con mayor facilidad
la evolucién de bandas de corte a través de la agrupacion de zonas de transformacion
de corte.

Este capitulo se divide en dos partes: primero estudiamos el método para efec-
tuar la deformacién de cizalle. Segundo, estudiamos la evolucién y el crecimiento de
bandas de corte con distintos descriptores. Asi, explicaremos la nueva metodologia
implementada para realizar la prueba de cizalle. Luego, haremos una descripcion
de todos los parametros utilizados en el capitulo y un nuevo parametro introducido
en esta tesis. A continuacion, se realiza un estudio sistematico sobre la metodologia
implementada, estudiando el efecto de la temperatura en la formacién de bandas de
corte y la influencia del tamano en las propiedades mecanicas. Finalmente, haremos

una descripcién local y global del CusoZrsy sometido a una deformacién de cizalle.

5.2. Preparacion del sistema y la deformacion de
cizalle

Estudiaremos el CugyZrsg, a través de simulaciones de dindmica molecular, uti-
lizando el potencial EAM propuesto por Cheng et al. [13]. Para la preparacion de
la muestra amorfa creamos una configuracion cristalina de cobre en su estructura
cristalina centrada en las caras (FCC). A esta configuracién se le reemplaza el 50 %
de atomos de cobre por circonio en forma aleatoria, obteniendo una configuracién de
CusoZrsg cristalina. Al repetir este reemplazo de atomos en forma aleatoria 15 veces
sobre la muestra inicial de cobre, obtendremos 15 configuraciones, 5 de ellas con un
total de 145.000 particulas (etiquetados como “S”) con dimensiones de 40 x 20 X 2 nm?

y 10 configuraciones con 580.800 particulas (etiquetados como “XL”) con dimensio-
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nes 80 x 40 x 2 nm?®. Luego a las configuraciones S y XL se les fija la temperatura y
presiéon a 2200 K y 0 GPa respectivamente, se deja relajar el sistema durante 100 ps
con condiciones de borde peridédicas utilizando la colectividad NPT. El metal fundido
es posteriormente enfriado extremadamente rapido para bloquear la cristalizacion de
las muestras, con una tasa de enfriado de 10'2 K-s~! hasta una temperatura final
de 10 K. Aqui, en la colectividad NVE, dejamos evolucionar el sistema a 10 K du-
rante 100 ps para asegurar una muestra bien equilibrada. Finalmente, minimizamos
la energfa potencial usando la versién del algoritmo de gradiente conjugada (CG)
propuesta por Polak-Ribiere [89], implementada en el programa de dindmica mole-
cular LAMMPS. El algoritmo CG realiza una minimizacion de la energia, a través
de un ajuste iterativo de las coordenadas atémicas, hasta alcanzar cierto criterio, en

nuestro caso, aplicamos cuatro ciclos de minimizaciéon més una relajacion de celda:

i) Aplicamos una minimizacién hasta que todas las fuerzas atémicas sean menores

a 1073 eV /A.

ii) Relajacién de la celda de simulacién a modo de fijar la presién a ~ 1.5 bar en
las componentes hidrostaticas del tensor de presiones, mas una minimizacion

idéntica al paso i).

iii) Nueva relajacion de la celda con el objetivo de controlar los elementos fuera de

la diagonal del tensor de presiones mas la minimizacién descrita en el paso 1).

iv) Minimizacién final para asegurar que todas las fuerzas atémicas estén bajo

10~ eV/A.

Concluido estos pasos obtenemos configuraciones con una presién bajo los 0.5 MPa.
En este punto, practicamos ensayos de cizalle a las 15 muestras. Este ensayo mecani-

co consiste en la deformacion lateral de un cuerpo causada por un esfuerzo en que dos
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planos paralelos se deslizan relativamente de tal manera que permanezcan paralelos
a su plano de contacto. Para realizar un ensayo de deformacién de cizalle (o defor-
macién por cizalladura) via dindmica molecular, se modifican los vectores de la celda
en sus componentes de corte. En nuestro caso, aplicamos una tasa de deformacion
de cizalle de 5 x 10% s7'. Al modificar los elementos de la celda de simulacién, no

modificamos el volumen de la muestra.

5.2.1. Desplazamiento no afin

La deformacion de cizalle provoca que las posiciones de los atomos se modifiquen,
desplazandose a una posicion final compuesta por un movimiento afin o homogéneo
y un movimiento no afin, como se muestra en la figura 21. La deformacion afin es
aquella en que las particulas se mueven uniformemente unas respecto de las otras y
la deformacién heterogénea o no afin es aquella en la que las particulas no se mueven
uniformemente unas respecto de las otras y por tanto, representan un movimiento
en el que una transformacién afin inversa no podra devolverlas a su posicién inicial.
En la figura mostramos la descomposicion del desplazamiento resultante para un
atomo (representado en rojo) de la configuracién inicial con respecto a su posicién
final (circulo azul). En esta deformacién ¢ representa el angulo de deformacion, cuya
relacion con 7y es tal que cumple v = tan . Para obtener este desplazamiento no afin
(abreviado como NA), consideramos las posiciones iniciales de los dtomos (esto es,
para 7 = 0.00) como (xg, Yo, 20), y las posiciones actuales como (x;, y;, z;). Llamamos
al desplazamiento afin como (Zaf,Yaf, zaf). Luego, el desplazamiento no afin serd
definido como

Tng = Ty — Tqaf , (51)
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Tha = Tnal + Ynal + Znaz

> L

Figura 21: Descomposicén del desplazamiento de los atomos ante una
deformacion de cizalle. El circulo rojo representa una particula en la con-
dicién inicial, mientras que el circulo azul representa a la misma particula
una vez aplicada la deformacion al sistema.

donde s viene dado por

v
Tof = Eyit + xq . (5.2)

Aqui, h corresponde a la dimensién y del sistema (y = 19.8 nm) y v es la velocidad
que resulta de la tasa de deformacién a través de la formula 4 = v/h. Ademads para

las coordenadas y y z se tiene que Yne = ¥i — Yo V Zna = 2 — 2o respectivamente.

5.2.2. Descriptores

En este capitulo implementamos diferentes diagnosticos para describir la defor-
macion, algunos ya utilizados en la literatura. Uno de ellos es el parametro de grado

de localizacion de deformacion, definido por Cheng et al. [87] como

N
1 ises i 2
b= NE (15 — mhe=s)” (5.3)

=1
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Mises

ave > corresponde al valor promedio del pardmetro de von Mises del sistema

donde 7
total y N el nimero total de dtomos del sistema. El parametro ¢ evalua la desviaciéon
de la distribucién de deformacion del comportamiento homogéneo, es decir, un valor
grande de v indica mayores fluctuaciones en el valor total del parametro de von
Mises y modos de deformacién mas localizados. En esta linea, es posible calcular
la fraccién de dtomos con un pardmetro de von Mises mayor a 0.3 (nimero que ha
sido etiquetado como aquellos d4tomos que forman la banda de corte [87]), sobre el
nimero total de atomos del sistema N como funcion de la deformacion, el cual esta
etiquetado de aqui en adelante como N7>03/N.

Desde el punto de vista de la estructura atémica, para correlacionar los cambios
en el desplazamiento no afin con el empaquetamiento de la estructura atomica, cuan-
tificamos la estructura a través del andlisis de Voronoi [90], donde identificamos cada
atomo con sus indices de Voronoi (ns, ny, ns, ng) como fue descrito en el capitulo 4.
Con estos indices de Voronoi es posible definir la simetria pentagonal local (L5FS)

definida por Hu et al. [91] como la fraccién de pentagonos en cada poliedro sobre el

numero total de caras que lo constituyen, esto es

L5FS =ns5/ Y n; . (5.4)

Este indicador permite conocer la estabilidad de las estructuras en MGs [92,93].
Finalmente introducimos el propio desplazamiento no afin como un indicador.
Para ello, promediamos el médulo del desplazamiento no afin, que llamaremos de

ahora en adelante R2,, por el niimero de particulas en la red como
| N
2 i |2
mﬁﬁz%h (5.5)
i=1

donde 7!, corresponde al vector desplazamiento no afin de la particula .
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5.3. Prueba de conceptos

A modo de probar una metodologia que no estd ampliamente discutida en la
literatura, se hace necesario desarrollar las pruebas iniciales para validarla. Hemos
fijado nuestra atencion en dos parametros: el efecto de la temperatura en el meca-
nismo de deformacion del vidrio metdlico y el efecto del tamano de la muestra en las

propiedades mecanicas bajo la accién de una deformacion de cizalle.

5.3.1. Efecto de la temperatura

Un aspecto importante en la metodologia es dilucidar el efecto del mecanismo
computacional para el control de la temperatura en la formacion de bandas de corte.
Con ese objetivo estudiamos 5 sistemas diferentes con condiciones iniciales idénticas,
salvo por el controlador de la temperatura. En un caso se mantiene la temperatura
fija a 10 K con la implementacion del termostato de Langevin [94], y lo comparamos
con el caso de dejar la temperatura evolucionar libremente, manteniendo la energia
constante, durante todo el ensayo de deformaciéon de cizalle. Notemos que en este
ultimo caso, la temperatura, al 20 % de deformacién, alcanzé los ~ 57 K.

Estos resultados son mostrados en la figura 22, donde hemos coloreado los atomos
del panel izquierdo de acuerdo a su deformacién atémica local, o parametro de von
Mises. Es posible observar que el sistema a temperatura fija presenta una distribucién
homogenea del parametro de von Mises, mientras que el sistema con temperatura
libre evidencia el crecimiento de una banda de corte robusta, senalada en rojo en
la figura. Ademas, en el panel derecho de la figura 22, mostramos los resultados de
la curva de esfuerzo—deformacién para ambos casos, donde las lineas segmentadas
representan a los sistemas con temperatura fija y las lineas soélidas a la curva de

esfuerzo—deformacion en el caso de temperatura libre. Aqui es posible notar que el
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Figura 22: En el panel izquierdo mostramos el efecto del termostato de
Langevin durante una prueba de deformacién via cizalle, mientras que el
panel derecho muestra la curva de esfuerzo—deformacién en ambos casos.
Las lineas segmentadas representan el caso de temperatura fija, mientras
que las lineas solidas muestran el sistema con temperatura libre.

régimen eldstico es el mismo en ambos casos, hasta el 5% de deformacién, donde
los sistemas a temperatura fija presentan un valor mayor en el punto maximo de
esfuerzo (1.49 GPa) con respecto a su simil con temperatura libre, donde el punto
maximo del esfuerzo llega a los ~ 1.25 GPa. En ambos grupos el médulo de cizalle
es de G ~ 20 GPa, mientras que la resistencia maxima a la deformaciéon es de
~ 1.3 GPa. A modo comparativo hemos tomado los calculos de dinamica molecular
realizados por Ogata et al. [95], donde consideran un sistema de 524.288 adtomos a
una temperatura de 0.1 K en ciclos de cizalle y relajacion, obteniendo un moédulo de
cizalle de G ~ 27 GPa y una resistencia maxima a la deformacién de ~ 1.5 GPa,
mostrando nuestros resultados, un buen acuerdos con los presentados por Ogata. Es
importante senalar que el régimen plastico del sistema con temperatura libre presenta
fluctuaciones entre diferentes configuraciones consideradas (en la figura 22 fueron
etiquetadas como “seed”, de semilla), siendo las fluctuaciones mas representativas

las de la curva sélida verde (seed 03). En consecuencia, mantener la temperatura
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S05

S03 0.0

Figura 23: Concentracion del parametro de von Mises al v = 0.20 para el
vidrio metéalico. Presentamos en (a) los sistemas a temperatura fija y en
(b) la situacién a temperatura libre.

constante a 10 K mediante el método de Langevin inhibe el proceso de formacion
de bandas de corte, generando mayores fluctuaciones en el régimen plastico, siendo
evidente al momento de calcular la curva de esfuerzo—deformacién.

Analicemos ahora como es el nacimiento de la banda de corte en ambos casos.
En la figura 23 se muestran imagenes de ambos casos para v = 0.20. En la figu-
ra23(a), se puede observar que para los sistemas a temperatura fija el pardmetro de
von Mises estd distribuido homogeneamente. Situacion diferente es la que se presenta
para los sistemas sin controlador de temperatura, figura 23(b), donde se observa la
formacion de bandas de corte, vertical y horizontal. Una situacion que emerge desde
la figura 23(b) son las miltiples bandas de corte que aparecen para las configura-
ciones etiquetadas como S03 y S04, fenémeno que no es posible evidenciar desde la
curva de esfuerzo—deformacion, por ejemplo a través de sus propiedades mecéanicas
o las diferencias entre ambas curvas (ver en figura 22 las curvas verdes y amari-
llas). Para obtener mas informacion de este fenémeno en relacion con la curva de
esfuerzo—deformacion, utilizaremos el diagndstico ¢, mostrado en la figura 24, donde

es posible identificar tres comportamientos: en primer lugar, los sistemas con tempe-
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Figura 24: Grado de localizacion de deformacién para los sistemas a tem-
peratura fija (lineas sélidas) y el sistema a temperatura libre (lineas seg-

mentadas).
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ratura fija presentan una evolucién casi lineal del pardmetro ¢, lo que se traduce en

una transicion suave entre los regimenes elastico y plastico, fenémeno que es posible

evidenciar a partir de la figura 23, donde observamos una distribucién homogénea de

la deformacién atomica local en la muestra. En segundo lugar, para los sistemas don-

de la temperatura evoluciona libremente (lineas segmentadas en figura 24), se puede

observar que hay dos tipos de comportamientos: primero, todas las curvas presentan

un comportamiento similar hasta v = 0.11, punto donde las curvas roja y verde cam-

bian de pendiente. Este instante de deformacién esta marcado, desde la dindminca

molecular, como el punto en que las zonas de transformacién de corte comienzan a

agruparse hasta la formacion de la banda de corte. Segundo, en la figura 24 se obser-

va que existen 3 curvas cuyas pendientes no cambian drasticamente (curvas negra,

amarilla y azul), donde si concentramos nuestra atencién en la curva azul identifi-
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Figura 25: Fraccién de dtomos con nM* > (.3 sobre el ntimero total

de atomos del sistema, como funcién de la deformacién en el sistema. A
modo comparativo ilustramos en lineas sélidas la situacion de los sistemas
a temperatura fija.

camos dos puntos importantes: el primero en el primer cambio de curvatura en la
grafica al v = 0.11, marcado por la unién de dos bandas de corte que evolucionan
en el sistema sin alcanzar la superficie del material, y el segundo al v ~ 0.13 donde
ambas bandas de corte estan completamente desarrolladas. Este comportamiento es
analogo en el caso de las curvas amarilla y negra, concluyendo asi que el parametro
1 es un buen indicador del proceso de formacion de bandas de corte, permitiendo
identificar, en conjunto con la visualizacién, el punto en que las bandas de corte se
desarrollan y evolucionan como funcién de la deformacion aplicada sobre el sistema.

De igual forma que con el parametro ¢, estudiamos la fraccion de d&tomos con un
pardametro de von Mises mayor a 0.3 (nimero que ha sido etiquetado como aquellos
atomos que forman la banda de corte [87]), sobre el niumero total de dtomos del

sistema N como funcién de la deformacién. Estos resultados los mostramos en la
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figura 25, donde es posible observar que esta fraccion de atomos crece luego del
v = 0.10, presentando comportamientos diferentes para los sistemas a temperatura
fija y libre. Con respecto a los sistemas a temperatura libre, podemos distinguir dos
comportamientos (misma situacién que para el pardmetro ): en aquellos sistemas
que presentan solo una banda de corte (ver figura 23), la fraccién de dtomos con un
parametro de von Mises sobre 0.3 aumenta rapidamente en comparacion a aquellos
sistemas que presentan dos bandas de corte, como es el caso de las curvas amarilla,
negra y azul en la figura 25, donde el cambio de pendiente de la funcién no es tan

Mises (0.3 solo alcanzan la superficie

acelerada. Interesantemente, los dtomos con n
del material (en su espesor, z) cuando v ~ 0.10, siendo este punto el que marca la
formacion de la banda de corte. De igual manera que con el parametro 1, la fraccién
de atomos que estudiamos permite conocer el proceso de formacién y evolucién de
bandas de corte, sin embargo, no fue posible encontrar una correlaciéon de estos con
el limite eldstico o el modulo de cizalle de cada sistema. A partir de los estudios
sobre las configuraciones a temperatura libre y fija a través del método de Langevin,

adoptaremos los sistemas con temperatura libre como objetos de estudio de aqui en

adelante.

5.3.2. Influencia del tamano de la muestra

Con el objetivo de investigar si nuestra descripcion del problema depende o no
del tamano de la muestra, decidimos realizar nuevas simulaciones bajo las mismas
condiciones descritas para los sistemas pequenos de 145.200 particulas, que llama-
remos S (del inglés small). Las nuevas muestras de tamano 80 x 40 x 2 nm?® y con
580.800 particulas, que llamamos XL, son sometidas a una deformacién de cizalle a

una tasa de deformacion idéntica al caso de las muestras S y calculamos la curva de
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Figura 26: Curva de esfuerzo—deformacién de ZrsoCusg para las muestras
XL. A modo de comparaciéon hemos incluido las curvas para las muestras
S. Hemos desplazado manualmente las curvas para XL en 0.05 a modo de
dejar en manifiesto las diferencias o similitudes entre ambos grupos.

esfuerzo—deformacion, el pardmetro de von Mises y los pardmetros ¢ y pMises>03 /N

Los célculos de la curva de esfuerzo—-deformacion son mostrados en la figura 26, don-
de es posible notar que el tamano de la muestra no influye en el médulo de cizalle o
el limite elastico, sin embargo, luego del punto maximo en la curva, la precisiéon con
que se obtiene el esfuerzo en el sistema es mejor que en el caso de las muestras pe-
quenas, debido a la mayor cantidad de particulas en las muestras XL. Este fenémeno
es visible a partir del v ~ 0.12 en la figura 26. El mismo efecto es visible a partir del
calculo del parametro ¢ y la fracciéon normalizada de atomos con una deformacion
atomica local mayor que 0.3, resultados que mostramos en las figuras 27 y figura 28
respectivamente.

Finalmente, a modo de obtener mejor estadistica para los estudios posteriores,

hemos considerado cinco muestras adicionales, generando asi, para el total de mues-



82

0.20 ,
. — S01-S
= — 502-S
g — S03-S
© 0.15 — s04-5
'(—5, S05-S
s --  SO1-XL 3
< 0.10H ~° SO2-XL|
o -- SO03-XL
= --  S04-XL
% S05-XL 3 3
© 0.05F e ]
(@)]
Q
©
09060 0.05 0.10 0.15 0.20

o

Figura 27: Grado de localizacién de deformacion para las muestras S y
XL.

tras, la figura 29 que muestra la deformacién atéomica local a una deformacién de
~v = 0.20, mientras que la curva de esfuerzo-deformacién de cada muestra se grafican
en la figura 30. De estas figuras es posible visualizar las distintas bandas de corte
presentes para las 10 configuraciones, donde es posible identificar bandas de corte
horizontales y verticales, como para la muestra S05 en la figura 29, o sistemas donde
solo aparecen bandas de corte verticales, como las muestras S06 y SO1, por nombrar
algunas. A pesar de la heterogeneidad en la formaciéon de las bandas de corte, las
propiedades mecanicas de nuestros sistemas son similares, donde el régimen elastico
es esencialmente el mismo en las 10 muestras (ver figura 30) presentando diferencias
claras en la resistencia maxima a la deformacién para la muestra S06, cuyo valor
alcanza los ~ 1.21 GPa con una diferencia del 5% con respecto al promedio de las 9

muestras restantes. En definitiva, los 10 sistemas dan origen a un fenémeno robusto
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Figura 28: Fraccién normalizada de &tomos con deformacién atémica local
mayor que 0.3 para las muestras S y XL.

donde se forma una banda de corte horizontal, vertical o un cruce entre ambas. A
pesar de las diversas bandas de corte y su orientacion, las propiedades mecanicas no

se ven afectadas.

5.4. Descripcién local y global del Cu;yZr;, some-
tido a deformacién de cizalle

Una vez aclarada la nueva metodologia, vamos a estudiar de ahora en adelante
todos los ensayos de cizalle con temperatura libre. En esta secciéon nos concentramos
en probar cuales son los mejores descriptores que dan cuenta de los fenémenos plasti-
cos a partir de la tranformacion no afin. Esencialmente dividimos los descriptores en
dos tipos, los que describen lo que ocurre a nivel microscépico los llamamos descrip-

tores locales, mientras que los descriptores globales seran aquellos en que se toma un
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Figura 29: Imagen de los sistemas XL a una deformacién de v = 0.20.
Coloreamos los atomos de acuerdo a su deformacién atémica local.
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Figura 30: Curva de esfuerzo-deformacion para los 10 sistemas XL.
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promedio sobre toda la muestra, analizando las propiedades macroscépicamente.

5.4.1. Descripcion local

La figura 31 muestra el desplazamiento no afin de las configuraciones estudiadas
en la seccion previa, S y XL, donde podemos ver que la muestra XL presenta un
comportamiento de vértice, como ha sido reportado recientemente en vidrios metali-
cos, de tamafio 46 x 5 x 106 nm?, en base a Zr—Cu [96]. En el caso de las muestras
S el desplazamiento no afin se distribuye de forma homogénea en toda la muestra.
Como ha sido mencionado previamente por Sopu, la formaciéon de vortice es una
caracteristica comun en deformaciones de cizalle para materiales granulares [97]. Allf
reportan que las regiones con comportamiento tipo vortice rodean la banda de cor-
te, donde los centros del vortice estan asociados a unidades de icosaedros perfectos,
mientras que el entorno del vortice esta poblado por icosaedros distorsionados con
un bajo nivel de empaquetamiento, representando lugares donde la deformacién se
acumula para formar la banda de corte. En contraste a la situacion de las muestras
XL, en las configuraciones S, ver panel izquierdo de la figura 31, no hay formacién de
vortices en el campo de desplazamiento, lo que podria explicar la ausencia de bandas
de corte. En definitiva, no fue posible obtener resultados cuantitativos del vector
desplazamiento no afin, mostrado en la figura 31, hasta donde pudimos explorar en

esta tesis.

5.4.2. Descripcién local: Método de grano grueso

Si bien el vector desplazamiento no afin muestra cierta naturaleza tipo vortice
y permite un andlisis, nos proponemos explorar las posibilidades de encontrar un

descriptor capaz de capturar de mejor manera este fenémeno. Para ello ensayamos
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Mises .

Figura 31: Corte de 1 A en la direccién de z muestra el desplazamiento no
afin de las particulas de los sistemas S y XL, a una deformacion de v =
0.10. A modo comparativo mostramos en la parte superior su parametro
de von Mises.

un método de grano grueso para magnificar los fenémenos que pudiesen surgir del
desplazamiento no afin de cada configuracién XL en estudio. Para este propdsito,
preparamos las muestras en cuadriculas de 4 nm? y promediamos sobre su cuadricula
el médulo del desplazamiento no afin, que definimos como R2,. El resultado para la
muestra XL S07 se muestra en la figura 32, donde se presentan cinco puntos de la
deformacién, cuatro de ellos corresponden a instantes previos a la formacién de la
banda de corte y uno al estado final de la simulacién Yy, = 0.20 donde la banda
de corte estd formada. Es posible observar que para v = 0.08 hay una region blanca,
con alta concentracién de R?, que marca el posible lugar donde se formar la banda
de corte; previo a este punto no es claro este fenémeno para el sistema mostrado
en la figura 32. Una evidencia importante fue la obtenida para la muestra XL S06,

mostrado en la figura 33, donde a una deformacion de v = 0.04 es posible observar
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Figura 32: Método de grano grueso aplicado para el pardmetro R?, en
la muestra XL, SO7 en distintos puntos de la deformacion . A modo
comparativo mostramos ademas el parametro von Mises atomico en el
punto de deformacién maximo Y., = 0.20.

el lugar donde la banda de corte se formara, siendo esta una evidencia predictiva del
lugar donde se agruparan las STZs para formar la banda de corte. Misma situacion fue
evidenciada para la muestra XL S03, sin embargo, este comportamiento no es robusto
en las otras muestras bajo estudio. No obstante, el camino de elegir el desplazamiento

no afin como un descriptor de las bandas de corte parece ser el correcto.

5.4.3. Descripcién global: R?, y L5FS

Para continuar el estudio del rol del desplazamiento no afin en el mecanismo de
deformacién de los vidrios metélicos en base a Cu—Zr, calculamos el pardmetro R2,
para toda la muestra como funcién de la deformacién macroscépica, mostrado en la
figura 34 para las diez muestras bajo estudio. A partir de este calculo, luego de una

deformacién del v = 0.10 notamos que R?Z, sufre un cambio de pendiente brusco a
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Ymax = 0.20

Figura 33: Método de grano grueso aplicado para el pardmetro R?, en
la muestra XL S06 en distintos puntos de la deformacion . A modo
comparativo mostramos ademas el parametro von Mises atomico en el
punto de deformacién maximo Y., = 0.20.

partir de v = 0.10, en comparacion a la region comprendida entre 0.00 < v < 0.10,
marcado como el punto en que las STZs se agrupan para formar la banda de corte.

En la literatura se han incorporado distintos predictores que tratan de relacio-
nar las mediciones macroscopicas con la estructura local. Esto fue abordado en el
capitulo 4 donde mostramos que el andlisis de Voronoi permite avanzar en clasificar,
de algtin modo, los ladrillos fundamentales de los vidrios metalicos. Dada la impor-
tancia de la simetria pentagonal, buscaremos una correlacion entre este parametro
y la deformacién. Concentraremos nuestra atencion en los atomos que experimen-
tan una alta deformacién atémica local, donde identificaremos aquellos atomos que
luego de la formacién de la banda de corte, experimenten n™* > 0.2, llamados
“atomos trazados” y los compararemos con los atomos que viven en la vecindad de

los atomos trazados, que llamaremos “dtomos adyacentes”, de forma acorde a como
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Figura 34: R2, como funcién de la deformacién macroscépica y para todas
las muestras XL bajo estudio, incluyendo ademas el promedio sobre todas
las muestras.

fueron descritos en [93]. Los resultados, para la muestra XL S03, se presentan en la
figura 35, donde los &tomos trazados muestran un cambio de pendiente luego de una
deformacion de v = 0.10, lo cual esta correlacionado con la formacién de la banda de
corte y el aumento en el campo de desplazamiento no afin, R2,. La gran diferencia
entre ambos grupos de atomos es un indicador claro de la localizacién de la banda de
corte presente en todas nuestras muestras. Con el fin de aclarar la estructura local de
la banda de corte, enfocaremos nuestra atencion en los dtomos trazados y, como in-
dicativo de la estructura local, calcularemos la simetria pentagonal local, L5FS, para
esos atomos. Los resultados de L5FS para los dtomos trazados durante los ensayos
de deformacién por cizalle se presentan en la figura 36.

Los resultados de la figura 36 sugieren que la estructura pentagonal de los dtomos

trazados disminuye durante la formacion de la banda de corte, para luego estabilizar-
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Figura 35: Esfuerzo medio de cizalle atémico para los atomos trazados,
definidos como aquellos que experimentaron una deformacion atémica lo-
cal superior a 0.2 después de la formacién de bandas de corte. Los dtomos
adyacentes representan la vecindad de los dtomos trazados identificados
después de la formacién de la banda de corte.

se, mientras que desde el punto de vista del campo de desplazamiento, el parametro
R?, muestra un incremento en la movilidad de los d&tomos durante la formacién de
la banda de corte. Con estos resultados, trazamos en la misma figura la simetria
pentagonal de los dtomos trazados, la derivada del parametro R2, y el médulo del
desplazamiento no afin, resultados que presentamos en la figura 37(a),(b) y (c) res-
pectivamente. Es posible identificar un méximo en v = 0.12 para la figura 37(b),
concordante con el punto minimo del parametro L5FS, punto que en la curva de

esfuerzo-deformacion de la figura 26 esta caracterizado por la estabilizacién del ten-

2

na’

sor de esfuerzo. Concluimos que el descriptor introducido en esta tesis, RZ,, es un

muy buen descriptor del nacimiento de la banda de corte, demostrando que el des-
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Figura 36: Simetria local pentagonal para los atomos trazados de las mues-
tras XL durante la deformacion de cizalle.

plazamiento no afin juega un papel fundamental en el mecanismo de deformacion
y por tanto, cualquier modelo que trate de explicar la formacion y evolucién de las

bandas de corte, debe considerar el papel que juega la transformacién no afin.

5.5. Conclusiones

En este capitulo presentamos simulaciones de dindmica molecular clasica sobre
muestras del vidrio metélico CusgZrsy sometidas a una deformacion de cizalle. Aqui
hemos considerado muestras de 2 nm de espesor y por tanto realizamos un estudio
sistematico de cual es el mejor montaje, poniendo atencién en el tipo de termostato
a utilizar, el tamano de la muestra y el proceso de formacion de bandas de corte para
estas nuevas configuraciones. Con respecto a la implementacion del termostato, man-

tener la temperatura constante con el método de Langevin produce una distribuciéon
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Figura 37: Indicadores estructurales como funcién de la deformacién ex-
terna para los ensayos de cizalle. En (a) mostramos la simetria pentagonal
local, (b) la derivada con respecto a la deformacién de R2,; en (c) el médu-
lo del desplazamiento no afin y en (d) la curva de esfuerzo—deformacién.

homogénea de la deformacién en el sistema. Asi, de los resultados mostrados en la
figura 22, extraemos que no es conveniente mantener la temperatura constante y por
tanto dejamos libre la temperatura de los sistemas. Del total de muestras etiquetadas
por XL es posible concluir que estas presentan una mejor estadistica con respecto a
las muestras S, asi las 10 muestras XL presentan un fenémeno robusto con respecto
a la formacién de bandas de corte: se forma una banda de corte horizontal, una ban-

da de corte vertical o una combinacién entre una vertical y una horizontal. Hasta
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este punto consideraremos las 10 muestras XL, dejamos evolucionar libremente la
temperatura del sistema.

A continuacién, presentamos diversos descriptores con el objetivo de estudiar en
forma sistematica la relacién que tienen con el proceso de formacién de bandas de
corte. Respecto a la descripcién local no fue posible establecer una conexién con el
nacimiento de bandas de corte, si bien el método de grano grueso no fue conclusiva,
este presenta elementos interesantes con respecto a la distribucion del desplazamien-
to no afin en la muestra. Ambos descriptores no permiten seguir explorando mas.
Con respecto a la descripcion global, el desplazamiento no afin como descriptor in-
troducido en este trabajo es un muy buen descriptor del nacimiento de las bandas de
corte, jugando un papel fundamental en su formacién. Se comprueba que la forma-
cién de la banda de corte destruye los poliedros con simetria pentagonal, reforzando
la hipdtesis de otros autores en el sentido que la simetria pentagonal, por tener un
alto grado de empaquetamiento, presentaria alta resistencia a la deformacion.

Asi, de la descripciéon global de los vidrios metélicos CusgZrsy sometidos a una
deformacion de cizalle, es posible concluir que cualquier teoria que trate de explicar
las bandas de corte desde su nacimiento a su evolucion, debe considerar el papel que

juega la transformacién no afin.



Capitulo 6

Modelo teodrico del mecanismo de
deformacion de vidrios metalicos

La necesidad de explicar teéricamente el comportamiento mecanico de los vidrios
metalicos ha llamado la atencion de la comunidad cientifica. Esto comenzé con el
trabajo pionero de Argon [98] y Spaepen [99], quienes propusieron que las unida-
des de deformacién elementales en un soélido amorfo sometido a una deformacién de
cizalle consistian en reordenamientos locales irreversibles que involucran a un gru-
po pequeno de atomos, descritos bajo la teoria del volumen libre. Estas unidades
elementales se estudiaron desde el punto de vista tedérico y computacional en el tra-
bajo de Langer y colaboradores [21], llamando a estos reordenamientos “zonas de
transformacion de corte” (STZs) ampliando asi la comprensién de estos objetos con
modelos constitutivos de la mecanica y la reologia de materiales amorfos. Desde el
punto de vista computacional, hay varios intentos para elucidar el papel de las STZs
en el mecanismo de deformacién de sistemas amorfos [96,100], sin embargo, hasta el

dia de hoy este tema es de intensa discusion.

94
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6.1. Introducciéon

Como hemos descrito en el transcurso de esta tesis, los vidrios metalicos presentan
zonas de transformacién de corte que luego de un cierto umbral se agrupan para
formar bandas de corte. Las simulaciones realizadas nos sugieren que estas STZs
estan asociadas con los eventos pléasticos y son susceptibles de interpretarlas en un
marco de una teoria del continuo. Esa teoria del continuo para el caso de un sélido
con presencia de inhomogeneidades fue descrita por Eshelby en 1960, y es conocido
como el problema de inclusion de Eshelby. La ventaja de tener una teoria del continuo
es que nos permite entender con mayor profundidad la fenomenologia del problema
a tratar, y ponerla en un marco conceptual que da posibilidades de poder predecir o
conectar los fendmenos con otras areas de la fisica. La teoria presentada por Eshelby
ha sido traida, con cierto éxito, al marco de materiales amorfos fundamentalmente
por Procaccia et al. [55] y Tanguy et al. [101]. Ellos han podido relacionar eventos
que ocurren en amorfos tipo Lennard—Jones y silicio amorfo respectivamente, con
una teoria del continuo.

Aqui nos concentramos en la tarea de ver la aplicacién de la teoria de Eshelby a
vidrios metélicos. En primer lugar presentamos los aspectos de la teoria del continuo
aplicada a materiales amorfos y que fue previamente desarrollada en forma general
en el capitulo 3, para conectarla con los eventos plasticos. En segundo lugar, ne-
cesitamos identificar estos eventos plasticos en la simulacién computacional, lo que
nos permitira obtener los parametros que van a ir en el modelo tedrico. En el len-
guaje de la teoria del continuo los eventos plasticos tienen relacion directa con las
inclusiones de Eshelby. Estos parametros ajustables del modelo se pueden obtener

ya sea de un experimento o de la simulaciéon computacional de amorfos y en esta
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tesis los obtendremos de las simulaciones computacionales. Este capitulo se distri-
buye de la siguiente manera: primero presentamos el modelo basado en la teoria de
Eshelby aplicado a vidrios metalicos. En segundo lugar, presentamos la simulacion
para la obtencién de los eventos plasticos. En tercer lugar, mostramos los resultados
del campo de desplazamiento para el modelo y la simulacién. En cuarto lugar, la
obtencion de los tensores de esfuerzo y deformacion para el calculo de la curva de

esfuerzo—deformacion y finalmente presentamos las conclusiones.

6.2. Modelo basado en la teoria de Eshelby

La teoria de Eshelby permite conocer los campos de desplazamiento, esfuerzo
y deformacion para un sélido en el cual existe un conjunto de inhomogeneidades
llamadas inclusiones de Eshelby. Por otro lado, en vidrios metélicos se han descrito
ciertas regiones inhomogéneas llamadas zonas de transformacién de corte (STZs) que
al agruparse forman bandas de corte. La naturaleza de las zonas de transformacién
de corte y su evolucién ha sido materia de intensa investigacién, donde en esta tesis
las simulaciones en el capitulo 5 nos sugieren que estas STZs estan asociadas con los
eventos plasticos y por tanto son susceptibles de interpretarlas en un marco de una
teoria del continuo que incluya la teoria de Eshelby.

Teniendo esto en consideracién, aqui presentamos un modelo tedrico basado en
inclusiones de Eshelby y que a través de los eventos plasticos dara fundamento a
las zonas de transformacién de corte existentes en vidrios metélicos. El modelo esta
basado en el calculo del campo de desplazamiento producto de la presencia de un
conjunto de inclusiones cilindricas en un sélido finito e isotrépico. Como fue descri-
to en el capitulo 3, seccién 3.2.1, la presencia de una inclusion de radio a, con una

., . , =k . . . .«
deformacion intrinseca € , genera en la matriz de vidrio una deformacién de transfor-



97

macién representada por el tensor de deformacién constrenido €. La relacién entre

el tensor £° y la deformacién intrinseca €}; viene dada por

Eap = Saprs€is » (6.1)

donde el tensor de Eshelby S. Para nuestro modelo, la deformacién corresponde al
de una inclusion cilindrica bajo la accion de una deformacién en el plano zy. Las

componentes de este tensor, en funcion del coeficiente de Poisson v, son

4v —1 3 —4v

e E— — : 2
81— ) % T gLy Paslen + 03800 (6.2

Sapys =

Asi, de la relacién (6.1) y la forma de las componentes del tensor de Eshelby (6.2)

es posible obtener la deformacion constrenida del sistema como

. 4V_15 5ot 3 —4v
€og = | =570 —
o8 81 —v) P TR — )

(5045557 + 5555047) 5:5 s (63)
donde en esta relacién el término 5:*/5 estd directamente relacionado con el esfuerzo

intrinseco mediante la ley de Hooke
Onpg = Caprscls - (6.4)

Considerando el tensor de rigidez C', para el caso de un medio eldstico e isotrépico

(ecuacion (3.9), capitulo 3), podemos expresar (6.4) como

donde p y A corresponden a los parametros de Lamé, que en funciéon del médulo de
cizalle G y el coeficiente de Poisson v nos llevan a la expresién final para el tensor

de esfuerzo intrinseco o*, cuyas componentes quedan

*

€
Uaﬁ = 2G Eaﬁ + Véagﬁ . (66)



98

Para el caso del campo de desplazamiento u producido por la inclusién cilindrica,
consideramos la solucién desarrollada en el capitulo 3, seccién 3.2.4, ecuacion (3.77),
donde las componentes o del campo de desplazamiento para dos dimensiones vienen
dadas por

wm s () o () () - ()] 2

(6.7)
6.2.1. Tensor de esfuerzo

Cada inclusion de Eshelby tendra un efecto sobre el tensor de esfuerzo del material
y por tanto se hace necesario conocer su contribucién. Para obtener una expresion
del tensor de esfuerzo &, comenzamos considerando las variaciones en el tensor de
deformacién 6; € entre dos pasos sucesivos de cizalle!, la cual se puede expresar como

una descomposicion de la parte eldstica mas la parte plastica. Asi, tendremos
1 1
5i5xy = 61'52?/ -+ (Sicfgy . (68)

Tomando en consideracién que la relacion entre el esfuerzo y la deformacién en la
regiéon elastica esta asociada al médulo de cizalle GG, tendremos que las variaciones
del esfuerzo, debido a la deformacion externa, 7;, que se aplica sobre el sistema
corresponden a

57;095 = 2G Yi 5i€el 6.9
Y

Ty

donde es importante notar la dependencia de v; del modulo de cizalle, GG. Por tanto,

de (6.8) y (6.9) es posible obtener la descomposicién del esfuerzo a través de la

'En este capitulo implementamos deformacién de cizalle cuasiestética, asi podemos obtener
las diferencias del tensor de esfuerzo entre dos pasos sucesivos. Este procedimiento se describird
detalladamente en la seccién 6.3
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relaciéon

52‘0'93y = QG(’YZ)(L&Twy—QG(’)@)éZégL

Debido a que el término oy, representa el esfuerzo en ausencia de plasticidad, lo

obtendremos a partir de la variacion del esfuerzo de la forma

0i05y = Oy (Vi) = 0y (Vi) (6.11)

rev

donde o}

(7i—1) corresponde al esfuerzo medido en el instante de deformacién previo
a ;. Asi, Ugly se deduce desde la diferencia en (6.10) de las cantidades o}, y 0., para

T

el paso -;, comparable con el esfuerzo plastico debido a la presencia de las inclusiones
de Eshelby.

La contribucién de una sola inclusién de Eshelby “e” al esfuerzo del sistema
(50’52’65}1(6), viene dada por el promedio del campo de esfuerzo dentro y fuera la inclu-
sion. Teniendo en cuenta que el campo de esfuerzo dentro de la inclusién es constante,

la contribucién de la inclusion e al esfuerzo plastico sera

‘/eSh(e) in
V;:ell Umy(e)7

Sobie(e) = — (6.12)

donde Vg (e) es el volumen de la inclusién cilindrica e y Vi el volumen de la
celda de simulacion. En el capitulo 3 mostramos que la relacién entre los tenso-
res de esfuerzo y deformacién dentro de la inclusién estd descrita por o} (e) =

—2G (i) (g5, (e) — €2 (e)) lo que nos permite escribir (6.12) en la forma

2G(7i) Vesn(e) (&

SoPhesh(e) = v ex,le) —en(e)) . (6.13)

zy

Hasta ahora (6.13) representa la contribucién al esfuerzo plastico de una inclusién

de Eshelby en un medio infinito. Para un volumen finito con condiciones de borde
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periddicas la contribucién a la deformacion de cizalle debido a la presencia de N

inclusiones sera

N
5esh,tot . %Sh(e) 8in (6) ) (614)

T - T
Y — V;:ell v
e=1
Si se impone una deformacion total nula sobre el volumen finito, introducimos el

esh,tot
factor —egy

a modo de recuperar las variaciones a la deformacién compatibles con
las condiciones de borde periédicas. Como consecuencia, de las relaciones (6.13) y

(6.14) la caida en el esfuerzo debida a la presencia de una sola inclusién serd

50£beSh+bc(e) — %‘fﬁl(e)g;y( ) . (615)

Finalmente, para probar la precisién cuantitativa de la contribucién ngy al campo
de esfuerzo escribimos el esfuerzo total sobre la muestra debido a la presencia de un
conjunto de inclusiones de Eshelby. Esta cantidad sera la diferencia entre la contri-
bucion elastica y la contribucion a la deformaciéon plastica de todas las inclusiones,

luego

mod 25 U;ry 25 O_pl esh—i—bc (616)

6.3. Simulacién computacional para la obtencion
de eventos plasticos

Una vez presentado el modelo se hace necesario probarlo desde el punto de vis-
ta experimental o con simulaciones. Aqui, como fue mencionado en la introduccién,
debemos recordar que el objetivo principal es la caracterizacion tedrica de las STZs
a través de eventos plasticos descritos mediante la implementacién de la teoria de
Eshelby. Por lo tanto, el punto crucial es la identificaciéon de los eventos plasticos

en vidrios metalicos. A continuacién presentamos las simulaciones computacionales
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que hemos ideado y que nos permiten obtener los pardametros necesarios para ali-
mentar el modelo tedrico planteado. Para poder identificar los eventos plasticos en
la simulacién continuaremos con el modelo de una muestra delgada (descrito en el
capitulo 5, seccién 5.2) ante una deformacién de cizalle. Asi, lo que obtendremos de
estas simulaciones nos va a permitir presentar los eventos plasticos y las energias
involucradas en cada evento.

Para identificar los eventos plasticos y poder monitorear su crecimiento y evolu-
cion, es necesario conocer el campo de desplazamiento del vidrio metalico sometido
a la deformacion de cizalle. En este estudio consideramos una deformacion de cizalle
cuasiestatica , lo que nos permite tener control sobre el campo de desplazamiento
producto de la deformacién en cada instante de la simulacion. Asi, las muestras de
vidrio metalico CugpZrsg son sometidas a una serie de pasos de deformacion de ciza-
lle con una deformacién en cada paso de d7,, = 107. Esta deformacién se obtiene
aplicando 07, a los vectores de la celda, en la componente xy, asegurando una defor-
macién homogénea de cizalle en la celda periddica, dejando los vectores de la celda
a lo largo de la direccién z sin cambio. Cada paso de aumento de deformacién 6y,
es seguido por una minimizacién sobre las fuerzas entre atomos, garantizando que
esta esté bajo los 1074 eV/ A. Como consecuencia, obtenemos una serie de configura-
ciones en equilibrio con una deformacion final que luego de 100 pasos de simulacién
corresponde a Yiota1 = 0.10. El esfuerzo §;0,, en (6.10) lo obtenemos en forma directa
desde la dindamica molecular como la diferencia entre el esfuerzo en los pasos v; y
~i+1. Como resultado de la deformacion de cizalle, se obtiene una relacién entre el

esfuerzo y deformacién que presentamos en la figura 38

2ciclos de minimizacién mas deformacién de cizalle descritos en la subseccién 6.3.1
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Figura 38: Curva de esfuerzo—deformacién a volumen constante bajo la
accién de una deformacién de cizalle cuasistatica.

6.3.1. Identificacién de eventos plasticos y obtencién de moédu-
los elasticos
Para identificar los eventos plasticos desde la simulacion computacional, utili-
zamos un método implementado por Fusco et al. [101], el cual consiste en obtener
configuraciones inversas para cada configuracién minimizada a una deformacion ~;.
Este proceso estd esquematizado en la figura 39, el cual consiste en 4 pasos bien

definidos:
1. Tomamos la configuracién en +;, para aplicar sobre ella una deformacion 6+, .

2. Se minimizan todas las componentes del vector fuerza para todos los atomos

del sistema, de modo que sean menores a 1073 eV/ A

3. La configuraciéon que se encuentra en ;.1 es sometida a una deformacién in-
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4. Se aplica una nueva minimizacién idéntica al punto 2, para asi obtener una

nueva configuracion con una deformacién ~;.

5. Para el siguiente paso de deformacion aplique los 4 pasos previos a la configu-

racion ;41 proveniente del paso 3.

Como resultado de aplicar estos 4 pasos, obtenemos las configuraciones de referen-
cia e inversa correspondientes a cada instante de deformacion ;. Este procedimiento
nos permite determinar cuales son los instantes de deformacion en que existen re-
giones con una deformacién plastica (irreversible), comparando las posiciones de la
configuacién de referencia e inversa para cada paso de deformacion d+;. Asi, si no
ocurre un evento plastico entre las configuraciones de referencia e inversa, las posi-
ciones de los dtomos T™ para la muestra de referencia, y ¥ para la configuracién

inversa, seran idénticas. Del mismo modo, si existe diferencia entre ambas configu-

raciones entonces usaremos esta diferencia como un indicador del evento plastico.

Otro punto importante para establecer la relacién entre el modelo tedrico y la
simulacién computacional, es la obtencién de los médulos elasticos a partir de esta

ultima. Asi, para calcular el médulo de cizalle en cada paso ~; sobre toda la muestra

rev

rev ( ;

consideraremos G(7;) = G; = = (04,(7) — Oy

Z (7i—1) corres-

Yi-1)), donde o,
ponde al esfuerzo en la configuracion inversa. Para obtener el coeficiente de Poisson
necesitamos el médulo de cizalle y el médulo de compresibilidad K, por lo que para
este tltimo sometemos a las muestras a pequenas deformaciones 6v,, = 107*. Asi,

utilizando una interpolacion lineal entre esfuerzo y deformacion obtenemos el valor

3K—2G

e obtenemos el coeficiente de

de K. Finalmente, a través de la relacién v =



104

force
3) minimization

_5fyxy
+
force
minimization |
<«

Figura 39: Diagrama que muestra los pasos de obtencién de las configu-
raciones inversa

Poisson. Los resultados de estos pardmetros se muestran en la figura 40. Coomo
observamos, tanto G como v varian con 7.

Una vez establecidos los procedimientos para la entrega de parametros al modelo,
concentramos nuestra atencién en la identificacion de los eventos plasticos a través
de la técnica de dindmica molecular. Aqui vamos a identificar los eventos plasticos

por dos métodos alternativos pero complemetarios.

6.3.2. Eventos plasticos: Desplazamiento no afin

En primer lugar utilizamos el desplazamiento no afin como un identificador de
la deformacién plastica del vidrio metdlico. Calcularemos para cada atomo en la
configuracién ~; el cuadrado del desplazamiento no affn |Fn,|? y seleccionaremos a

aquellos a&tomos que sufran un alto desplazamiento no afin. Para esto utilizamos dos
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Figura 40: Mdédulo de cizalle, G, y coeficiente de Poisson, v, como funcién
de la deformacion.

criterios para la selecciéon de atomos: el primero corresponde a calcular el desplaza-
miento no afin promedio sobre todos los dtomos de la muestra |F|?,,. y seleccionar

aquellos dtomos que cumplan con [Fua|? > [F]?,. + 20%2, donde o2 corresponde a

ave
la desviacion estandar para el modulo del desplazamiento no afin. Posteriormente
aplicamos el segundo criterio, el cual sélo considera aquellos atomos que cumplan
[Fhal? > 0.0025 A. Estos criterios nos permiten identificar los dtomos que sufren un
alto desplazamiento no afin. Estos atomos serdn candidatos a ser el punto del espacio
en el cual nace y evoluciona un evento pléstico.

Para estudiar la evolucién de los puntos como posibles candidatos a eventos de-
cidimos determinar su actividad plastica, la cual definimos como la cantidad de

desplazamiento no afin de cada atomo seleccionado i, y que representamos como

PE(i,). Luego, representamos la cantidad PE(i,) como un campo continuo PE(r)
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utilizando el método de grano grueso descrito en [57,102]. Para ello, definimos una

funcién gaussiana asociada al campo continuo PE(r),

PE(r) = Z PE(i,) {W exp (-V:}—ZP)} : (6.17)

donde w es el ancho caracteristico de la Gaussiana cuyo valor es de ~ 3.8 A y
que corresponde a la distancia a primeros vecinos para el caso del vidrio metalico
CusgZrsg. Los méximos locales de PE(r) son sometidos a un anélisis topoldgico en
que se divide la muestra en una cuadricula 3D de 100 x 100 x 100 y se identifica la
intensidad de los maximos a través de sumar la actividad plastica de todos los atomos
que viven en la vecindad del maximo local. Esto se realiza definiendo una region
sobre la cual sumar la actividad plédstica, a esta regién la llamamos cuenca [103] y
esta definida como una region del espacio atravesada por todas las rutas a lo largo de
la direccién del gradiente VPE(r) que terminan en el mismo maximo local de PE(r).
Asi, definiremos un atractor como los maximos de cada cuenca. Como consecuencia
del procedimiento anterior, obtenemos un nimero definido de atractores para cada
paso de deformacién ;.

Identificaremos los atractores que tienen una intensidad plastica no despreciable,
evitando asi un analisis sobre un gran nimero de atractores. Debido a la precision
numérica entre las configuraciones de referencia e inversa, se tiene que para pequenas
deformaciones se generan una gran cantidad de atractores, haciendo necesario esta-
blecer un umbral para considerar cuando un atractor tendra o no sentido fisico. En
consecuencia, aplicamos dos criterios previamente probados en [57,101]: el primer
criterio esta relacionado con el campo de deformacion no afin para pequenas de-
formaciones y que conducen a un gran nimero de atractores no significativos que

deben ser removidos del analisis. Para esto ordenaremos la lista de atractores segtin
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su intensidad, para luego descartar sistematicamente los atractores con menor inten-
sidad hasta que la diferencia entre los dos tltimos sea mayor de 1076 A. El segundo
criterio incluye en la lista de atractores a todos aquellos que estan en un radio menor
a 3.8 A de un 4tomo que experimenta un desplazamiento no afin mayor a 0.01 A.
Después de aplicar estos dos criterios etiquetamos a los atractores resultantes como
nuestros eventos plasticos. La evolucién del nimero total de eventos plasticos como

funcién de la deformacion se muestra en la figura 41.
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Figura 41: Distribucién de eventos plasticos como funcién de la defor-
macién macroscopica . Los puntos rojos representan en numero total
de eventos, mientras que los puntos azules corresponden a los eventos
filtrados a través de los dos criterios descritos.

6.3.3. Eventos plasticos: Energia potencial

Ademas de utilizar el desplazamiento no afin como identificador de eventos plasti-

cos en el vidrio metdlico debido a una deformacién de cizalle, nos proponemos utili-
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zar la energia potencial del sistema proveniente del potencial interatémico para este
propédsito. A modo de cuantificar los cambios entre las configuraciones de referencia
e inversa descritas en la subsecciéon 6.3.1, figura 39, definiremos la actividad plastica

en términos de la energia potencial en el atomo ¢, como

N—-1
PE(i,) =

ta JFla

1/2
Z 1 { ia,T€V z'a,ini}2 + [E ( ini) _E ( ini ia,ini+ ia,rev)}2 /
4 4 P Py m\pP m\pP Pj Pj )
(6.18)
donde en (6.18) la segunda suma barre todos los primeros vecinos del dtomo i,.
E,. corresponde a la funcién de energia embebida para la densidad p en el atomo
i, debido al d4tomo vecino j, p™ es la funcién de densidad sumada sobre todos los

iq,ini(rev)

dtomos en el sistema, mientras que @, representa el potencial de interaccién
de pares entre el a&tomo ¢, con sus primeros vecinos. Notemos que si no ocurre ningtin
evento pléstico, entonces (6.18) serd cero dentro de cierta precisién numérica, ya que

iq,ini

Pj

tq,rev

= p; y como consecuencia, PE(i,) = 0. Por lo tanto, este serd nuestro
candidato a evento plastico para el analisis de la energia.

A continuacién aplicamos el mismo método de grano grueso descrito en la sub-
secci6én 6.3.2 para la actividad pléstica PE(i,), donde en este caso consideraremos
que un atractor sera un evento plastico si cumple con los siguientes dos criterios:
a) descartamos sistematicamente los eventos de baja intensidad plastica. Para esto,
calculamos la diferencia en la intesidad entre eventos sucesivos hasta que la diferen-
cia entre ellos sea mayor que 0.03 eV. b) sélo consideramos como un candidato a
evento plastico a los puntos del espacio que estan cerca de los atomos que experi-
mentan un desplazamiento no afin mayor a 0.01 A. Recordemos que sometemos a

la intensidad plastica PE(i,) a un andlisis topolégico, por tanto al aplicar los dos

criterios ya tendremos identificados los atractores asociados a eventos plasticos. Una
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Figura 42: Distribucion de los eventos plasticos calculados a través de la
energia como funcion de la deformacion macroscopica 7.
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vez que se satisfacen estos dos criterios obtenemos ~ 286 eventos. Sin embargo para
optimizar el tiempo de calculo, solo conservamos los eventos plasticos con intensidad
superior a 0.5 eV, lo que equivale a considerar el 95% del total de la intensidad
plastica PE(r). La figura 42 muestra el comportamiento de los eventos plasticos a
medida que aumenta la deformacién externa sobre el sistema.

A modo comparativo podemos senalar que ambos métodos para la obtencién
de eventos plasticos entregan una informacion relevante con respecto a la banda de
corte. La mayoria de los eventos plasticos esta relacionado con la formacién de la
banda de corte, donde la intensidad plastica del material estd altamente concentrada
dentro de la banda. Por otro lado, considerando la figura 41 para el desplazamiento
no afin y figura 42 para la energia, podemos destacar la eficacia del método me-
diante la energia potencial comparado con el desplazamiento no afin basados en el
tiempo efectivo de cdlculo computacional, ademas el andlisis sobre la energia entre-
ga considerablemente menos eventos plasticos comparado con el desplazamiento no
afin. Finalmente, debido a la construccion del modelo computacional, no es posible
establecer el tamano de los eventos plasticos para el desplazamiento no afin, razén
por la cual fijamos el radio de estos i, = a = 5 A. Sin embargo, el calculo de la
energia nos permite determinar el radio para cada evento plastico, procedimiento

que describimos a continuacion.

6.3.4. Tamano de los eventos plasticos para analisis de la
energia

Una vez identificado los eventos plasticos, podemos determinar el radio de estos

eventos desde la funciéon PE(r). Para esto, integramos la funcién PE(r) sobre la cuen-

ca asociada a su atractor. Para obtener el tamano del evento plastico, ajustaremos
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Figura 43: Tamano del evento plastico de mayor intensidad, correspon-
diente a una deformacién v = 0.06. La curva roja corresponde al ajuste
exponencial.

la funcién PE(r) a través de una funcién exponencial, definida como

fr)=a+ bexp(—g) , (6.19)

donde A sera el tamano caracteristico del evento plastico. Debido a que el objetivo de
este ajuste es obtener un valor estimado del tamano de los eventos plasticos en cada
paso de deformacion 7;, no es necesario que la expresion (6.19) represente de manera
exacta a la distribucién PE(r). Asi, luego de evaluar los eventos para cada paso de
deformacion +;, calculamos el promedio del tamano de los eventos plasticos sobre
toda la muestra, obteniendo un radio ry,. ~ 5 A Enla figura 43 mostramos a modo
de ejemplo la situacién del evento plastico de mayor intensidad para una deformacion

de v = 0.06. Notemos que a medida que nos aproximamos a la formacién de la banda
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de corte, es posible identificar eventos cuyo tamafio es cercano al ry. ~ 10 A, sin
embargo, consideraremos un radio fijo para todos los eventos plasticos durante el

proceso de deformacion. Asi, consideraremos ri,. = 5 A Y Tine = 7 A.

6.4. Ajuste del campo de desplazamiento median-
te el modelo de inclusion de Eshelby

Con la obtencién del tamano de los eventos plasticos, tenemos todos los elementos
que se entregan al modelo tedrico para la obtenciéon los campos de esfuerzo, deforma-
cién y desplazamiento. En otras palabras hemos identificado los eventos plasticos a
través del desplazamiento afin y la energia del sistema. Luego, asociamos esos even-
tos plasticos a inclusiones de Eshelby y a partir de los parametros de la simulacion
ajustamos los campos de esfuerzo, deformacién y desplazamiento. A continuacién,
haremos uso de la relacién (6.7) para modelar el campo de desplazamiento fuera de
la inclusion para el conjunto de eventos plasticos que se muestran en la figura 42.

Para realizar el ajuste, mantenemos fijo el radio de las inclusiones de Eshelby
al valor rime = 5 A. Luego adoptamos la metodologia presentada por Albaret et
al. [57] y definimos una funcién f asociada a la comparacién entre el desplazamiento
real y el desplazamiento producto del conjunto de inclusiones de Eshelby. Asi, esta
funcion serd minimizada en cada iteracion del ajuste. En nuestro caso expresamos f
como la diferencia entre el desplazamiento de los atomos fuera de la inclusion y la
contribucién al campo de desplazamiento u; (a partir de (6.7)) de las N inclusiones
de Eshelby. Es importante notar que la contribucion al campo de desplazamiento de

las N inclusiones depende a su vez del tensor de deformacién intrinseco €*(e). Luego,
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la expresion de f corresponde a

Nout 2

=Y

iq=1 1

, (6.20)

N
- curr = curr —g¢
di,ia - E UZ (I‘Za - I'zc(e) 75*(6))
e=1

donde i, corresponde al indice de los atomos que estan fuera de las inclusiones,
cuya cantidad estd etiquetada como N°". d; ;. corresponde al desplazamiento de los

curr

atomos i, en la direccién i. A su vez, T, corresponde al vector posicién del atomo

a

1, en la configuracién de referencia y i) s el vector posicion asociado al evento
plastico i.(e) en la configuracién de referencia.

En cada paso de ajuste de la funcién f utilizamos el campo de deformacion
intrinseco €}, 4(e) para las IV inclusiones como pardmetro. El resultado del campo de
desplazamiento de la simulacién computacional y el del modelo tedrico de inclusiones
de Eshelby se presenta en la figura 44. En ella mostramos la intensidad del despla-
zamiento no afin para a) la simulacién computacional del vidrio metélico y en b) el
ajuste con inclusiones de Eshelby cilindricas. Adicionalmente, en ¢) mostramos las
inclusiones de Eshelby del problema.

De la figura 44 es posible concluir que existe un muy buen acuerdo entre el campo
de desplazamiento producido por un arreglo de inclusiones de Eshelby cilindricas
(de radio reg, = 5 A) con respecto al campo de desplazamiento de la simulacién
computacional. Ademds, si volcamos nuestra atencién al capitulo 5, figura 23(b)
(muestra S01), el lugar donde se desarrolla la banda de corte coincide con la regién
en que se localizan las inclusiones. Asi, la localizacién de las inclusiones de Eshelby

cumple un rol similar al de las STZs que se agrupan y evolucionan hasta formar la

banda de corte en vidrios metalicos.
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Figura 44: Vista frontal del campo de desplazamiento no afin para v =
0.06. En (a) mostramos la situacién del campo de desplazamiento real de
la muestra. (b) muestra el campo de desplazamiento producido por un
conjunto de inclusiones de Eshelby con un radio de re, = 5 A y en (c) se
muestran solo las inclusiones de Eshelby.

6.5. Ajuste de los campos de esfuerzo y deforma-
cion

En esta seccion nos proponemos obtener la curva de esfuerzo—deformacién del mo-

delo tedrico de inclusiones de Eshelby. En definitiva, haremos una comparacion entre

resultados provenientes de la teoria del continuo con resultados numéricos atomisti-

cos. Asi, gracias a la relacién (6.16) es posible obtener la curva de esfuerzo y defor-

macién debida a un conjunto de inclusiones de Eshelby. El resultado para los dos

radios considerandos en este estudio se presentan en la figura 45.

Para ambos tamanos en estudio, la region elastica presenta un muy buen acuerdo
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Figura 45: Relacién entre esfuerzo y deformacion para los dos radios de
inclusiéon de Eshelby considerados.

con respecto a la curva obtenida por medio de la simulaciéon computacional. Por
ejemplo, el médulo de cizalle calculado mediante el modelo de Eshelby es de G =
20.21 GPa para 7y, = 5 A y G = 21.22 GPa para ry. = 7 A, mientras que el
resultado de la dindmica molecular corresponde a G = 20.86 GPa, presentando una
diferencia del ajuste de Eshelby con respecto a la simulacién de un 3.11% y 1.72%
respectivamente. Por otro lado, las diferencias en la region entre v = 0.08 y v = 0.09
en la figura 45 pueden ser atribuidas al hecho que corresponden a la region donde
la banda de corte comienza a formarse, y por tanto, la actividad plastica favorece la
aparicion de una gran cantidad de atractores que no necesariamente estan asociados
a un evento plastico. Finalmente considerar eventos plasticos de mayor tamano puede

generar una superposicion de eventos plasticos e implicar posibles errores en el ajuste
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Figura 46: Curva de esfuerzo—deformacion para el modelo de inclusion de
Eshelby con 7. = 5 A, representado en la curva roja, comparado con los
resultados de dinamica molecular en la curva azul. El esfuerzo eldstico
extrapolado oy, se muestra en la curva verde.

tedrico.

Finalmente en la figura 46 mostramos el resultado del ajuste de Eshelby con-
centrandonos en el caso de inclusiones con un radio de 5 A. Aqui, la curva roja fue
obtenida con el modelo tedrico, considerando constantes elasticas que dependen de
la deformacion externa ; como fue mostrado en la figura 40 de la subsecciéon 6.3.1.
El error asociado al modelo con respecto a la simulacion computacional no supera
el 3%, mostrando que el modelo tedrico planteado como solucién de los campos de
esfuerzo, deformacién y desplazamiento, es completamente adecuado al momento de

describir el comportamiento mecanico de los vidrios metélicos en base a Cu—Zr. Cer-
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cano al punto de esfuerzo méximo ambas curvas se separan debido a la formacion
de la banda de corte, donde la mayor diferencia entre ambas es cercano al v = 0.087
con un 4 % de error, volviendo luego de esta deformacién a mostrar un buen acuerdo
entre ambas curvas.

Finalmente, podemos concluir que el modelo de inclusién de Eshelby planteado
en esta tesis es capaz de describir de buena manera el nacimiento y evoluciéon de los
eventos plasticos que surgen como respuesta a una deformacion externa. Del mismo
modo, ya que es posible asociar las inclusiones de Eshelby con los eventos plasticos en
la muestra, se tiene una descripcion tedrica de las zonas de transformacién de corte

que estan directamente relacionadas como los eventos plasticos en vidrios metalicos.

6.6. Conclusiones

En este capitulo presentamos un modelo tedrico del comportamiento mecénico
en términos de la relacion entre el esfuerzo y la deformacion, para un vidrio metalico
CugpZrsy. Para probar el modelo necesitamos ciertos parametros ajustables de la
teoria, que obtuvimos desde la simulaciéon computacional. Para este fin, empleamos
un protocolo de deformacion de cizalle cuasiestatico sobre una muestra delgada de
2 nm de espesor para luego emplear dos identificadores de la deformacion plastica:
el desplazamiento no afin y la energia potencial de cada atomo. A partir de esta
identificacién es posible definir los eventos plasticos del sistema para todo instante del
ensayo de cizalle y correlacionar estos eventos con inclusiones de Eshelby cilindricas
distribuidas en el sélido. Asi, a través de la simulaciéon obtenemos los parametros
necesarios para ajustar el campo de desplazamiento no afin y los tensores de esfuerzo
y deformacién del sistema.

Los resultados de este capitulo permiten establecer un buen acuerdo entre el
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modelo tedrico basado en inclusiones de Eshelby con el mecanismo de deformacion
de cizalle del vidrio metalico CusgZrsg por medio de simulacién computacional. Los
eventos plasticos aparecen tempranamente en el sistema y se desarrollan hasta agru-
parse en el instante de deformacién v = 0.09, punto coincidente con la formacion
de la banda de corte. El campo de desplazamiento tedrico esta en buen acuerdo con
el de la simulacién, mientras que el modulo de cizalle y la resistencia maxima a la
deformacion presentan diferencias cercanas al 3% ~ 4% para instantes tempranos
de la deformacién mientras que durante el proceso de formacién de la banda de corte
el error no supera el 4 %.

Como fue posible estudiar en los capitulos previos de esta tesis, sabemos que las
zonas de transformacion de corte estan asociadas con los eventos plésticos y por tanto
son susceptibles de interpretarlas en el marco de la teoria del continuo presentada
en este capitulo. Asi, confirmamos que las zonas de transformacién de corte estan
directamente relacionadas con las inclusiones de Eshelby y por tanto nuestro modelo

da fundamento tedrico a las STZs en los vidrios metalicos.



Capitulo 7

Conclusiones

Durante los tultimos anos la investigacién de los vidrios metélicos se ha concen-
trado en describir de manera precisa los fenémenos a escala atomica producto de
someter el sistema a una deformacién externa. Principalmente la relacion entre la
estructura atomica de estos materiales y sus propiedades mecanicas ha sido tema de
intensa investigacion. Desde el nacimiento del concepto de zonas de transformacion
de corte se ha buscado establecer una relacion entre estas zonas con el proceso de
formacién de bandas de corte y la fragilidad de los vidrios metalicos. En esta tesis
proponemos un estudio sistematico del vidrio metalico CusgZrsy desde el punto de
vista de la simulaciéon computacional y desde la teoria.

Primero, se considera un estudio de la respuesta mecanica de vidrios metalicos
bajo una prueba de traccion, concentrando nuestra atencién en el nacimiento y evo-
lucién de las zonas de transformacién de corte hasta la formacién de bandas de corte.
Estas bandas de corte se estudiaron utilizando la teselaciéon de Voronoi para obte-
ner las principales estructuras que corresponden a la banda de corte y la matriz de
vidrio. A partir de este trabajo a nivel atémico encontramos que las regiones que
sufren un alto grado de deformacion y aquellas que no sufren deformacién tienen un

orden de corto alcance similar. Con respecto al nacimiento y evolucion de bandas de

119
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corte concluimos que nacen en la superficie desarrollando una tinica banda de corte.
Ademas estudiamos el efecto de introducir una fase cristalina en la matriz de vidrio,
obteniendo que la fase cristalina favorece la formacién de bandas de corte desde la
interfaz entre la fase cristalina y la amorfa. En esta primera instancia no fue posible
encontrar de forma cuantitativa la relacién entre las zonas de transformacién de corte
con la estructura del vidrio metélico.

Luego, con el fin de estudiar posibles diagndsticos estructurales que permitan dar
una explicacion cuantitativa de la estructura, construimos una muestra delgada de
2 nm de espesor del vidrio metalico CugyZrsg, bajo la accién de una deformacion de
cizalle, para controlar asi las zonas de transformacion de corte y limitar su evolucion
a dos dimensiones. Con el objetivo de desarrollar una metodologia para el estudio de
este nuevo sistema sometemos dicha configuracién a diversas pruebas iniciales como
estudiar el efecto de la temperatura y tamano. Ya validada la metodologia, propo-
nemos el desplazamiento no afin como un nuevo descriptor estructural que permite
capturar de mejor forma el nacimiento de la banda de corte en la muestra a medida
que se somete a una deformacién de cizalle. Demostramos que el desplazamiento no
afin juega un papel importante en la localizacién de la banda de corte, donde esta
ultima destruye la simetria pentagonal de los atomos, reforzando la hipdtesis de otros
autores en el sentido de que la simetria pentagonal es un ladrillo fundamental de la
resistencia a la deformacién de los vidrios metalicos. Por tanto, cualquier teoria que
trate de explicar las bandas de corte o su formacién debe considerar el papel que
juega la transformacién no afin (y tal vez la simetria pentagonal).

Finalmente, implementamos un modelo tedrico utilizando la teoria de medios
continuos para describir el comportamiento atomistico de los eventos plasticos en

vidrios metalicos. A partir de los resultados previos, tomamos en consideracién el
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desplazamiento no afin como un elemento fundamental al momento de plantear un
modelo tedrico. Como necesitamos conocer la evolucion de las zonas de transfor-
macion de corte, que corresponden a inhomogeneidades en la matriz amorfa y que
estan asociadas con los eventos plasticos, estas STZs son susceptibles de interpre-
tarlas en un marco de una teoria del continuo. Esta teoria para el caso de un sélido
con presencia de inhomogeneidades fue planteada por Eshelby y es conocida como el
problema de inclusion de Eshelby. Asi, desarrollamos un modelo tedrico basado en el
problema de inclusion de Eshelby para estudiar los eventos plasticos a través de un
arreglo de inclusiones de Eshelby. Para probar nuestro modelo tedrico implementa-
mos una simulacién computacional de dindmica molecular para entregar parametros
ajustables a este. Dentro de los resultados se cuenta con un campo de desplazamiento
no afin ajustado desde la tedria que muestra muy buen acuerdo con los resultados
computacionales. Los campos de esfuerzo y deformacion tedricos permiten obtener
el médulo de cizalle y resitencia mdxima a la deformacién con un error del 4 % al
momento de la formacién de la banda de corte, mientras que en el régimen elastico
la solucién tedrica presenta un error del 2% con respecto a la simulacién compu-
tacional. Esto confirma que esta técnica describe bastante bien la naturaleza de la
respuesta mecanica de los vidrios metalicos, permitiendo obtener un modelo tedrico
para explicar los eventos plasticos, asociados a las zonas de transformacién de corte
y cuyo sustento tedrico estd basado en un modelo basado en el problema de inlcusiéon
de Eshelby.

En definitiva en esta tesis hemos aprendido que los vidrios metalicos son ma-
teriales cuya investigacion es compleja. La respuesta mecanica de estos materiales
puede ser estudiada con diversos diagnosticos estructurales o dindamicos, dentro de

los cuales el desplazamiento no afin es fundamental. Tedéricamente es posible esta-
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blecer un modelo basado en la teoria de medios continuos para explicar los eventos
plasticos de los vidrios metélicos, generando muy buenos resultados con respecto a

las simulaciones computacionales.

7.1. Trabajo futuro

La investigacion de vidrios metalicos sigue siendo un area de interés e investiga-
cion en estos dias. Desde esta tesis, es importante continuar con la relacion entre el
modelo propuesto para inclusiones de Eshelby y la respuesta mecanica de los vidrios
metalicos. De forma directa, es necesario estudiar los distintos tamanos de inclusio-
nes tomando en cuenta los tamanos de los eventos plasticos de mayor intensidad
cuando se somete la muestra a una deformacién de cizalle. Ademas, la geometria de
la inclusién pudiese afectar el ajuste del campo de desplazamiento no afin y como
consecuencia la relacion entre el esfuerzo y deformacién.

Cabe destacar que un tema de interés es ampliar el modelo a otras propiedades.
En este sentido se puede estudiar la propagaciéon de modos acusticos en vidrios
metalicos a partir del modelo de inclusion de Eshelby. Por otro lado, la estabilidad
e interaccién entre inclusiones de Eshelby es un asunto que debe ser atendido para

comprender su evolucion hasta la formacién de bandas de corte.
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Apéndice A

Termostatos

A.1. Termostatos

Para controlar la temperatura de un sistema de dindmica molecular se emplean
diversos termostatos. Aqui describiremos algunos de ellos. El primero representa la
forma mas simple de controlar la temperatura de un sistema, a través de la multipli-
cacion de las velocidades en cada paso de simulacién por un factor A = /Ty/T(t),
donde T'(t) es la temperatura actual calculada a partir de la energia cinética y T
es la temperatura deseada. En el termostato de Langevin [94], se modela la interac-
cién entre particulas y un bano térmico, implementando este algoritmo a través del

cdlculo de la fuerza en cada dtomo como
F=F.+F+F,, (A.1)

donde F, es la fuerza que se obtiene a partir del potencial interatémico, F, la fuerza
de friccion y F,. es la fuerza debida a los dtomos del bafio térmico a una temperatura

T'. Las ultimas dos expresiones vienen dadas por

Ff = —U, (A2>

F., = « : (A.3)
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donde m es la masa de la particula, 7 es el factor de amortiguamiento y v la velocidad
de la particula. En el caso de F,. en (A.3), kg es la constante de Boltzmann, 7" la
temperatura objetivo y At es el paso de tiempo.

En el caso del termostato de Nosé-Hoover, podemos obtener las ecuaciones de
movimiento desde el Lagrangiano, a través de las ecuaciones de Euler—Lagrange,
que conducen al conjunto de ecuaciones descritas por (2.1). En estas condiciones,
los atomos existen en una colectividad canodnica, donde el nimero de particulas, el
volumen y la temperatura son constantes. Aqui, la forma de mantener constante
la temperatura proviene de resolver las ecuaciones de movimiento del Lagrangiano

extendido

ds\’
—gkgTlns (A.4)

1 1
E = Z émiszvf — Ui,j + —Q %

2
donde consideramos el bano térmico como una parte integral del sistema mediante
la adicién de una variable artificial s. Aqui el pardmetro () representa la intensidad
de la interaccién entre el reservorio y el sistema real, U;; representa el potencial
interatémico y g es el namero de grados de libertad de momentum independientes
del sistema. Los dos primeros términos en (A.4) representan el sistema real, mientras
que los dos ultimos de la parte derecha representan la interaccién entre el reservorio

y el sistema real. Aplicando las ecuaciones de Euler-Lagrange a (A.4), se obtienen

las ecuaciones de movimiento que fueron escritas por Hoover [104] como

dlns
— A.
o v (A.5)
N
dry 1 2
- L gknT A6

es importante tener en cuenta que p; = |p;|. La ecuacién (A.G) representa la tasa de
cambio del factor v como funcién de la diferencia entre la temperatura instantanea,

Tym, definida como



Apéndice B

Parametro de von Mises

El parametro de von Mises o llamado deformacién atémica local es una herra-
mienta util al momento de estudiar las deformaciones en vidrios metalicos. Para su

obtencién el primer paso consiste en buscar una transformacién afin local J;, tal que

(%) = {d;i} Vje Ny, (B.1)

)

donde d son los vectores que definen la distancia entre el atomo i y cada vecino j.
Aqui el sobreindice 0 etiqueta a la configuracién de referencia y N? es el ntimero de
vecinos del atomo 7 en la configuracion de referencia. Luego, se busca J; que minimice

la funcién &£
jeN?
determinando asi el valor de J;
-1

T T
Jo=| > difd) > dfd; | (B.3)

JENY jeN?
Una vez encontrado J;, la matriz de deformacién Lagrangiana se puede calcular

como

1
= - (J,JF —1) B4
donde se define la invariante de deformacién local para el &tomo ¢ como
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