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RESUMEN

Estudiamos el efecto de impurezas de plata, a bajas concentraciones (<0.6 at %),
en las propiedades mecanicas de cobre mono y policristalino, mediante simulaciones
de dinamica molecular. Para ello, realizamos ensayos de esfuerzo y deformacion sobre
la muestra, enfocandonos en la elasticidad e inicio de la plasticidad. En el estudio
del monocristal consideramos sistemas compuestos por ~18 mil atomos, con im-
purezas sustitucionales ubicadas aleatoriamente sobre la superficie. Las simulaciones
indican que el régimen elastico del material es independiente de la concentracion
de impurezas. Respecto al comienzo del régimen plastico, observamos que a mayor
concentracion, menor es el limite eldstico. Andlisis energéticos detallados permiten
concluir que esto se debe a que los atomos de plata disminuyen levemente la ener-
gia de falla de apilamiento inestable del cobre, haciéndolos actuar como fuentes de
dislocaciones parciales, promoviendo asi el inicio de la plasticidad. En el estudio
del policristal consideramos sistemas compuestos por ~600 mil atomos, donde las
impurezas las colocamos aleatoriamente en los bordes de grano. De acuerdo a los re-
sultados, los regimenes elédstico y plastico no son sensibles respecto a la concentracion
de impurezas en el rango considerado. Un estudio cualitativo del fenémeno indica
que la razéon de esto seria que los mecanismos de plasticidad involucrados, en este
caso, a saber: nucleacién y propagacion de dislocaciones, rotacion y deslizamiento de

granos, compiten de tal manera que anulan los efectos de la plata.



Capitulo 1

Introduccion

La importancia del cobre en la economia de Chile es indudable. Su principal
productor es Codelco, quien se dedica principalmente a la exportacion de cobre
catédico de alta pureza. En esta materia, Codelco tiene como norma la produccion
de catodos de un 99.99% de pureza, donde el restante corresponde a impurezas
tales como azufre (6 ppm), plomo (1 ppm) y plata (0.3 ppm) principalmente, y
en cantidades menores bismuto, antimonio, arsénico, entre otros. El cobre catddico
es exportado al extranjero, principalmente Europa y Asia, donde es transformado
en alambrén. Sin embargo, a pesar de la gran cantidad de estudios que existen en
cobre, ain no hay claridad sobre las propiedades mecanicas de los alambrones y en
relacién con los catodos de origen. Estudios preliminares desarrollados en Codelco
indican que no es posible extraer conclusiones de las propiedades de los catodos
haciendo pruebas mecdnicas en los alambrones. En este marco surge el proyecto
“Determinacion de propiedades mecanicas para productos de Cobre” dirigido por el
Dr. Miguel Ignat bajo el alero de IM2-Codelco y la Universidad de Chile. El objetivo
general es realizar una caracterizacion micro estructural y mecédnica rigurosa del
cobre anddico, catédico y alambrén. Se trata de una investigacion multidisciplinaria

de caracter experimental y tedrico. Un aspecto importante en este sentido es conocer



la influencia que tienen las impurezas en las propiedades mecanicas del cobre. Esta
tesis es parte de ese esfuerzo.

En este trabajo se estudian los efectos de impurezas de plata en las propiedades
mecanicas del cobre. Nos concentramos en el régimen elastico y en el inicio del
régimen plastico. Para ello utilizamos herramientas tedricas, en particular la técnica
de dinamica molecular. A semejanza de los estudios experimentales, aqui, mediante
simulaciéon computacional, construimos una muestra y se realiza el ensayo de esfuerzo
y deformacién. Como primer paso se analiza el caso de cobre monocristalino, que es el
constituyente del policristal, lo que permite analizar directamente la relacién entre los
atomos de plata y la nucleacién de dislocaciones. Para evitar considerar los efectos
térmicos que pueden incidir en el proceso, la simulacion se realiza a temperatura
0.1 K.

El modelo adoptado es el siguiente. Para el caso de cobre monocristalino conside-
ramos un nanohilo, es decir, un alambre de didmetro muy pequeno, que se tracciona
a lo largo de su eje axial. Como segundo caso de estudio, consideramos un nanohilo,
pero esta vez policristalino, a temperatura ambiente, para incluir el efecto de los
granos en las propiedades mecdanicas, tal como estan presentes en el cobre catddico.

La técnica de dindmica molecular tiene un costo computacional asociado. El
maximo tiempo de simulacién y tamano del sistema a estudiar dependen del poder
de cémputo disponible. En la actualidad es practicamente imposible estudiar mate-
riales policristalinos en las escalas ingenieriles, es decir, con tamano de grano en el
orden de los micrometros y tiempos en la escala de segundos. Las investigaciones se
concentran més bien en la escala de los nanémetros y picosegundos [1-3]. No obs-
tante, la ventaja de estas simulaciones se encuentran en la posibilidad de entender

las propiedades macroscépicas de los materiales a partir de sus constituyentes ulti-



mos, moléculas y atomos. Asi, los resultados que se puedan obtener con esta técnica
sirven solo como aproximacion a lo que se pueda encontrar en experimentos inge-
nieriles, debido a la diferencia de escala. Sin embargo, en conjunto con las teorias de
ciencia de materiales y las evidencias experimentales, permiten entender los procesos
y racionalizar conocimientos, lo cual finalmente redunda en conclusiones aplicables

también a materiales macroscopicos

1.1. Materiales nanoestructurados y nanohilos de
cobre

Ya que nuestros modelos son de tamano nanoscopico, es decir, del orden de
1072 m, se hace necesario decir unas palabras entre la diferencia en el comportamien-
to de un material en el nivel macroscépico y nanoscépico.

Durante las ultimas decadas la importancia de la nanociencia y nanotecnologia
ha ido incrementandose. La nanociencia trata del estudio de objetos del tamano de
nanémetros, es decir, aproximadamente de 10~"m. Por su parte, la nanotecnologia es
la manipulacion de los atomos y moléculas. La unién de estas dos dreas permiten la
creacion y el desarrollo de materiales nanoestructurados, los cuales dado su tamano,
poseen propiedades fisicas inicas. Los nanotubos de carbono y el grafeno son ejemplos
actuales de materiales nanoestructurados. Ellos destacan por su buena conductividad
térmica y eléctrica, elevada rigidez, dureza, entre otras [4,5].

Realizar investigacion a escala atémica tiene gran importancia, pues permite en-
tender las propiedades macroscopicas de un material a partir de sus constituyentes
ultimos. Ejemplos de ello son la conductividad eléctrica, la conductividad térmica,
la fractura mecanica, entre otros. Sin embargo, la investigacion experimental en esta

area no es simple: requiere de instrumentos e instalaciones sofisticadas, generalmente



de un alto costo. Es asi que la simulaciéon computacional se convierte en una herra-
mienta fundamental de investigacion. Hoy dia es posible, debido a los avances de la
teoria fisica y computacional, simular materiales con una precisién asombrosa. Un
ejemplo es el estudio del plegamiento de proteinas a nivel atémico [6]. Mas atn, se
ha galardonado con el premio Nobel de quimica (ano 2013) a los cientificos Mar-
tin Karplus, Michael Levitt y Arieh Warshel por sus contribuciones al desarrollo de
modelos multiescala para sistemas quimicos complejos [7].

Un area de gran importancia dentro de la nanociencia es el estudio y desarrollo de
los metales nanoestructurados. Estos pueden tener estructura mono o policristalina.
Ellos poseen propiedades de gran interés. Por ejemplo, los metales nanoestructura-
dos, al tener un tamano de grano mas pequeno que los metales estandar, presentan
inusuales propiedades fisicas, tales como baja conductividad eléctrica y alta resisten-
cia mecdnica, entre otras [8,9]. Estos metales nanoestructurados han sido objeto
de estudios experimentales y tedricos desde inicios de los anos noventa y dado el
progresivo avance tecnologico se espera poder emplearlos en la vida cotidiana en un
futuro no muy lejano. Un caso mas especifico de estos metales son los nanohilos,
es decir, alambres muy finos y de didmetro nanoscoépico, los cuales poseen buena
conductividad eléctrica. Esto ha provocado que sean de gran interés en la industria
tecnolédgica debido a la progresiva miniaturizacion de los dispositivos electrénicos em-
pleados [10-15]. De forma evidente, se hace indispensable estudiar las propiedades
mecanicas de los nanohilos para entender su desempeno en las distintas aplicaciones
a las cuales se someten.

Como ya se ha dicho anteriormente, en esta tesis nos concentramos en el efec-
to de impurezas de plata en las propiedades mecanicas de los nanohilos de cobre

mediante simulaciones atomisticas. En la literatura existe una vasta cantidad de in-



vestigaciones llevadas a cabo en relaciéon a la elasticidad y mecanismos de plasticidad
de cobre puro. Por ejemplo, se tienen estudios sobre las constantes elasticas de co-
bre monocristalino [16,17], la nucleacién de dislocaciones [18,19], efectos de tamano
de grano [1,2], crecimiento de huecos y su incidencia en la fractura [3, 16, 20-22],
defectos de superficie [23], entre muchos otros. Sin embargo, existe limitada infor-
macién referente a los efectos de impurezas en las propiedades mecéanicas. Dentro de
ella, es posible destacar algunos estudios, como la fragilizacion del cobre producida
por impurezas de bismuto [24], la influencia de distintos tamanos de dopantes en
el deslizamiento de granos del cobre [25] y el efecto de impurezas de antimonio en
la elasticidad y plasticidad del cobre [26,27]. Por lo tanto, investigar los efectos de
impurezas de plata en la elasticidad y plasticidad del cobre permitira ampliar los

conocimientos en el campo de las propiedades mecéanicas del cobre con impurezas.

1.2. Estructura de la tesis

Esta tesis esta compuesta de 6 capitulos y 3 apéndices. En el capitulo 2 describi-
mos el ensayo de esfuerzo y deformacién, los principales defectos en las estructuras
cristalinas, la difusién de plata en cobre, como también las diferencias entre materi-
ales monocristalinos y policristalinos. En el capitulo 3 detallamos las herramientas
computacionales utilizadas, tales como las técnicas de estatica molecular y dinamica
molecular, los algoritmos empleados en la deteccién de defectos y el método utiliza-
do para la creacion de policristales. En el capitulo 4 y capitulo 5 presentamos los
resultados principales de nuestra tesis. En el capitulo 4 estudiamos, brevemente, las
propiedades elasticas de cobre monocristalino y la difusién de la plata en cobre. Pos-
teriormente presentamos los efectos de la plata, como impureza, en las propiedades

elasticas y plasticas del cobre, mediante el ensayo de esfuerzo y deformacién. En el



capitulo 5 realizamos un estudio de los efectos de impurezas de plata en la elasticidad
y plasticidad de cobre policristalino, nuevamente mediante el ensayo de esfuerzo y
deformacion. También presentamos un analisis cualitativo acerca de la nucleacién
de dislocaciones y el deslizamiento de los granos del material. Finalizamos con el
capitulo 6, realizando una discusion sobre los principales resultados y sus consecuen-
cias para el cobre macroscopico, asi como se senalan las conclusiones mas importantes

del trabajo.



Capitulo 2

Propiedades mecanicas y su
relacion con impurezas

En la ciencia e ingenieria de materiales es de gran importancia conocer hasta que
punto un objeto puede deformarse elasticamente frente a un esfuerzo y cuando puede
cambiar este comportamiento. Para caracterizar los posibles estados del material se
definen los regimenes eldstico y plastico. El primero consiste en que al deformar un
objeto mediante un esfuerzo, éste recupera su forma original al ser retirada la carga.
El segundo régimen corresponde al caso en que luego de retirar el esfuerzo, la defor-
macién del material perdura. El experimento clasico para estudiar estos regimenes
es el llamado ensayo de esfuerzo-deformacién que se muestra en la figura 2.1.

El paso del primer régimen al segundo recibe el nombre de limite eléstico o
de fluencia. Luego de someter al material a un determinado esfuerzo comienzan a
producirse cuellos en éste, lo cual es denominado resistencia a la tensiéon maxima.
Ello desemboca eventualmente en la fractura del material. El régimen elastico se
caracteriza generalmente por medio de sus constantes elasticas. Por su parte, el
régimen pléastico tiene relacién con la generacién de dislocaciones. Por supuesto, en
todo esto influye la estructura atémica de la muestra: si es mono o policristalino,

si tiene o no defectos, cual es el tamano de los granos, qué disposicién tienen los



atomos, entre muchos otros. A continuacion revisamos algunas de estas propiedades

con el fin de fijar el lenguaje y la notacion.

Esfuerzo A

Formacion de cuellos

]

*

Resistencia a la tension

",‘_‘_“_
maxima Fractura

e S
Limite elastico

-
Deformacion

Figura 2.1: Ensayo de esfuerzo y deformacion. La region azul indica el régimen elasti-
co del material y la regién roja el régimen plastico. Ademads, se muestra el limite
elastico, resistencia a la tensiéon maxima, el inicio de cuellos y la fractura del mate-
rial.

2.1. Régimen elastico

El régimen elastico de un material se puede caracterizar mediante las constantes
elasticas, las cuales son una medida de su rigidez. Su valor depende del tipo de
fuerza interatomica del cristal, asi como su simetria. Como es sabido, la disposicion

de los atomos es un patron repetitivo, que puede tener diversas simetrias. En el caso



del cobre, éste sigue una estructura atomica cubica centrada en las caras, o face
centered cubic (FCC), que se muestra en la figura 2.2. En ésta también se presentan
las estructuras cibica centrada en el cuerpo (body centered cubic, BCC) y hexagonal
compacta (hexagonal close packed, HCP). Estas tres estructuras son comunes en los

metales.

Figura 2.2: Estructuras cristalinas (a) ctibica centrada en las caras, (b) ctubica cen-
trada en el cuerpo y (c) hexagonal compacta.

El nimero de las constantes esta determinado por la simetria del cristal. Estas
se obtienen a través de una relacion lineal entre los esfuerzos & y las deformaciones

€, que en general son vectores, dada por

Al

o=

€, (2.1)

donde en general ¢ es un tensor, llamado tensor de elasticidad. La forma més simple
de esta ecuacién surge al considerar una deformacion a lo largo de una sola direccion
del material, activando un 1nico esfuerzo y aplicado a lo largo de la misma. En este

caso, los valores de € y o son
-1
0

F
== 2.
o A7 ( 3)

€= : (2.2)

o~

donde [y es la longitud inicial, [ la longitud al ser deformado, y F' la fuerza ejercida

sobre la seccién transversal de drea A del objeto. Asi, la ecuacién (2.1) se reduce a
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una relacién de proporcionalidad. El valor é corresponde a la tasa de deformacion.
En general, al aplicar una deformacion arbitraria a un material, éste comenzara a
deformarse en todas las direcciones, activandose esfuerzos de tension y de cizalle.
Las constantes eldsticas entregan la relacion entre estas cantidades.

En un sistema de estructura ctibica centrada en las caras hay solo tres constantes
independientes, llamadas c¢11, ¢12 v c44. La relacion entre las componentes de esfuerzo

y deformacién se encuentra dada por

Oz Cn Cip Cip 0 0 0 €xx
Oyy 012 011 012 0 0 0 Eyy
02z . Cia Cio Cii 0 0 0 €22
. | [ 0 0 0 Cu 0 0 Y | (24)
Trz 0 0 0 0 C44 0 Yz
Tay 0 0 0 0 0 044 Yy

En el caso de aplicarse una deformacion al material sélo en la direccion z, de la

expresion 2.4 se obtiene

Oy = Cllexxa (25)
Oyy = Clgﬁ,m, (26)
Oy = 01263333. (27)

Por otro lado, si se aplica una deformacién en ~,,, es decir, una deformacién de

cizalle, sélo se activara el esfuerzo 7,,, cumpliéndose

Tey = C44733y- (28)

Utilizando las expresiones (2.5), (2.6) y (2.8) es posible calcular las constantes

Ci1,Cr2y Cus [28]-
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El médulo de Young F, al igual que las constantes elasticas, es una medida de la
rigidez del material. Su valor se encuentra relacionado con las constantes ;. En el

caso de una estructura FCC, la relacién es

E
Ci + Cho

(2.9)

2.2. Defectos cristalinos

Un sélido cristalino estd formado por un patron repetitivo de atomos, en un orden
determinado. En la practica, sin embargo, no existe un orden perfecto. Siempre hay
defectos que rompen la simetria de traslacién, en mayor o menor grado. Estos defectos
pueden ser de distinto tipo: puntuales, lineales, planares o volumétricos.

Los defectos puntuales son aquellos que se encuentran en o alrededor de un sitio
de la red. En la figura 2.3 (a) se muestra un esquema de ellos. En un material puro
se clasifican como vacancias o intersticiales. Las vacancias son sitios desocupados de
la red y los intersticiales corresponden a atomos posicionados en lugares de la es-
tructura cristalina donde no debiera haber uno. Usualmente los materiales contienen
impurezas, es decir, atomos ajenos a la composicién quimica pura del material. Las
impurezas también son un tipo de defecto puntual y se pueden clasificar como inters-
ticial o sustitucional. Esto iltimo significa la sustitucion de un atomo de la matriz.

Los defectos lineales mas comunes son las dislocaciones. Estas consisten en una
discontinuidad de linea en la estructura cristalina. Se pueden clasificar en disloca-
ciones de borde, tornillo o mixtas, las cuales seran tratadas en detalle en la seccion
2.4. La magnitud y direccién de la distorsion de la red provocada por las disloca-
ciones pueden ser caracterizadas por el vector de Burgers b. Este se define como

aquel vector de la red necesario para cerrar un circuito de una estructura cristalina
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perfecta (ver figura 2.4 (a)) cuando es practicado alrededor de una dislocacion [29].
En las figuras 2.4 (b) y (¢) se muestran una dislocacién de borde y una de tornillo
respectivamente, como también la aplicacion del circuito de la figura 2.4 (a) sobre
éllas y los vectores de Burgers asociados.

Los defectos planares son interfaces entre regiones homogéneas de un material.
Ejemplos son los bordes de grano y las fallas de apilamiento. En la figura 2.3 (b) se
muestran los bordes de grano. Estos consisten en regiones donde ocurre un cambio
abrupto de la orientacién cristalina de la red, es decir, los limites entre granos. Las
fallas de apilamiento por su parte corresponden a regiones locales del cristal donde la
secuencia regular de apilamiento que lo constituyen es interrumpida. En particular,
en estructuras FCC corresponden a planos de estructura hexagonal compacta (HCP)
en medio de la red. En la seccion 2.4 se discutira este aspecto.

Los defectos volumétricos son regiones del material donde se tienen cavidades
(ausencia de un grupo de dtomos) u existencia de otras fases, tales como estado

amorfo o precipitados.

2.2.1. Impurezas como defectos puntuales

Las impurezas poseen, en general, un radio atémico distinto al radio de los &tomos
que componen al material. Esto provoca una deformacion y un esfuerzo local en la
red, tal como se muestra en la figura 2.5. Si el radio atomico de la impureza es menor
que el del d&tomo del material, se tiene un campo de tensién (figura 2.5 (a)). Por el

contrario, si el radio es mayor, se tiene un campo de compresién (figura 2.5 (b)).
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(b)

Figura 2.3: Visualizacién de diversos defectos. (a) Se muestra un defecto sustitucional
(1), una dislocacién (2), una vacancia (3) y un intersticial (4) en una estructura

cristalina. (b) Las lineas celestes indican los bordes de grano.

(b)

(a)

=

Figura 2.4: (a) Un ejemplo de circuito. (b) Una dislocacién de borde y (c¢) una de

tornillo. Se indican sus respectivos vectores de Burgers b.
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Figura 2.5: (a) Campo de tensién y (b) compresién generado por una impureza en
una estructura cristalina.

2.3. Difusion de defectos puntuales

En general, se tiene que tanto las impurezas como otros defectos puntuales mi-
gran de un lugar a otro en el material, ya sea provocado por la temperatura, afinidad
quimica u otro mecanismo. Este proceso se conoce como difusién. En los sélidos la
difusién es més dificil que en los gases y liquidos, debido a la alta cantidad de enlaces
existentes entre los atomos. No obstante, ésta puede facilitarse con la propia existen-
cia de defectos puntuales, tales como vacancias e intersticiales y con el aumento de
temperatura [29].

Las vacancias permiten la difusién mediante el mecanismo llamado migracién de
vacancias. Este consiste en el movimiento de un cierto 4tomo hacia el sitio donde se
encuentra el defecto como se ilustra en la figura 2.6. Los intersticiales generalmente
poseen un tamano menor que los atomos del material. Esto les permite difundir con
mayor facilidad a través de la estructura cristalina como se muestra en la figura 2.7.
La temperatura también favorece la difusion debido a que la energia disponible para
el movimiento de los atomos es mayor. Cabe destacar que la difusién de impurezas
sustitucionales en un sélido es compleja en la ausencia de vacancias y a temperaturas

relativamente bajas. Ademas si éstas poseen un radio atomico similar o mayor al de
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los d4tomos de la matriz, se dificulta mas ain su movimiento [29].

(a) (b)

O0000O0 O0000O0
00 \OOO O0000O0
O0000O0 000 0O
000000 000000
000000 000000

Figura 2.6: Difusién mediante migracién de vacancias. (a) Antes y (b) después de la
migracion.

(b)
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00000
00000
00000
00000
00000
00000
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00000

Figura 2.7: Difusién de intersticiales. (a) Antes y (b) después del movimiento de un
intersticial.

2.4. Reégimen plastico y dislocaciones

La deformacién plastica de un material se lleva a cabo fundamentalmente por la
distorsion y reconstrucciéon de enlaces atémicos. Usualmente la plasticidad en metales
es una consecuencia del movimiento de dislocaciones. Existe una extensa literatura
sobre el estudio de este tipo de defecto [30-32]. En lo que sigue se resumen los

aspectos esenciales de dislocaciones en la red FCC.
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2.4.1. Dislocaciones perfectas

En la red FCC, las dislocaciones mas comunes son aquellas con vector de Burgers
b = %(110>. Estas dislocaciones reciben el nombre de dislocaciones perfectas, ya
que su propagacion deja atras un cristal perfecto como se muestra en la figura 2.8.
Su movimiento se encuentra en la familia de planos de maximo empaquetamiento
{111} con direccién de propagacién {110}. El detalle del mecanismo se explica a
continuacion.

En la figura 2.8 (a) se muestra un plano {111} representado por dtomos negros
y una zona roja que indica el movimiento de un dtomo blanco. En la figura 2.9 los
atomos negros corresponden a los circulos A. El traslado del &tomo blanco indicado,
corresponde a pasar de una posicion B a otra posicién B, mediante un vector 51
perteneciente a la familia (110). Al completarse el movimiento, se obtiene la con-
figuracién mostrada en la figura 2.8 (b). Esto corresponde a la propagaciéon de una

dislocacién perfecta.

2.4.2. Dislocaciones parciales y fallas de apilamientos

Consideremos ahora la figura 2.10. Supongamos que el atomo se mueve desde el
sitio B al sitio C. Ahora el vector de traslacion asociado 52 pertenece a la familia
(112). En la figura 2.11 se muestra esta traslacién para un conjunto de dtomos en
rojo. Si posteriormente el dtomo de la figura 2.10 se desplaza desde C a B mediante el
vector 53, se tiene la traslacién total 51 de la figura 2.8 (b), es decir, la traslacién de la
dislocacion perfecta. Cabe destacar que por simetria, el vector 53 también pertenece
a la familia (112).

En general, la propagacion de dislocaciones en las redes FCC no se da por un

movimiento de atomos desde un sitio B a otro sitio B. Més bien se da por un
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(a)

Figura 2.9: Traslacién de un atomo desde una posicion B a otra posicion B, mediante
el vector b;.
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Figura 2.10: Traslacién de un dtomo desde un sitio B a un sitio C y posteriormente
a otro sitio B mediante los vectores by y bs.

Figura 2.11: Un conjunto de atomos en posiciones C.
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movimiento desde un sitio B hasta un sitio C, como se indica en la figura 2.12.
A esto se le llama una dislocacion parcial de Shockley y su vector de Burgers es del
tipo b= é(112). Una caracteristica tipica de estas dislocaciones es que no conservan
la geometria de la red al propagarse. El defecto planar que dejan a su paso recibe el
nombre de falla de apilamiento, el cual puede ser eliminado por el paso de otra dislo-
cacion parcial. Al conjunto compuesto por dos dislocaciones parciales y una falla de
apilamiento se le denomina dislocacion extendida. Ella se muestra en la figura 2.13.

(a) (b)

Figura 2.12: (a), (b) Movimiento de una dislocacién parcial.



20

Dislocacion parcial Dislocacidan parcial

Falla de apilamiento

Figura 2.13: Dos dislocaciones parciales separadas por una falla de apilamiento. A
este conjunto se le llama dislocacion extendida.

Es un hecho experimental que en una red FCC se encuentran principalmente
dislocaciones parciales. Toda dislocacion tiene asociada una energia de deformacion
proporcional al cuadrado del médulo de su vector de Burgers, es decir, b?. Luego, las
energias de deformacién de una dislocacién perfecta y una parcial son proporcionales
a a’/2 y a*/6 respectivamente, donde a es el parametro de red del cristal. Como es
evidente, la dislocacién parcial posee menor energia de deformacién haciendo mas
facil su nucleacion respecto a la dislocacion perfecta.

Para la nucleacion de una dislocacion parcial es necesario superar una barrera
energética cuyo nombre es energia de falla de apilamiento inestable, v,ss. Esta ba-
rrera se puede entender como la dificultad que tiene un atomo en atravesar el punto
medio de los sitios B y C de la figura 2.10, el cual se encuentra sobre el enlace de dos
atomos A. El valor 7,y corresponde a la diferencia de energia potencial del sistema

cuando el atomo se encuentra en el punto medio y del sistema original, normalizada
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por el area de la region. Posteriormente cuando el atomo se encuentra en C, la dife-
rencia de energia del sistema entre este nuevo estado y el original, normalizada por
el drea, recibe el nombre de energfa de falla de apilamiento estable, vs7 [33].

De forma més general, la variacion de energia potencial del sistema desde una
configuracion que no posee una dislocacion parcial hasta que ésta se forma recibe el
nombre de curva de energia de falla de apilamiento generalizada [33]. En la figura 2.14
mostramos el calculo resultante para el caso del cobre, segtin el procedimiento descrito
en el apéndice C. En ella se indican los valores 7,5y ¥ 7sf. Cabe destacar que el

aumento de energia luego de 755 se debe al desplazamiento de los 4tomos mas alla de

la posicién C, lo cual no es de nuestro interés.

200 T T T
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Desplazamiento (A)

Figura 2.14: Curva de energia de falla de apilamiento generalizada, donde se muestra

la energfa de falla de apilamiento inestable, 7,45 v la energfa de falla de apilamiento
estable, v .
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2.5. Diagrama de fase del sistema Cobre-Plata

En este trabajo estudiaremos el efecto que tienen las impurezas de plata en las
propiedades mecéanicas del cobre. Un aspecto esencial es saber dénde éstas se alojan,
y como cambia la estructura atémica del cobre en dependencia de la concentracion de
plata, asi como la temperatura. El andlisis del diagrama de fases Cu-Ag (figura 2.15)
nos entrega respuesta a esto [34]. En el eje horizontal se encuentra la variacién de
la concentracién de los elementos, mientras que en el eje vertical se encuentra la
temperatura. Se puede apreciar que para todo el rango de concentraciones posible, a
temperaturas elevadas el sistema se encuentra en fase liquida (indicada con letra L).
Ello significa que ambos componentes son completamente solubles entre si. En el
lado izquierdo del diagrama se tiene la region denotada por a y en el lado derecho
otra denotada por [, las cuales corresponden a la fase solida del cobre y la plata
respectivamente, donde hay solubilidad limitada de un elemento en el otro dependi-
endo del caso. También existen fases mas complejas como la a + L, la cual indica
una estructura de cobre solida mas plata liquida. El caso inverso es representado por
£ + L. Finalmente, en la parte baja del diagrama se tiene la fase a + 3, la cual es
una combinacion compleja de cobre y plata sélidos. Ella consiste esencialmente en
granos donde el cobre puro y la plata pura se disponen en capas alternadas. Una
descripcion mas detallada se encuentra fuera del propdsito de esta tesis. Aqui, sélo
la fase « es relevante por consistir en cobre sélido con impurezas de plata.

En la fase « la estructura cristalina del material es un policristal formado por
atomos de cobre dispuestos en una red FCC. En ella es posible tener impurezas
sustitucionales de plata a concentraciones muy bajas, de hasta 4 at % Ag aproxi-

madamente a una temperatura de 780 °C. Segun lo reportado en la literatura, éstas
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Figura 2.15: Diagrama de fase del sistema cobre-plata.

segregan a la superficie y a los bordes de grano del material [35-38]. Concentraciones
desde 0.0 hasta 0.6 at % Ag son de nuestro interés y éstas se pueden considerar como
solubles en el material, es decir, insuficientes como para formar precipitados. Notese
que la concentracién presente en Cu catédico es de 0.3 ppm, lo cual corresponde a

un 0.00003 at %.

2.6. Cristales monocristalinos y policristalinos

Hasta ahora hemos hablado solamente de la estructura atémica de un metal, sin
hacer referencia a su micro-estructura. Como es sabido, los metales se encuentran en
la naturaleza en forma policristalina, es decir, se encuentran compuestos por granos.
Cada grano tiene una cierta orientacién cristalografica definida. Ellos delimitan en

los bordes de grano. De ello, los monocristales se pueden entender como un grano
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aislado.

En un monocristal la plasticidad se lleva a cabo por la nucleacion y propagacion
de dislocaciones. En los policristales, el deslizamiento de granos y la interaccion
de los bordes de granos con las dislocaciones también contribuyen a la plasticidad,
haciendo mas complejo el entendimiento de sus propiedades mecanicas. Sin embargo,
el estudio de la estructura monocristalina es clave para entender el comportamiento
mecanico de los policristales, porque un analisis detallado y enfocado tinicamente en
las dislocaciones entrega una vision de la plasticidad en el interior de los granos.

Es interesante notar que en el caso de nuestra simulacién, los granos son muy
pequenos. Es un hecho experimental que al disminuir el tamano de grano el limite
elastico del material aumenta. Esto se conoce como efecto Hall Petch. La explicacion
se encuentra en los bordes de grano. Debido a la distinta orientacion cristalografica
de los granos, las dislocaciones quedan generalmente atrapadas en sus interfaces. Ya
que estos defectos lineales ejercen fuerzas repulsivas entre si producto de los campos
de deformacién asociados (ver figura 2.16), un eventual aumento en el nimero de
dislocaciones atrapadas provocard su difusién a través de los bordes de grano (ver
figura 2.17 (a) y (b)). De este mecanismo se desprende que un menor tamano de
grano implica menor espacio para dislocaciones atrapadas y por ende una menor
fuerza repulsiva para generar su difusién. Por ello se requerird un mayor esfuerzo
aplicado al material para permitir la propagacién, lo cual lleva a un aumento del

limite elastico.



9050002000000 0.0
200000000009
T '¢:~a;+'¢'0'0'-'¢'o;v:,¢: T
4 m...ev
..g\;., AT
T Y TT oo

Figura 2.16: Efecto repulsivo entre dos dislocaciones.
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(a)
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e
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Figura 2.17: (a) Acumulacién de dislocaciones en el interior de un grano. (b) Difusién
de dislocaciones a través de un borde de grano.



Capitulo 3

Simulacion computacional de
propiedades mecanicas de
materiales

Las simulaciones computacionales permiten reproducir el comportamiento de un
sistema basandose en un modelo que se resuelve por medio de un computador. Su
utilidad e importancia se debe a que permiten investigar sistemas muy complejos de
estudiar de forma analitica. En el campo de las ciencias de materiales existen dife-
rentes tipos de simulaciones computacionales, cada una con distinto fin. Por ejemplo,
el método del elemento finito permite estudiar propiedades térmicas y mecanicas de
materiales a nivel macroscépico [39]. Por su parte, la técnica de dindmica molecu-
lar Ab-Initio se encuentra orientada principalmente al estudio de propiedades elec-
trénicas de materiales a nivel atémico, dentro de la escala de los angstroms [40,41].

En esta tesis nos enfocamos en el estudio de propiedades mecanicas de materiales
a nivel atémico. Se utilizan las técnicas de estatica molecular y dinamica molecular
clasica, que permiten estudiar en detalle los regimenes elastico y plastico basandonos
en el comportamiento de los atomos [42-45]. Las simulaciones son llevadas a cabo

usando el software LAMMPS desarrollado por Plimpton et al en Sandia National

27
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Laboratories [46] y la visualizacion de los sistemas fue realizada usando el software

OVITO desarrollado por Stukowski en la Technische Universitdat Darmstadt [47].

3.1. Estatica molecular

La técnica de estatica molecular consiste en calcular propiedades de un mate-
rial basadas sélo en la energia configuracional, es decir, sin considerar los efectos
de la temperatura. Asi, la energia se puede considerar independiente del tiempo y
dependiente tnicamente de las posiciones de los atomos. En estatica molecular se
utilizan esquemas de optimizacién para determinar las posiciones de los atomos que
minimizan la energia potencial del sistema.

Existen diversos algoritmos para minimizar la energia del sistema. Ejemplos son
el método de Monte Carlo, el gradiente conjugado, descenso por la pendiente maxi-
ma, entre otros [44,45,48]. Béasicamente, cada uno consiste en calcular el minimo
local o global de la funcién, dependiendo del propdsito en cuestion. En este trabajo
utilizamos el método del gradiente conjugado, de amplio uso en sistemas atémi-

cos [20,23, 26,49, 50].

3.2. Dinamica molecular clasica

La técnica de dinamica molecular clasica permite incluir los efectos de tempera-
tura y estudiar el movimiento de los atomos, tratandolos como particulas puntuales
y resolviendo sus ecuaciones de movimiento. Es una técnica ampliamente usada hoy
y muy bien dominada [44,45, 51]. Estas se obtienen a partir de la segunda ley de

Newton

27, Y
mjﬁ = —;VUi’j, (31)
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donde U;; representa un potencial de interaccién entre los atomos ¢, j y m;, 7;
representan la masa y posicion del atomo j. El valor N corresponde al nimero to-
tal de atomos. La forma de esta ecuacién mantiene el nimero de atomos, volumen
del sistema y energia constantes, lo cual recibe el nombre de colectividad micro-
canénica (NVE).

Se debe notar que el nimero total de ecuaciones diferenciales de segundo orden
acopladas es 3N, las cuales pueden ser reescritas en ecuaciones de primer orden (para
las posiciones y otras para las velocidades) obteniéndose 6N ecuaciones diferenciales

de primer orden acopladas.

3.2.1. Integracion numérica

La solucion de las ecuaciones diferenciales acopladas se obtienen mediante in-
tegracién numérica, utilizando computadores. Las ecuaciones diferenciales se dis-
cretizan, lo cual genera un error de truncacion, provocando que la trayectoria y
velocidades de las particulas no sean exactas. Por lo tanto, la eleccion del integrador
dependera de su rapidez de resolucién de las ecuaciones y el error asociado.

En dinamica molecular clasica, un algoritmo ampliamente utilizado es el de
Velocity-Verlet [52,53], ya que permite obtener la posicién y velocidad de cada ato-
mo de forma directa, entregando una precision adecuada y sin tener un gran costo

computacional [45]. La posicién y la velocidad dada por el algoritmo son

Pt + At) = 7(t) + At(t) + %(At)Qd’(t), (3.2)
B+ At) = 5(t) + %At[@(t) Lt + A, (3.3)

donde 7(t), ¥(t) y d(t) indican la posicién, velocidad y aceleracién del dtomo en

cuestion respectivamente. El error de truncacién asociado es O(At?).
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3.3. Potenciales interatomicos

Un aspecto crucial para realizar estatica y dinamica molecular es la eleccién del
potencial interatémico U(r). De él depende la fuerza entre los dtomos (F = —VU),
y mientras mejor represente la interaccion entre atomos, mejor serd el modelo y sus
consecuencias. Su forma depende, en principio, del tipo de enlace de los atomos que
constituyen el sistema. En el caso de metales, como cobre y plata, existen varios
potenciales en la literatura que representan bien sus propiedades.

En general, los potenciales interatémicos para metales tienen un término de pares
y otro de varios cuerpos, con el fin de modelar la interaccién entre los nicleos atémicos
y la deslocalizacion de sus electrones. Un ejemplo comin es el potencial del atomo

embebido (EAM), desarrollado por Daw y Baskes [54], cuya expresién es
1 _
U(ry) = QZVM(TU) +Y  Fi(p). (3.4)
ij i
Aqui, V;; es el potencial de pares entre los atomos ¢ y j separados por una distancia

rij, F; es la funcién de embebimiento del dtomo 7 en una densidad electrénica p;.

Esta tltima estd dada por

pi = ij(rij)v (3.5)
JF
donde la cantidad p;(r;;) representa la densidad electrénica en el dtomo j como

funcién de la distancia 7;;.

Si bien los potenciales basados en EAM tienen un costo computacional mayor
respecto a los potenciales de pares tradicionales, tales como Lennard-Jones y Morse,
estos ultimos tienen la desventaja de ser incapaces de modelar la anisotropia elasti-
ca de los cristales ciibicos como también de sobrestimar la nucleacién de disloca-

ciones [55,56].
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En este estudio se emplea el potencial de tipo EAM de Williams et al [57] para
modelar cobre puro y la interaccién cobre-plata. Este se encuentra basado en el
potencial desarrollado anteriormente por Mishin et al para cobre puro [58], el cual
ha sido ampliamente utilizado [22,59-62]. A modo de ejemplo, en este trabajo se
incluye el célculo de constantes eldsticas de un nanohilo de cobre y se compara con

los ya reportados en la literatura como forma de validar el potencial empleado.

3.4. Termostatos

En dinamica molecular se necesita, en general, mantener el sistema a una cierta
temperatura para estudiar sus propiedades en determinadas condiciones. Para ello
se han creado diferentes algoritmos, llamados termostatos. Algunos ejemplos son
el reescalado de velocidades [63], el algoritmo de Langevin [64], el termostato de
berendsen [65], como también el de Nosé-Hoover [66,67]. En esta tesis usamos tres
termostatos: reescalado de velocidades, algoritmo de langevin y el de Nosé-Hoover.

La forma mas sencilla de mantener la temperatura constante en un sistema es
mediante el reescalado de las velocidades de los atomos. El procedimiento consiste en

multiplicar cada velocidad atémica por un factor A que crea la temperatura deseada

v; = v, (3.6)

T
A= \/;] (3.7)

En la ecuacién (3.7) T representa la temperatura deseada y T es la temperatura del

donde A se encuentra dado por

sistema en un determinado paso de tiempo.

Otra forma de mantener la temperatura es modelar la interaccion del sistema
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con un bano térmico, donde éste modifica la velocidad de cada dtomo del sistema
mediante un pequeno ruido aleatorio y una fuerza de friccién. Este se conoce como
algoritmo de Langevin. La forma de implementar este algoritmo consiste en calcular

la fuerza sobre cada 4tomo como
F=F.+F+ F, (3.8)

donde F, es la fuerza obtenida a partir del potencial interatémico, F; es la fuerza de
friccién y F,. es la fuerza debida a los dtomos del bano a temperatura T' que sacuden
levemente a los dtomos del sistema. Las fuerzas Fy y F, se encuentran dadas por

m
Fy=——u, (3.9)
=y

KbTm
F.= , 3.10
G| " (3.10)

donde m es la masa del atomo, v es el coeficiente de amortiguamiento, v es la

velocidad del atomo, K, es la constante de Boltzmann, T es la temperatura deseada,
dt es el paso de tiempo y C una constante de proporcionalidad.

Si bien hasta ahora hemos mantenido la temperatura constante, las trayectorias
no siguen una distribucién candnica. Para hacer ello se ided el termostato de Nosé-

Hoover. Este reformula las ecuaciones de movimiento como [68]

427 al dr
mjﬁ = —;VUM —'}/m]’E, (311)

donde v se obtiene a partir de la siguiente ecuacién

&y 1 (=P
—_ = — —3NKzT | . 3.12
dt M (Z m; B (3.12)

=1

Aqui M representa la masa del sistema y p; es el momento lineal del dtomo 1.
En la ecuacién (3.11) el segundo término del lado derecho corresponde al bafo

térmico, el cual permite mantener la temperatura del sistema constante. Asi, las
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ecuaciones de movimiento se encuentran la colectividad canénica, donde el niimero

de dtomos, volumen del sistema y temperatura son constantes (NVT).

3.5. Calculo de propiedades macroscépicas

La dindamica molecular realiza calculos a nivel microscopico. Para obtener las
propiedades termodinamicas del sistema se realizan promedios temporales, utilizan-
do las herramientas de la mecdanica estadistica. Ya que en las simulaciones computa-
cionales la resolucion del problema se lleva a cabo numéricamente, el promedio se
realiza en pasos discretos. Por lo tanto, para conocer el promedio temporal de una

propiedad A sobre un tiempo N, se calcula la siguiente sumatoria

= % D A). (3.13)

Los promedios obtenidos son razonables sélo si se consideran tiempos lo suficien-
temente largos y un gran nimero de particulas, a modo de cubrir ampliamente el
espacio de fase del sistema.

Al tenerse solicitaciones en un material se generan esfuerzos en éste. En sistemas
a escala atémica, el tensor de esfuerzo virial permite cuantificar el efecto que tiene
una solicitacién en cada atomo. La expresién del tensor estd dada por [68]

1
o = — v (m Ui+ = Zr” ”>, (3.14)

J?él

donde V' es el volumen del sistema, m; es la masa del atomo %, vf* y vf

son las
componentes «, 8 de la velocidad respectivamente, r{; es la componente « de la
distancia entre los atomos ¢ y j y Flﬁj es la componente [ de la fuerza entre los
atomos ¢ y j. El primer término estda asociado a la energia cinética debido a las

vibraciones términcas y el segundo término a la energia potencial producto de la

deformacion del sistema.
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Las solicitaciones presentes activan esfuerzos de cizalle, los cuales a su vez activan
el movimiento de dislocaciones. El esfuerzo de Von Mises permite medir la magnitud

de los esfuerzos. Su definicién esta dada en funcion del tensor de esfuerzo

Opze — Oyy)? + (0yy — 022)2 + (022 — 042)? +6(02, + 02, + 02,
O'VM:\/( yy) ( vy ) (2 ) ( Y Yy )7 (315>

donde a y 8 se han sustituidos por los indices cartesianos x, ¥, z y se han denotado

como subindices para simplificar la notacién.

3.6. Desplazamiento cuadratico medio

Con el fin de cuantificar la difusién de dtomos en una matriz, es comun usar como
diagndstico en dindmica molecular el desplazamiento cuadratico medio (MSD). Este

se define por [45]

(r?(1)) = (|7(t) = 7 (0)[), (3.16)
donde 7;(t) es la posicion del a&tomo i en el instante ¢ y () representa el promedio en
el tiempo.

El coeficiente de difusion es un parametro que indica la facilidad con la que se

mueve un cierto atomo en una matriz, y se puede calcular en funciéon del MSD como

D = lim m (3.17)

t—00 ot
Los atomos se desplazan constante y aleatoriamente en la materia producto de
la temperatura, a veces con poca y otras con gran facilidad. En general, el valor de

D es casi nulo en sélidos. En el caso de liquidos, el valor es una constante.
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3.7. Deteccion de defectos a nivel atémico

En el estudio del régimen plastico a nivel atomico es necesario utilizar herramien-
tas adecuadas para la deteccién de los defectos presentes en la red. Las dos princi-
pales que usamos son el pardmetro de centrosimetria (CSP) y el andlisis de vecinos
comunes (CNA)

El pardmetro de centrosimetria (CSP) es una medida de la desviacién local de
una red con centrosimetria perfecta. E1 CSP se encuentra definido para un atomo j

como [49]

, (3.18)

i=1
donde N es el nimero de primeros vecinos del atomo i, ]%l y R: 4 son los vectores
desde el atomo a un par opuesto de primeros vecinos. Se debe notar que para una
estructura ctbica centrada en las caras se tiene N = 12. El valor del CSP es cero
para atomos en una red perfecta y éste aumenta para cualquier defecto y atomos
cercanos a una superficie libre.

El andlisis de vecinos comunes (CNA) permite determinar el orden local de una
estructura [69]. Més precisamente, éste entrega el nimero de vecinos de un dtomo
como también la localizacion de ellos con respecto a otros vecinos comunes.

En el CNA, cada par de atomos es etiquetado de acuerdo a cuatro indices (i,j,k,1):
el primer indice, i, es 1 para pares de primeros vecinos y otro niimero en caso con-
trario. El segundo indice, j, corresponde al niimero de vecinos compartidos por los
atomos en el par. El tercer indice, k, corresponde al niimero de enlaces que pueden
ser conectados entre los vecinos comunes de j (tomando el largo del enlace como la
distancia de primeros vecinos). Finalmente, el cuarto indice, 1, corresponde al largo

de la cadena mas larga que conecta todos los enlaces k. Las estructuras de interés
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en este trabajo identificadas por el CNA son las estructuras cibica centrada en las
caras (FCC) y hexagonal compacta (HCP). En la tabla 3.1 se resumen sus indices
asociados. El estado amorfo corresponde a cualquier combinacién de indices que no
tenga una estructura cristalina asociada. La descripcién del CNA y la asignacién de
indices se encuentran en los trabajos de Faken et al [70], Tsuzuki et al [71] y tesis de

C. Loyola [72].

Tabla 3.1: Indices de CNA asociados a algunas estructuras cristalinas.
Estructura Indices

FCC 1421
HCP 1422
Amorfa —

3.8. Emnsayo de traccién computacional

El ensayo de traccion se lleva a cabo aplicando una tensién al material con una
cierta tasa de deformacion é. A nivel experimental, é se encuentra usualmente en el
rango de 107 a 1072s~! [73], las cuales son imposibles de emplear a escala atémica
dada su lentitud y por ende, elevado costo computacional asociado. En vez de ello,
se emplean tasas de varios ordenes de magnitud mayor, en el rango de 107 a 10?s7!
[1,74-76]. Se ha visto en simulaciones que esto provoca un aumento del limite eldstico
y del esfuerzo maximo a la tensiéon, muy probablemente debido a que se retarda la
nucleacién de dislocaciones [73,77]. Como consecuencia, a partir de las simulaciones
computacionales atomisticas no es posible obtener datos cuantitativos referentes al
limite elastico o la fractura del material, entre otros, comparables directamente a
situaciones ingenieriles. Mas bien, el objetivo de este tipo de simulaciones es dar un

entendimiento general acerca del comportamiento elastico y el origen de la plasticidad
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del material a partir de los atomos.

Para ganar un entendimiento de las semejanzas y diferencias entre experimento
y simulacién, presentamos aqui una breve comparacion para el caso de ensayos de
traccién en policristales de cobre. En la figura 3.1 (a) se muestran las curvas de
esfuerzo y deformacién experimentales [78]. Dos de ellas provienen de muestras con
espesor de 11 y 14 pym y con granos cuyo didmetro promedio es de 30 nm. La tercera
curva corresponde a una muestra con granos de didmetro promedio igual a 200 nm.
En los tres casos la tasa de deformacién empleada es de 5x10~*s™!. En la figura 3.1 (b)
se muestra una curva obtenida mediante dindmica molecular [74]. El sistema posee
granos de didmetro entre 6 y 18 nm. La tasa de deformacién es 4x10%s~!. Comparando
los resultados se puede ver claramente como en el caso computacional los esfuerzos
alcanzados son hasta tres veces mas grandes en magnitud que en el experimento,

producto del elevado valor del é utilizado.
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Figura 3.1: Curvas de esfuerzo y deformacién obtenidas (a) de forma experimental
[78] ¥ (b) mediante simulaciones de dindmica molecular [74].



Capitulo 4

Nanohilos de cobre monocristalino

El proyecto en el cual se enmarca este trabajo consiste en estudios experimentales
y tedricos acerca de la incidencia de impurezas en las propiedades mecéanicas del
cobre. Aqui nos enfocamos a una parte del estudio tedrico, analizando en detalle el
efecto de la plata en nanohilos de cobre utilizando dinamica molecular. Sin embargo,
es indispensable investigar primero el caso de cobre monocristalino, ya que al carecer
de granos, permite entender de forma mas sencilla la incidencia de la plata en la
elasticidad y plasticidad.

El estudio de nanohilos de cobre monocristalino se lleva a cabo en cuatro partes.
La primera trata del calculo de las constantes eldsticas del material, para luego
comparar los resultados con la literatura y con ello verificar el funcionamiento del
potencial interatémico. La segunda estudia, de forma breve, la difusién de plata en un
monocristal de cobre para asi esclarecer como incluir esta impureza en el sistema. La
tercera parte se centra en el ensayo de esfuerzo y deformacién, para estudiar el efecto
de las impurezas de plata en la elasticidad e inicio de plasticidad del sistema. En la
cuarta parte se calcula la curva de energia de falla de apilamiento generalizada, la

cual permite dilucidar el efecto de la plata en la nucleacién de dislocaciones parciales.

39
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Z [001]

X [100]

Figura 4.1: Nanohilo de cobre monocristalino utilizado para calcular las constantes
elasticas del cobre.

4.1. Calculo de constantes elasticas

El calculo de constantes eldsticas en el nanohilo de cobre monocristalino se re-
aliza considerando las ecuaciones (2.5), (2.6) y (2.8). El material posee dimensiones
40 x 10 x 10 en términos del pardmetro de red, el cual es 3.61 A para el cobre (ver
figura 4.1). Su eje axial se encuentra dispuesto a lo largo de la direccién [100] y posee
seis superficies laterales {100}.

Para obtener las constantes C'; y (2, aplicamos una deformacion en €,, tal como
se muestra en la figura 4.2 (a), generando los esfuerzos o,, y 0y, . En el caso de Cyy
el sistema es deformado en v,,, figura 4.2 (b), teniéndose un esfuerzo 7,,. Con ello
se obtienen las relaciones mostradas en la figura 4.3 y a las cuales se les practica los

ajustes lineales de las ecuaciones (4.1), (4.2) y (4.3).

y = 179.71z — 0.11, (4.1)
y = 132.33z — 0.08, (4.2)

y = 845z — 0.02. (4.3)
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Figura 4.2: (a) Deformacién aplicada al material para calcular Cy; y Cia. (b) Defor-
macién aplicada para calcular Cyy.

Las pendientes corresponden a los valores de las constantes, las cuales se muestran
en la tabla 4.1. Como se puede apreciar, cada constante calculada posee un valor
cercano a los encontrados experimentalmente en la literatura [28].

Tabla 4.1: Constantes elasticas calculadas y de literatura.
Constante Literatura (GPa) Simulacién (GPa) Diferencia porcentual %

C 176.2 179.7 1.99
Cha 124.9 132.3 5.92
Cu 81.8 84.5 3.30

4.2. Difusion de plata en cobre

Para entender los efectos de las impurezas de plata en las propiedades mecanicas
del cobre, primero es fundamental determinar el movimiento y posicionamiento
de ésta en el material. Segin estudios reportados en la literatura, a bajos niveles
(menores a 4 at % Ag, con temperatura de 780 °C) la plata segrega a los bordes
de grano y a la superficie del cobre [35-38]. Para comprobar si estas observaciones
son aplicables a nivel atomico, procedemos a estudiar la difusién de plata en cobre

directamente mediante dindmica molecular. Para ello, se crea un nanohilo de cobre
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Figura 4.3: Relaciones esfuerzo-deformacién en cobre monocristalino puro y sus res-
pectivos ajustes lineales para el calculo de las constantes Cq, Cio v Clg.

monocristalino en el cual se reemplazan determinados dtomos de cobre por atomos
plata y se realiza una simulaciéon de dindmica molecular para ver si las impurezas
difunden.

El nanohilo de cobre posee dimensiones 40 x 10 x 10 en términos de su pardmetro
de red, 3.61 A, con orientacién axial en la direccién [100], y seis superficies laterales
{100} . Cuatro dtomos de Cu son reemplazados sustitucionalmente por cuatro ato-
mos de Ag: uno sobre la superficie (Ag superficie), uno en el interior (Ag 1 interior)
y dos en el interior de forma adyacente (Ag 2 interior y Ag 3 interior). En la figu-
ra 4.4 (a) y (b) se muestra el nanohilo de cobre y las impurezas de plata en éste
respectivamente.

El estudio de la difusién lo realizamos mediante dinamica molecular en la colec-
tividad NV E, a una temperatura de 1000 K, equivalente a 0.87},, donde T}, cor-

responde a la temperatura de fusién del cobre (1357 K aprox.). Esto provoca que
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Ag1interior Ag superficie

Ag 3 interior

Ag 2 interior

Figura 4.4: (a) Nanohilo de cobre monocristalino. (b) Atomos de plata en el nanohilo.
Los atomos de Cu y Ag se encuentran representados por los colores azul y rojo
respectivamente. La celda negra representa los bordes del material.
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Figura 4.5: Desplazamiento cuadratico medio de los atomos de plata en el nanohilo
de cobre.

el nanohilo se encuentre cercano al estado liquido. Recordemos que, como se men-
ciono en la seccion 2.3, la difusion es dificil de observar en un sélido a baja tempe-
ratura o con ausencia de vacancias o intersticiales [29]. La simulacién se lleva a cabo
durante 2000 ps, con 1 fs como paso de integracion.

Los resultados del MSD de cada dtomo de plata se muestran en la figura 4.5.
Se observa que el valor del MSD de los atomos de Ag en el interior es cercano a
cero, es decir, despreciable. El detalle de las curvas se observa en la figura 4.6. Por
el contrario, el 4tomo de Ag sobre la superficie posee un MSD de hasta casi 300 A2
cerca del final de la simulacion, lo cual se debe al desplazamiento de éste sobre la
superficie del nanohilo. En la figura 4.7 se muestra el movimiento. Del estudio de
la difusién se puede ver que los atomos de plata en el interior de un nanohilo de
cobre monocristalino no difunden. Sin embargo, un dtomo de plata en la superficie

se traslada sobre ésta cuando se tiene una temperatura cercana al punto de fusion
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Figura 4.6: Desplazamiento cuadratico medio de los atomos de plata pertenecientes
al interior.

del cobre. Concluimos que no se observa migracién de las impurezas del interior pero

si de la impureza en la superficie.

4.3. Ensayo de esfuerzo y deformacion

En esta seccién presentamos el estudio del efecto de la plata, como impureza
sustitucional y concentraciones menores a 0.5 at %, en la elasticidad e inicio de la
plasticidad de cobre monocristalino, mediante el ensayo de esfuerzo y deformacion.
Realizamos un anélisis detallado sobre la nucleacion de dislocaciones. Destacamos
que el material considerado carece de defectos previos, a excepcion de las impurezas
de plata y sus superficies libres.

El sistema consiste en un nanohilo de cobre con seccién transversal cuadrada,
similar a la mayorfa de los nanohilos creados en estudios previos [75,79-81]. La

orientacion dada al material simulado es tal que el eje axial se encuentra a lo largo
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(a) t=440ps

(b) t=1290ps

(c) t=1850ps

Figura 4.7: Diferentes instantes de la difusién de los atomos de Ag en Cu. Se observa
la migracion del atomo de Ag inicialmente en una cara del nanohilo sobre la superficie
de éste.
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de la direccién [100] y las seis superficies laterales corresponden a planos {100}.
Cinco diferentes concentraciones de impurezas de plata (0.0 - 0.5 at % Ag) se ponen
en la superficie como defectos sustitucionales. Nos interesa observar el papel que
juegan estas impurezas en la nucleaciéon de dislocaciones. Cabe mencionar que en
monocristales sin defectos, la nucleacién de dislocaciones se produce en las superficie,
pues energéticamente es preferible [32]. Una visualizacién del sistema es mostrado en
la figura 4.8. Los dtomos azules representan cobre y los rojos plata. Las dimensiones

son 40 x 10 x 10 en términos del pardmetro de red (3.61 A).

Z [oo01]

X [100]

@ Direccion de carga
i Y [010]

Figura 4.8: Configuracion inicial del nanohilo de cobre. Los atomos de cobre y plata
se encuentran representados por los colores azul y rojo respectivamente. La carga del
sistema es a lo largo de la direccién axial dada por [100].

El procedimiento de la simulacién es el siguiente. Primero, se minimiza la energia
del sistema utilizando el método del gradiente conjugado. Luego se lleva a cabo una
termalizacion a 0.1 K mediante el reescalado de velocidades por 10 ps, usando 1 fs
como el paso de tiempo de integracion. Posteriormente se aplica una carga al sistema
a lo largo de la direccién axial a una tasa de deformacién de 108s7, lo cual se logra
con un reescalamiento de las posiciones de los atomos en cada paso de tiempo. La

temperatura se mantiene constante a T = 0.1 K durante el proceso para evitar efectos
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térmicos en la nucleacion de dislocaciones, como también la difusion de plata sobre
la superficie observada en la seccién 4.2.

Las curvas de esfuerzo y deformacién para los seis casos estudiados (0.0, 0.1, 0.2,
0.3, 0.4, 0.5 at % Ag) se muestran en la figura 4.9. Como se puede ver, el régimen
elastico de los sistemas es esencialmente el mismo. Luego, la rigidez practicamente no
se ve afectada por las impurezas de plata a los niveles de concentracion considerados.
Sin embargo, el limite eldstico disminuye con el aumento de la concentracién de
impurezas. En la tabla 4.2 se resumen los esfuerzos y deformaciones asociados al

limite elastico de cada sistema.

12.0
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e
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=
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Figura 4.9: Relaciones de esfuerzo y deformaciéon para nanohilos de cobre
monocristalino a lo largo de la direccién [100] a diferentes niveles de concentracién
de plata.

La disminucién del limite elastico puede ser entendido observando el efecto de
las impurezas sobre la generacién de dislocaciones. La plata produce un campo de

deformacion local en la estructura cristalina del cobre, debido principamente a la
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diferencia de radio atémico (11.5% aproximadamente). La figura 4.10 muestra la
distribucién de esfuerzo de Von Mises de una porcién de la superficie del sistema,
donde los atomos purpuras representan a la plata. Como esta es una porciéon de
la superficie, todos los atomos presentan cierto esfuerzo. Sin embargo, se observa
que el esfuerzo es mayor alrededor de las impurezas, lo cual, como veremos, les

permite actuar como fuentes de nucleaciéon de dislocaciones parciales. Para lograr

Tabla 4.2: Esfuerzo y deformacion asociados al limite elastico de cada sistema.
Contenido de Ag (at %) Deformacién (%) Esfuerzo (GPa)

0.0 12.9 11.7

0.1 12.6 11.5

0.2 12.0 11.1

0.3 11.9 11.0

0.4 11.8 10.9

0.5 11.6 10.7
(GPa)

N

Jk 5]

[ W)

Figura 4.10: Distribucién de esfuerzo de Von Mises para una porcién de la superficie
del estado inicial del sitema a 0.1K. Los dtomos purpura representan las impurezas
de plata, las cuales crean un campo de esfuerzo local.

AL

0

una mayor comprension del paso de la region elastica a la plastica, y como se produce
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la generacion de dislocaciones, nos concentramos en la parte de la simulacién que
corresponde al limite elastico. Entonces identificamos las dislocaciones mediante la
herramienta CSP. Asi, de acuerdo a los diferentes valores del indice c;, que entrega
el CSP, removemos todos los atomos de la superficie y de las regiones libres de
defectos, dejando solo las dislocaciones parciales, fallas de apilamiento e impurezas.
Esto permite detectar el sitio donde se emite la primera dislocaciéon parcial (ver
Apéndice A). En este estudio, 3.7 < ¢; < 4.5 representa una dislocacién parcial,
4.5 < ¢j < 6.5 corresponde a una falla de apilamiento y ¢; > 6.5 a superficie libre. A
continuacion se presenta el detalle de este anélisis para los sistemas Cu 0.2 at % Ag
y Cu 0.5 at % Ag.

La figura 4.11 (a) muestra el sistema Cu 0.2 at % Ag justo antes del inicio de la
plasticidad, a una deformacién de € = 11.9 %. Inmediatamente después, la primera
dislocacién parcial se nuclea a partir de un dtomo de plata (color pirpura), la cual
atraviesa la seccién transversal del sistema en el plano (111), creando una falla de
apilamiento (ver Apéndice B), como se muestra en la figura 4.11 (b), a ¢ = 12.1%.
En la figura 4.11 (c) se puede distinguir el &tomo de plata donde se originé la primera
dislocaciéon parcial. La segunda dislocacion parcial, sin embargo, no se nuclea en una
impureza, sino que se genera desde el escalon provocado por el deslizamiento de
planos de la primera parcial, como se aprecia en la figura 4.12 (a), a ¢ = 12.3%.
Asi se inicia una competencia entre la superficie y las impurezas como fuentes de
nucleacion. Luego, a medida que la carga continta, se nuclean varias dislocaciones
parciales desde estas dos fuentes. Ademads, van quedando en el sistema multiples
fallas de apilamiento, contenidas en la familia de planos {111}, como se observa en
la figura 4.12 (b) para ¢ = 12.9 %. Los dtomos de cobre en cada figura se encuentran

coloreados de acuerdo al CSP en un rango desde 4 a 7.
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(a) £=11.9%

£

(b} e=12.1%

Figura 4.11: (a) Sistema Cu 0.2 at % Ag antes de iniciarse la plasticidad. El col-
or purpura representa atomos de plata y la celda negra los bordes del material.
(b) Primera dislocacién parcial emitida en (111)[110] seguida por la creacién de una
falla de apilamiento. (¢) Recuadro del d&tomo de plata, encerrado por el circulo negro,

donde la primera dislocacién es nucleada. Los atomos se encuentran coloreados de
acuerdo al CSP.

Para sistemas con mayor concentracion de impurezas la situacion no es diferente.
Por ejemplo, en el caso de 0.5 at % Ag, en la figura 4.13 (a) se observa que nueva-
mente la primera dislocacién parcial se origina en una impureza, pero esta vez a una
deformaciéon menor, € = 11.7% y desde dos dtomos de Ag. Como antes, la segunda
parcial se emite desde un escalén producido en la superficie, como se observa en la
figura 4.13 (b). La cercania de las dos impurezas genera un mayor campo de defor-
macion, lo que facilita ain més la nucleacién. Para los otros sistemas (es decir, 0.1,

0.2, 0.3, 0.4 at % Ag) el mecanismo es esencialmente el mismo.
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(a) e=123% x[100]

Figura 4.12: (a) Segunda dislocacién parcial emitida desde el escalén previamente
generado en el sistema Cu 0.2 at % Ag. (b) Multiples fallas de apilamiento generadas
en el sistema durante la carga. Los dtomos se encuentran coloreados de acuerdo al

CSP.

4.4. Energia de falla de apilamiento

Hasta ahora hemos encontrado que el aumento de la concentracion de impurezas
de plata provoca una disminucion del limite elastico del material. En otras palabras,
el aumento de concentracion acelera la nucleacion de la primera dislocacién parcial.
Con el fin de profundizar en la relacién entre impurezas y nucleacién de dislocaciones,
estudiamos las condiciones necesarias para la generacién de una dislocacion. Ello se
estima por medio del calculo de la energia de falla de apilamiento generalizada. Esto
nos permitira cuantificar la relacion entre la concentracion de plata y el inicio de la
plasticidad [33].

Para calcular la energia de falla de apilamiento generalizada, se deslizan dos blo-
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Figura 4.13: (a) Primera dislocacién parcial emitiada en (111)[110] en el sistema
Cu 0.5 at % Ag. (b) La segunda dislocacién parcial es nucleada desde el escalén ya
generado en el sitema. (c¢) Recuadro de los dos atomos de plata, encerrados por el
circulo negro, donde la primera dislocacién es nucleada. Los datomos se encuentran
coloreados de acuerdo al CSP.

ques semi-infinitos en un plano (111) a lo largo de la direccién [112] mediante estética
molecular. En la figura 4.14 se muestra el sistema, donde la zona de deslizamiento
se encuentra en rojo y esta compuesta por 400 atomos. Al sistema se le deja rela-
jar sélo en la direccién normal al plano (111), aplicando condiciones periddicas de
bordes en las direcciones [110] y [112]. Los dtomos de la mitad inferior se mantienen
fijos durante el procedimiento y los atomos de la mitad superior se desplazan en
pequenos incrementos. Después de cada desplazamiento se realiza una minimizacion
de energia. Ademas, se calcula la diferencia entre la energia total actual del sistema y
la energia total inicial del sistema. Este valor, dividido por el area de deslizamiento,

se grafica en funcién del desplazamiento, obteniéndose la curva de energia de falla de
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apilamiento generalizada (ver Apéndice C para un mayor detalle). El procedimiento
completo se realiza para diferentes cantidades de atomos de plata, como impurezas
sustitucionales, en el plano de deslizamiento. Las cantidades utilizadas de plata son

0, 1, 4 y 8 atomos.

Z[111]

x[112] Y[T10]

Direccion de carga

Figura 4.14: Configuracién inicial de cobre para el calculo de la curva de energia de
falla de apilamiento generalizada. Los dtomos rojos representan la zona de desliza-
miento.

Las curvas calculadas de energia de falla de apilamiento generalizada se presentan
en la figura 4.15. Las energias 7,55 v 755 de cada sistema se resumen en la tabla 4.3.
Se puede ver que las impurezas de plata reducen la energia de falla de apilamiento
inestable 7,¢, promoviendo la nucleacién de dislocaciones parciales. No obstante,
este efecto es casi despreciable para un atomo de plata en el plano de deslizamiento
(la disminucion es tan s6lo de 0.5 mJ/m?). M4s atn, la energia de falla de apilamiento
estable, v, casi no se ve afectada al aumentar la cantidad de impurezas.

Como vimos en la seccion 4.3, la primera dislocacion parcial en el sistema Cu 0.2

at % Ag es nucleada desde una impureza de plata, pero posteriormente las disloca-
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ciones son nucleadas de la superficie. Ahora podemos explicar esto: las impurezas
practicamente no cambian la energia de falla de apilamiento inestable del cobre,
siendo importantens sélo en la primera nucleacién. Pareciera que por la baja concen-

tracién, éstas no influyen mayormente. Por lo tanto, los dos mecanismos (superficie

e impurezas de plata) compiten por la nucleacién de dislocaciones.

200 |
0 atomos Ag —_— f
1 atomos Ag I
T 4 gtomos Ag -------- f

<C 150 RN p— :
g | /

8 100 |- / kY [
< I A f

©

5 / N\ /

[}

S 50 - // \‘./ i

0.0 0.5 1.0 1.5
Desplazamiento de cizalle (A)

20

Figura 4.15: Curva de energia de falla de apilamiento generalizada para cero, uno,
cuatro y ocho atomos de plata en la zona de deslizamiento (curva roja, verde, azul

y purpura respectivamente).

Tabla 4.3: Energias de falla de apilamiento inestable (vy,s¢) y estable (vf) en la
direccién (112) para diferentes contenido de plata en la zona de deslizamiento.

Contenido Ag (nimero de dtomos) 7,5y (mJ/m?) 7s¢ (mJ/m?)
0 161.7 41.4

1 161.2 41.8
4 159.0 42.2
8 156.2 42.8




Capitulo 5

Nanohilos de cobre policristalino

Habiendo estudiado y descrito los efectos de las impurezas de plata en monocris-
tales, abordamos ahora el estudio del policristal. Como sabemos, en general, los ma-
teriales presentes en ingenieria son policristalinos, es decir, se encuentran compuestos
por granos. Al ser solicitados, se activan diferentes mecanismos de plasticidad. Entre
los mecanismos se encuentran la nucleacién y propagacion de dislocaciones, rotacion
de granos y deslizamiento de granos. El siguiente estudio se centra en los efectos de
impurezas de plata, a concentraciones menores a 0.6 at %, en la elasticidad e inicio
de la plasticidad de nanohilos de cobre policristalino a temperatura ambiente. Para
ello, nuevamente hacemos uso del ensayo de esfuerzo y deformacién. Caracterizamos
el régimen elastico de los sistemas mediante el médulo de Young y el régimen plasti-
co calculando el limite elastico y algunos esfuerzos de interés. Ademads, realizamos
una descripcién cualitativa de la plasticidad generada, mostrando la nucleacién y

propagacién de dislocaciones, como también la rotacién y deslizamiento de granos.

5.1. Creacion del policristal

La primera tarea que se debe realizar es crear policristales a partir de monocristales.

Para esto hay diversos métodos, la mayoria basados en el algoritmo de teselacién de

26
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Voronoi [82], que es ampliamente utilizado [2,22,74, 76, 83], pues proporciona una
buena aproximacion a la disposicion en la que se encuentran los granos en los mate-
riales de ingenierfa [84]. En la figura 5.1 (a) se muestra un ejemplo de teselacién en

2-D y en la figura 5.1 (b) la teselacion aplicada en la creacién de un policristal.

(a) (b)

Figura 5.1: Teselacién de Voronoi en (a) un plano y en (b) un sistema policristalino.
En este tltimo, cada color representa un grano.

En este trabajo disenamos un algoritmo propio para generar materiales poli-

cristalinos. El procedimiento es el siguiente:

1. Se crean miiltiples monocristales de cobre de mismas dimensiones, cada uno
con diferente orientacion cristalografica (ver figura 5.2 para el caso de cuatro

monocristales creados).

2. Un conjunto de puntos son creados al azar dentro de un monocristal. En éste
se realiza la teselacién de Voronoi considerando cada punto como el centro
de un poligono (ver figura 5.3 (a)). Se repite la misma teselacion en los otros
monocristales (ver figura 5.3 (b)-(d)). Asi, los monocristales poseen poligonos

equivalentes (representados por el mismo color en la figura 5.3).
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3. Se selecciona aleatoriamente un poligono entre sus pares equivalentes (ver figura

5.4 (a)-(d)).

4. Se unen los distintos poligonos seleccionados (como si se tratase de un puzzle)

para construir el policristal, donde cada uno de estos representa un grano (ver

figura 5.4 (e)).

Luego de emplear el procedimiento indicado, se debe someter el material a un
tratamiento de minimizacién de energia y equilibrado térmico, con el objetivo de re-
lajar los bordes de grano. Existen diversas técnicas posibles. Este punto se tratard en

préxima seccion.

5.2. Ensayo de esfuerzo y deformacion

Ahora presentamos la metodologia empleada en este estudio. Primero se describe
el sistema a utilizar y luego el tratamiento térmico que se le practica. Posteriormente
se muestran los resultados del ensayo de esfuerzo y deformacion con los respectivos
analisis.

El sistema, que se muestra en la figura 5.5, consiste en un nanohilo de cobre
policristalino compuesto por 40 granos, aproximadamente 600 mil a&tomos en total,
el cual fue creado utilizando el algoritmo presentado en la secciéon 5.1. Se consideran
cuatro concentraciones de impurezas de plata, 0.0, 0.2, 0.4 y 0.6 at % Ag, que son
colocadas de forma sustitucional en los bordes de grano. El sistema posee un largo
de 433.2 A y un alto-ancho de 126.35 A. Los granos tienen diferentes didgmetros, cuya
distribucién se muestra en el histograma de la figura 5.6. Se puede apreciar que ésta

no es una distribucién normal, con una moda en 70 A y un promedio entre 60 y

70 A.
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(a)

Z [o01]
%}10]

X [100]

(b)

(c)

Z [002]
%m]

X [110]

(d)
Z [112]
¥ [110]

X [111]

Figura 5.2: (a)-(d) Cuatro monocristales de cobre, cada uno con diferente orientacién
cristalina.
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(a)
Z [001]
%m]
X [100]
(b)
Z [101]

Y [101]

=

X [010]

(d)
Z [112]
¥ [110]

=

X [111]

Figura 5.3: (a)-(d) Teselacién de Voronoi en cada monocristal utilizando el mismo
conjunto de puntos. Los poligonos equivalentes de los cuatro sistemas se encuentran
representados por el mismo color.



61

(a) (b)
Z [o01] z [1e1]
¥ [010]
X [100] X [010]
(<)
Z [002]

Figura 5.4: (a)-(d) Seleccién al azar de un poligono entre sus pares equivalentes.
(e) Al unirlos se forma el policristal.

Una vez incorporadas las impurezas de plata, se procede a equilibrar el sistema,
con el fin de que los bordes de grano no tengan exceso de energia que los hagan muy
artificial, siguiendo un procedimiento similar al propuesto por Vo et al [85]. Asi lle-
vamos al nanohilo de cobre a una temperatura de 1000 K utilizando el algoritmo de
Langevin [86] durante 10 ps; posteriormente, se equilibra durante 100 ps utilizando
la colectividad NVT', para luego enfriarlo hasta 300 K durante 10 ps nuevamente
con el algoritmo de Langevin. Finalmente, el sistema se equilibra a esta temperatu-
ra durante 200 ps en la colectividad NVT'. La forma final del nanohilo se muestra

en la figura 5.7, donde se puede ver el nuevo estado de los bordes de grano y la
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Figura 5.5: Nanohilo de cobre policristalino compuesto por 40 granos y creado me-
diante la teselacién de Voronoi. Cada grano se encuentra representado por un deter-

minado color.

8.0
7.0
6.0
5.0
4.0

Frecuencia

3.0
2.0
1.0

35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
Diametro de los Granos (A)

Figura 5.6: Distribucién del didmetro de los granos del sistema cobre policristalino.
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<':__:)‘ Direccién de carga Z

Figura 5.7: Nanohilo de cobre policristalino después de someterlo al procedimiento
de termalizado. La carga del sistema es a lo largo de éste.

inter-difusion de atomos a través de estos, dada la alta temperatura utilizada en el
proceso !. Cabe mencionar que durante el termalizado a 1000 K se generan algunas
fallas de apilamiento en el sistema acorde a lo reportado por la literatura [83], por lo
que la configuracion inicial para realizar el ensayo de esfuerzo y deformacion posee
ya defectos planares previos.

El ensayo de esfuerzo y deformacion se obtiene aplicando una carga uniaxial al
sistema a lo largo de éste, como se muestra en la figura 5.7. Para ello, se reescalan
las posiciones de los atomos en cada paso de tiempo. La temperatura se mantiene
constante a 300 K usando la colectividad NV durante el proceso para evitar un
aumento de ésta producido por la nucleacién de dislocaciones. La tasa de deformacion
y el paso de tiempo de integracién son 5x10%s™! y 1 fs respectivamente.

Las curvas de esfuerzo uniaxial y deformacion para los cuatro nanohilos de cobre

ILa eleccién de utilizar el algoritmo de Langevin durante el calentado y enfriado répido se debe
a que su costo computacional es menor respecto a la colectividad NVT y ademés no desestabiliza
el sistema al inyectar o sacar grandes cantidades de energia en intervalos de tiempo relativamente
pequenos debido a la viscosidad incluida en el algoritmo.
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Figura 5.8: Relacion de esfuerzo-deformacién en policristales de cobre a diferentes
concentraciones de impurezas de plata.

policristalino (0.0, 0.2, 0.4, 0.6 at % Ag) se muestran en la figura 5.8. Como se observa,
el régimen elastico de los sistemas practicamente coincide. Por su parte, el limite
elastico no presenta diferencias claras respecto a la concentracion de impurezas. A
partir de esto se puede decir que, en principio, en el caso policristalino, las curvas de
esfuerzo y deformacion no se ven afectadas por los niveles de impurezas considerados.

Para determinar en forma mas precisa la conclusion que se obtuvo observando
la figura 5.8, calculamos el médulo de Young (E), el esfuerzo de fluencia (oy), el
esfuerzo maximo a la tension (0,,4,) y esfuerzo promedio (0,) de cada sistema en
forma precisa. Estos valores nos permitiran realizar una comparacién méas directa
entre los nanohilos.

El médulo de Young, calculado como la pendiente de la region lineal de cada
curva, se presenta en la figura 5.9, como también en la tabla 5.1. Se puede observar

que el médulo de Young es practicamente el mismo. Sélo el sistema Cu 0.6 at %
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Figura 5.9: Médulo de Young de cada sistema policristalino.

Ag presenta una leve diferencia. Osea, no es aventurado decir que las propiedades
elasticas en el policristal, a semejanza del monocristal, no se ven influenciadas por
la presencia de impurezas. Por otro lado, debemos destacar que el valor mdédulo
de Young obtenido es menor que el calculado experimentalmente (110 GPa [34]).
Este hecho ha sido observado por otros investigadores y se ha determinado que esto
ocurre al tenerse granos cuyo didmetro es menor a 25 nm aproximadamente [87-89].
Sin embargo, atin no existe una explicacion clara al respecto.

Tabla 5.1: Médulos de Young y algunos parametros de esfuerzo de cada sistema.
Sistema  E [GPa] oy [GPa] 0.4, [GPa] o, [GPa]

0.0at% Ag  68.84 1.45 2.12 2.14
0.2 at% Ag  68.86 1.56 2.19 2.09
0.4 at% Ag  68.33 1.58 2.22 2.17

0.6 at % Ag  70.96 1.38 2.01 2.10
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El esfuerzo de fluencia se calcula trazando una linea paralela a la del régimen
eldstico y que contenga el par de puntos € = 0.1% y o = 0. Su interseccién con la
curva del ensayo indica un valor aproximado al esfuerzo de fluencia [90]. El esfuerzo
maximo a la tension lo definimos como el esfuerzo mas grande detectado entre el
3.5y 4.5% de deformacién. Finalmente, el esfuerzo promedio lo definimos como el
promedio de esfuerzo entre el 7y 10 % de deformacion.

La figura 5.10 y la tabla 5.1 muestran los of, 0me ¥ 0p calculados. Se observa
que no existe una variacién apreciable de estos valores al variar la concentracién de
impurezas. Por lo tanto, no existe una relacién entre la concentracién y los esfuerzos
considerados.

Si bien el médulo de Young y los esfuerzos oy, 0ymqq ¥ 0, N0 muestran una relacion
con la concentracion de impurezas de plata, es necesario aclarar que los resultados no
son concluyentes. Un estudio més detallado deberia involucrar diferentes nanohilos de
cobre considerando dos variables; el tamano de didmetro promedio de los granos y sus
posibles orientaciones. Es evidente que ello requiere un enorme costo computacional

lo cual se aleja de los objetivos de este trabajo.

5.3. Deslizamiento y rotacion de granos

Para entender cualitativamente los mecanismos de plasticidad en un sistema poli-
cristalino, se procede a analizar los granos y bordes de granos de los sistemas consi-
derados. Se hace uso del CNA para diferenciar de forma clara la estructura cristalina
FCC del sistema y sus bordes de grano.

En la figura 5.11 (a), (b) y (c¢) se presentan tres estados del sistema Cu 0.0 at %
Ag, con deformacién de 2.4, 4.0 y 8.0 % respectivamente. El color azul representa

atomos de los granos y el rojo atomos de los bordes de grano (amorfo). Comparando
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Figura 5.10: Esfuerzo de fluencia, esfuerzo maximo a la tensién y esfuerzo promedio
de cada sistema policristalino.

la figura 5.11 (a) con la 5.11 (b), se puede ver que el grano marcado con el nimero
2 desliza (flecha blanca) generando un pequeno cuello mostrado por el punto 1.
Ademas, el punto 3 muestra una pequena rotaciéon de un grano. Por otro lado, si se
compara la figura 5.11 (b) con 5.11 (c¢), se puede ver un mayor cuello en 1 producto del
continuo deslizamiento del grano marcado con 2, mientras la rotacién de 3 persiste.
Mas atn, el punto 4 muestra el deslizamiento de otro grano que comienza a generar
un cuello en 5, similar al del punto 1 en la figura 5.11 (b). Los sistemas Cu 0.2,
0.4y 0.6 at % Ag no son mostrados ya que cualitativamente presentan los mismos
mecanismos de plasticidad.

La rotacion y deslizamiento de granos son mecanismos de deformacion carac-
teristicos de materiales policristalinos. Dada sus complejidades son objeto actual de
estudio [74,91,92]. Sin embargo, el principal efecto que tienen la rotacién y el desliza-

miento es la disminucién del limite elastico del material con respecto al monocristal.
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(a) £ =2.4% z I

(b) £=4.0% I

(c) £ =8.0% I

5

Figura 5.11: Corte transversal de tres estados del sistema con deformacién (a) 2.4,
(b) 4.0 y (c) 8.0%. Se puede ver el deslizamiento entre granos, rotacién de granos y
generacion de cuellos.
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5.4. Nucleacion y propagacion de dislocaciones

Haciendo uso del CSP es posible encontrar las dislocaciones que se generan du-
rante la plasticidad del policristal. Para ello, se eliminan los dtomos con 0 < ¢; < 2.5,
es decir, los que estan asociados a una red FCC. Los atomos en el rango 4.0 < ¢; < 6.5
representan dislocaciones parciales y fallas de apilamiento y los que poseen un ¢; ma-
yor a 6.5 representan las superficies y los bordes de grano. Para un mayor detalle ver
el Apéndice A.

En la figura 5.12 (a), (b) y (c) se muestra inicamente un grano del sistema Cu 0.0
at % Ag, a deformaciones de 2.4, 2.6 y 2.8 % respectivamente, donde los dtomos se
encuentran coloreados de acuerdo al CSP. Los circulos en celeste indican los bordes
de grano. En la figura 5.12 (a) el tridangulo muestra una falla de apilamiento, deli-
mitada por una dislocacién parcial la cual se encuentra indicada por la linea roja.
Al continuar la deformacion del sistema (figura 5.12 (b)), la dislocacién se propaga
hasta eventualmente llegar al borde del grano opuesto (ver figura 5.12 (c)), donde es
absorbida quedando sélo la falla de apilamiento.

En la figura 5.13 (a), (b) y (c) se muestra otro grano del mismo sistema anterior
pero a deformaciones de 5.0, 5.2 y 5.4 % respectivamente. En la figura 5.13 (a) se
visualizan unicamente los bordes de grano. En la figura 5.13 (b) se tiene un para-
lelepipedo el cual indica la propagaciéon de una dislocacién parcial (lado rojo) y la
generacion de una falla de apilamiento. Posteriormente, la dislocacion parcial llega
al borde de grano opuesto donde es absorbida quedando una falla de apilamiento, de
forma andloga a la descripcién de la figura 5.12. La nucleacién de dislocaciones desde
los bordes de grano y su absorcién en el borde opuesto, es un mecanismo que se repite

sucesivas veces en el régimen pléastico de los diferentes nanohilos aqui estudiados.
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(a) ==2a%

—

Figura 5.12: Propagaciéon de una dislocacién parcial y la subsecuente creacion de
una falla de apilamiento en el interior de un grano en el sistema Cu 0.0 at % Ag.
Los bordes de grano se encuentran contenidos por circulos celestes. (a), (b) Falla de
apilamiento y dislocacién parcial contenidas en el tridngulo (esta ultima mostrada
por el lado rojo). (c¢) Falla de apilamiento contenida en el paralelepipedo negro. Los
atomos se encuentran coloreados segun el CSP.
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Figura 5.13: Otro ejemplo de propagacién de una dislocacién parcial y la creacién
de una falla de apilamiento en el interior de un grano en el sistema Cu 0.0 at % Ag.
(a) Bordes de grano. (b) Propagacién de dislocacién parcial y creacion de falla de api-
lamiento. (c) Absorcién de dislocacién parcial. Los dtomos se encuentran coloreados
segun el CSP.



Capitulo 6

Discusion y conclusiones

El ensayo de esfuerzo y deformacion en el cobre monocristalino, nos ha per-
mitido observar la variaciéon del limite elastico en funcién de la concentracion de
impurezas de plata, como también entender cualitativamente la nucleacién de dislo-
caciones. Para entender la variacién del limite elastico, calculamos la energia de falla
de apilamiento de los diferentes sistemas, cuantificando el cambio que producen las
impurezas en su valor. En el andlisis encontramos que el efecto de la plata es casi
despreciable en la nucleacién de dislocaciones. Esto puede deberse a varias causas.
Una de ellas es que la diferencia de tamano entre los dtomos de Cu-Ag (~ 11.5%)
no es suficiente para provocar una distorsién importante en la red. Otra causa puede
ser la estructura electronica similar: ambos elementos pertenecen al grupo 1B, y por
lo tanto tal vez los enlaces Cu-Cu y Cu-Ag no difieren lo suficiente como para que la
plata afecte la plasticidad. Lamentablemente la literatura es escasa en este ambito
y falta hacer mas investigacion para entender a cabalidad el fendmeno. No obstante,
un estudio reciente realizado por R. Rajgarhia et al el 2009 [26], puede ayudar a
dilucidar nuestras hipdtesis. La investigacion se centra en la disminucién del limite
elastico de cobre monocristalino, sin superficies libres, provocado por impurezas de

antimonio. Los autores muestran que las dislocaciones son nucleadas desde un atomo
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de Sb y que éste disminuye en 6.1 mJ/m? la energia de falla de apilamiento inestable,
valor claramente mayor respecto al obtenido aqui para la plata (0.5 mJ/m?). Asi, la
mayor energia encontrada puede deberse a la diferencia de tamano entre los atomos
de Cu y Sb, la cual es aproximadamente 24 %. Esto sustentaria nuestra hipdtesis que
plantea que el factor relevante para determinar el efecto de impurezas en la plas-
ticidad es la diferencia de tamano atémico entre éstas y los atomos de la matriz.
Otra posible causa puede ser la mayor diferencia de estructura electronica entre los
elementos Cu y Sb con respecto a los elementos Cu y Ag, puesto que el antimonio
pertenece al grupo VA con periodo 5. Si esto implicara que el enlace Cu-Sb es mas
débil que el enlace Cu-Ag, se explicaria la mayor disminucién de la energia de falla de
apilamiento inestable producida por el antimonio en cobre respecto al caso de la pla-
ta. Sin embargo, requerimos de mas estudios para poder aclarar nuestras hipotesis.
Por 1ltimo, cabe mencionar que la plata y el antimonio son impurezas sustitucionales
en el cobre, por lo que no seria extrano encontrar que otras impurezas del mismo
tipo también modifiquen la energia de falla de apilamiento inestable del cobre.
Otra consecuencia que emerge de nuestro estudio es la siguiente: como los mono-
cristales considerados no tenian dislocaciones previas, un aumento en la cantidad
de impurezas lleva a una disminucion del limite elastico del material. Es importante
destacar que si se consideraran monocristales con dislocaciones previas, las impurezas
migrarian hacia éstas de modo de disminuir la deformacién en la red, inhibiendo
de esta forma el movimiento de las dislocaciones. Por lo tanto se tendria el efecto
inverso: un aumento de concentracién de impurezas implicaria un aumento en el
limite elastico. Sin embargo, en nuestro caso las impurezas de plata no aumentarian
de forma considerable el limite elastico del cobre, puesto que la interaccién cobre-

plata no es relevante en la generacién de dislocaciones (como se vié en este trabajo)
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y por lo tanto, tampoco lo serfa para inhibir su movimiento.

Al estudiar nanohilos de cobre policristalino con impurezas de plata en los bordes
de grano, no encontramos una correlacién entre la concentracion de plata y el limite
elastico del material. Creemos que esto se debe a los otros mecanismos que participan
en la generacion de plasticidad, a saber, el deslizamiento y la rotacion de granos. Las

explicaciones que proponemos son las siguientes:

1. El deslizamiento y la rotaciéon de granos tienen igual o mayor relevancia en el
inicio de la plasticidad respecto a las dislocaciones, haciendo menos evidente

el efecto de la plata en la nucleacién de éstas.

2. Los bordes de grano son regiones de alto desorden, lo cual permite que los

atomos de plata se acomoden, disminuyendo la deformacién local que producen.

Una combinacién de ambos efectos nos permitiria entender la casi nula conse-
cuencia que tiene la plata en el inicio de la plasticidad del cobre. En el primer punto
se debe considerar que al disminuir el didmetro promedio de los granos, estos ocupan
una fraccién menor del volumen del material respecto a la fraccién ocupada por los
bordes de granos. Asi, el deslizamiento y la rotaciéon de granos toma mayor impor-
tancia en la plasticidad del material comparado con la nucleacién y propagacién de
dislocaciones en el interior de los granos. Aqui hemos considerado granos con didme-
tros entre los 50 y 80 A principalmente, lo cual, dado la escala, podria indicar que el
efecto de la plata en la nucleacion de dislocaciones para iniciar la plasticidad pierde
protagonismo respecto a los otros dos mecanismos mencionados.

El segundo punto puede ser entendido a partir de un efecto de tamano y solubi-
lidad. La diferencia de radio atémico entre los dtomos de Cuy Ag es ~ 11.5%. Por

otro lado, recordemos que las concentraciones de plata aqui estudiadas se consideran
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solubles en cobre, por lo que no precipitan. Luego, es posible que la diferencia de
radio atémico y la solubilidad permitan que la plata pueda acomodarse en los bordes
de grano sin generar campos de deformacion apreciables, lo que haria que dejen de
actuar como fuentes generadoras de dislocaciones.

Por el momento nos hemos concentrado solo en el caso en que los didametros de los
granos se encuentran en la escala de los angstroms. Sin embargo, en los materiales
de ingenieria los didmetros se encuentran en la escala de los micrémetros. Asi, la
fraccién del volumen del material que ocupan los bordes de granos es mucho menor
respecto a la fraccién ocupada por los granos. En este caso, esperamos que el efecto
de las impurezas de plata en el inicio de la plasticidad del cobre sea imperceptible,
tal como lo observado en esta tesis. Si bien en este caso el deslizamiento y la rotacién
de granos poseen una importancia menor, la solubilidad y la leve diferencia de radio
atémico seguirian permitiendo que la plata se acomode en los bordes de granos sin

generar un campo de deformacion apreciable.

6.1. Conclusiones

En este trabajo ha sido posible dar un entendimiento cualitativo, a nivel atémico,
del efecto de impurezas de plata en el régimen elastico e inicio del régimen pléstico
de nanohilos de cobre monocristalino y policristalino mediante el ensayo de esfuerzo
y deformacion.

Se ha encontrado que en el primer caso el régimen elastico no sufre variaciones
dentro de los niveles de concentracion considerados. Por otro lado, la nucleacién de
dislocaciones es promovida por la presencia de impurezas de platas, producto de
la deformacién local que generan en la estructura cristalina. Luego, el inicio de la

plasticidad se facilita al aumentar la concentracion de impurezas, ya que la nucleacion
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de dislocaciones inicia en los lugares donde existe mayor nimero de atomos de plata
agrupados. Esta observacion es respaldada por el calculo de la curva generalizada de
energia de falla de apilamiento, en la cual se obtuvo que una mayor concentracion
de atomos de plata provoca una mayor disminucion de la energia inestable de falla
de apilamiento del cobre.

En el caso de cobre policristalino se encontro que las concentraciones de impurezas
de plata aqui consideradas, no provocan cambios en el régimen elastico ni pléstico
del material. Sin embargo, dado los diferentes tamanos y orientaciones posibles de
los granos, se requiere realizar una estadistica sobre estas dos variables, para pos-
teriormente determinar una correcta relacion entre los regimenes elastico y plastico
con los niveles de concentracion de plata. Por tultimo, se encontré que la plasticidad
se da por nucleacion de dislocaciones como también por el deslizamiento y rotacion
de granos, siendo estos los agentes que disminuyen el limite elastico del material con
respecto a los monocristales.

De nuestro trabajo concluimos que las impurezas de plata no son un agente de-
terminante en las propiedades mecanicas del cobre anddico, catédico y en los alam-
brones. Como se vid, niveles de impurezas inferiores a 0.5 at % Ag afectan levemente
la nucleacién de dislocaciones en cobre monocristalino y niveles inferiores a 0.6 at %
Ag son imperceptibles en la plasticidad del policristal. Si bien nuestros analisis se
realizaron a escala nanoscopica, creemos que los resultados son aplicables a nivel
macroscopico por los motivos comentados en la discusion.

En lineas mas generales, el uso de simulaciones computacionales, la técnica de
dindmica molecular y herramientas modernas dentro de ésta area, han permitido
realizar descripciones atomisticas detalladas que hoy en dia a nivel experimental son

imposibles. Un ejemplo de ello es el estudio de la nucleacion de la primera dislocacion
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en torno a un atomo de plata en un nanohilo de cobre monocristalino. Se espera que
con los continuos avances computacionales y técnicas de andlisis se puedan estudiar
sistemas mas complejos, donde se tengan granos de mayores tamanos, distintos tipos
de impurezas, entre otros, para asi poder entender y predecir el comportamiento

tanto de los materiales nanoestructurados como ingenieriles.

6.2. Trabajo a futuro

Al estudiar el efecto de impurezas de plata en las propiedades mecanicas de
nanohilos de cobre monocristalino y policristalino, nos hemos concentrado en el régi-
men elastico e inicio del régimen pléstico. Como trabajo a futuro se espera analizar
el efecto de otras impurezas en la nucleacién de dislocaciones y estudiar con mayor
detalle la plasticidad de los sistemas como también su fractura.

Analizar el efecto de otras impurezas en la nucleacion de dislocaciones en cobre
consiste en repetir el calculo de la curva de energia de falla de apilamiento gene-
ralizada. Notemos que el método para llevar a cabo el calculo requiere sélo de un
pequeno monocristal, donde la tinica variable es la cantidad de impurezas en la red.
Asi, el método puede ser utilizado como herramienta para pronosticar el efecto de
cualquier impureza en el inicio de la plasticidad de cualquier material monocristalino.
La factibilidad de concretar este prondstico depende de la disponibilidad de poten-
ciales interatomicos que describan correctamente la interaccion entre la impureza
y el atomo de la matriz. Sin embargo, es posible sortear esta dificultad utilizando
calculos Ab-Initio.

Para estudiar en detalle el régimen plastico, se deben aplicar herramientas que den
cuenta de la densidad de dislocaciones y que cuantifiquen la plasticidad generada por

dislocaciones y por el deslizamiento y la rotacién de granos. Stukowski [93] ha creado
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una herramienta que permite identificar las dislocaciones y obtener su densidad en un
material. Por su parte, Vo et al [61] ha explicado un procedimiento para cuantificar la
plasticidad generada por los diferentes mecanismos en policristales. La aplicacién de
ambos trabajos en nuestros estudios permitiria verificar las hipotesis aqui planteadas
respecto al efecto de las impurezas de plata en las propiedades mecanicas de cobre
policristalino.

El estudio de la fractura del material es complejo. La temperatura afecta los
mecanismos que generan la plasticidad. Puesto que la temperatura esta dada por el
promedio sobre las velocidades de los atomos, una variacién leve de la distribucion
de éstas provocarda un cambio en el lugar donde se inicia la plasticidad. Esto a su
vez modificara la regién donde ocurre la fractura. Por ende, es necesario un analisis
estadistico sobre sistemas idénticos en equilibrio para estudiar la fractura del mate-
rial [94]. Si bien el anélisis es posible de llevar a cabo, éste posee un enorme costo
computacional ya que requiere realizar el ensayo de esfuerzo y deformacion, de forma

completa, para multiples sistemas.



Apéndice A

Uso del parametro de
centrosimetria

En la seccion 4.3 se estudia un nanohilo de cobre monocristalino a diferentes
concentraciones de impurezas de plata a temperatura 0.1 K. Para identificar las fallas
de apilamiento y las dislocaciones parciales se calcula el parametro de centrosimetria
para cada atomo del sistema. Por ejemplo, en la figura A.1 se muestra la distribucién
del CSP del sistema Cu 0.2 at % Ag a una deformacién de e = 12 %, es decir justo
antes de la emisién de la primera dislocacion parcial. En la figura, N representa el
numero de atomos con un cierto valor de CSP y Np el nimero total de atomos del
sistema. En ella, aquellos a&tomos con valor de CSP cercano a cero se identifican como
atomos del interior del material con estructura cristalina perfecta. Los atomos cuyo
valor de CSP asociado es mayor a 6.5 se identifican como atomos de la superficie del
sistema.

En la figura A.2 se tiene el mismo sistema pero a una deformacion de € = 20 %, lo
cual corresponde al régimen plastico. Por ello, la fraccién de atomos con estructura
perfecta (CSP cercano a cero) es menor y para 3.7 < CSP < 6.5 aproxidamente,
se tiene la fraccién de atomos que constituyen las dislocaciones parciales y fallas de

apilamiento generadas.
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Figura A.1: Distribucion del parametro de centrosimetria en un nanohilo de cobre
monocristalino con 0.2 at % Ag y € = 12%. Se identifican las fracciones de dtomos
del interior y de la superficie.
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Figura A.2: Distribucion del parametro de centrosimetria en un nanohilo de cobre
monocristalino con 0.2 at % Ag y € = 20 %. También se identifican las fracciones de
atomos correspondientes a dislocaciones parciales y fallas de apilamiento.
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Por su parte, en la seccion 5.2 se estudian nanohilos de cobre policristalino a
temperatura de 300 K. En la figura A.3 se muestra la distribucién del CSP del
sistema Cu 0.0 at % Ag a una deformacion de € = 0.6 %, es decir, antes de llegar al
limite elastico. En el rango de valores del CSP desde 0 a 2.5 se identifica la fraccion
de atomos del interior de los granos con estructura cristalina perfecta. Entre 4.0
y 6.5 se encuentra la fraccién de atomos pertenecientes a fallas de apilamiento y
dislocaciones parciales. Cabe destacar que apesar de estar atin en el régimen eldstico
el sistema, se tiene este tipo de defectos debido a la preparacion del sistema, como
es mencionado en la seccién 5.2. Finalmente, para valores del CSP mayores a 6.5 se
tienen las fracciones de atomos correspondientes a la superficie y bordes de grano.

En la figura A.4 se muestra el caso en que la deformacién es € = 10 %, es decir,
el nanohilo se encuentra en el régimen plastico. La distribucién es esencialmente
la misma que la presentada anteriormente, con la diferencia de que la fraccion de
atomos pertenecientes a dislocaciones parciales y fallas de apilamiento es mayor y la
correspondiente a atomos en estructura perfecta es menor.

Se destaca que la temperatura produce vibraciones térmicas en los dtomos. Esto
provoca una desviacion del valor del CSP con respecto al caso en que la temperatura
es casi cero, como se vi6 en las distribuciones del CSP en los nanohilos monocristal-

1nos.
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Figura A.3: Distribucion del parametro de centrosimetria en un nanohilo de cobre
policristalino con 0.0 at % Ag y e = 0.6 %. Se identifican las fracciones de dtomos del
interior, superficie, bordes de grano, dislocaciones parciales y fallas de apilamiento
generadas al preparar el sistema.
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Figura A.4: Distribucion del parametro de centrosimetria en un nanohilo de cobre
policristalino con 0.0 at % Ag y ¢ = 10%. La fraccién de dtomos pertenecientes a
dislocaciones parciales y fallas de apilamiento es mayor.



Apéndice B

Propagaciéon de dislocaciones
parciales

Durante el régimen plastico del cobre se tiene la nucleacion de dislocaciones par-
ciales. A continuacién se presenta la propagacion de éstas de forma esquematica.

En la figura B.1 (a) se tienen dos planos (111) de cobre monocristalino. Al nuclear-
se la primera dislocacién parcial, figura B.1 (b), se genera una falla de apilamiento
(denotada como SF). Esta se extiende al propagarse la dislocacién, figura B.1 (c)- (q).

Ahora consideremos el caso en que la primera dislocacién parcial queda atrapada
en un cierto lugar. Si se emite una segunda dislocacién parcial, figura B.2 (a), al
propagarse eliminard la falla de apilamiento, figura B.2 (b)-(0). Eventualmente en
un determinado momento ambas dislocaciones parciales se juntaran formando una

dislocacién perfecta, figura B.2 (p).
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Figura B.1: (a) Dos planos (111) de cobre monocristalino. (b) Nucleacién de la
primera dislocacién parcial. (¢)-(q) Su propagacién crea a su paso una falla de apil-

amiento.
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Figura B.2: (a) Nucleacién de la segunda dislocacion parcial. (b)-(o) Su propagacién
elimina la falla de apilamiento. (p) Al juntarse ambas dislocaciones se forma una

dislocacién perfecta.



Apéndice C

Calculo de la curva de energia de
falla de apilamiento

En la seccion 4.4 se presenta el cdlculo de la curva de energia de falla de apila-
miento generalizada, cuya forma general se muestra en la figura C.1. A continuacién
se explica en detalle el método utilizado para calcularla.

Se considera un bloque de cobre monocristalino conformado por miltiples planos
(111) apilados en la direccién [111]. Se aplican condiciones periédicas de borde en
las direcciones [110] y [112]. Al sistema se le deja relajar sélo en la direccién [111].
El sistema se muestra en la figura C.2 (a). Su energia total es guardada como Ej. El
valor (Ey — Ep)/A, con A el drea de la seccién transversal  — y del bloque, entrega
el primer punto de la curva de la figura C.1, el cual evidentemente coincide con el
origen. En la figura C.2 (b) se puede ver la zona de contacto entre ambos bloques.

Como segundo paso, el bloque inferior (azul) se desliza en la direccién [112] con
respecto al bloque superior (rojo) en una pequena distancia utilizando estética molec-
ular. La energia del sistema es minimizada, calculada y almacenada como F;. La
diferencia (E; — Ep)/A entrega el siguiente punto de la curva de la figura C.1. Este
paso se repite sucesivas veces hasta completar la curva.

La importancia de este método se encuentra en que el deslizamiento entre los
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Figura C.1: Curva generalizada de energia de falla de apilamiento.

bloques azul y rojo replica la generacién de una falla de apilamiento en su zona de
contacto, la cual debe ser formada por el paso de una dislocacion parcial durante la
plasticidad de un material. Para que el defecto planar se genere, los atomos deben
pasar primero la barrera energética dada por 7,ss, mostrada en la figura C.1. En esta
simulacion, ella corresponde al apilamiento de los atomos de la zona de contacto del
bloque azul sobre los enlaces de los atomos del bloque rojo, como se visualiza en la
figura C.3 (a). En la figura C.3 (b) se ve la zona de contacto entre ambos bloques
con mayor detalle. Se destaca que la fila extra de atomos rojos en la parte superior
de la figura corresponde a la fila ausente de la parte inferior, debido a las condiciones
periddicas de borde.

Luego de pasar la barrera de la energia 7,.s, los atomos de la zona de contacto
del bloque azul caen a un estado energético menor correspondiente al punto v,y de
la figura C.1, cuyas disposiones se muestran en la figura C.4 (a) y (b). Este estado

corresponde a una falla de apilamiento.
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Figura C.2: (a) Sistema inicial de cobre monocristalino compuesto por la apilacién
de planos (111) en la direccién [111]. (b) Zona de contacto de los bloques azul y rojo.
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Figura C.3: (a) Disposién de los bloques azul y rojo para 7,ss. (b) Los atomos azules
de la zona de contacto se encuentran por sobre los enlaces de los &tomos rojos.
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Figura C.4: (a), (b) Los atomos de la zona de contacto del bloque azul se encuen-
tran en un estado de menor energfa llamado s, correspondiente a una falla de
apilamiento.
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