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Capitulo 1

Introduccion

Los vidrios metdlicos son s6lidos amorfos sin orden de largo alcance, Habi-
tualmente, los metales son sélidos con estructura interna ordenada obtenidos por
fusién y subsecuentemente sometido a tratamiento térmico responsable de obtener
la cristalizacion y determinar sus propiedades. Diferente a estos sélidos ordenados,
normalmente policristalinos, los vidrios metélicos son obtenidos por rapido en-
friamiento evitando la cristalizacion y consiguiendo una estructura desordenada
similar a la del liquido. Como consecuencia, su informacién estructural recae en
dos longitudes de escala: orden de corto alcance (SRO) y orden de medio alcance
(MRO). Su desorden estructural los hace merecedores de tener propiedades es-
tructurales superiores a los de su contraparte, como son: mayor resistencia a la
fractura, limite elastico, resistencia a la fatiga y resistencia a la corrosion.

Los vidrios metélicos son materiales relativamente nuevos, ya que fueron des-
cubiertos en 1960. Convencionalmente, son solidos formados por dos elementos y
de dimensiones pequenas, sin embargo, su interés para aplicaciones en ingenierfa
no fue evidente hasta que en los anos 90 del pasado siglo se pudieron producir
en dimensiones centimétricas, dando lugar a lo que se conoce como vidrios me-
talicos masivos (Bulk Metallic Glasses). A partir de este momento el estudio de
sus propiedades mecénicas se convirtié en un tema de investigacién del maximo
interés para acotar su utilidad como materiales estructurales. Desde entonces se
han publicado centenares de articulos de investigacion sobre el tema. La mayoria
de ellos son de tipo experimental, pero con el aumento de la potencia de calculo
de los ordenadores el papel de la simulacién numérica es cada vez més relevante.
La simulacién numeérica utilizando Dinamica Molecular proporcionan una aproxi-
macion muy detallada al comportamiento atémico, y por lo tanto permite analizar
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los mecanismos atémicos que dan lugar a los comportamientos macroscopicos ob-
servables experimentalmente.

En esta tesis se aborda un problema muy concreto, el de la aparicién de aniso-
tropia en el material tras un proceso de deformacién. Resultados experimentales
[2] pusieron de manifiesto la apariciéon de anisotropia tras la deformacion de vidrios
metélicos, aspecto novedoso y desconocido hasta la fecha. A priori no existe un
mecanismo fisico evidente por el cual el material deba retener un cierto grado de
anisotropia después de una deformacion. Este hecho motivo la realizacién de la
presente tesis doctoral, con el objetivo de analizar los mecanismos de deformacion
microscépicamente y tratar de revelar la razén de la anisotropia remanente.

1.1. Vidrios Metalicos

Cuando escuchamos la palabra vidrio, lo primero que se nos viene a la mente
es pensar en imagenes como ventanas, botellas o frascos de “cristal”. Desde un
punto de vista microestructural, los vidrios son s6lidos amorfos, sus 4tomos no es-
tan ordenados en una estructura cristalina. Los metales por otra parte, son sélidos
cristalinos con una estructura ordenada, donde los dtomos estan dispuestos en el
espacio segin una red geomeétrica (red cristalina) generando una estructura cons-
tituida por la repeticion de un elemento bésico (celda unidad) (figura 1.1a). Sin
embargo, bajo ciertas condiciones, los metales pueden exhibir estructuras amorfas
(figura 1.1b). Tales materiales son comunmente denominados como vidrios me-
talicos o metales vitreos. Dentro del estudio de materiales, los vidrios metalicos,
son relativamente nuevos comparandolos con otros materiales amorfos, como por
ejemplo muchos materiales poliméricos.

Un vidrio metdlico, es una aleaciéon de metales - y en algunos casos porcentajes
minoritarios de no metales - en el que las condiciones de produccién permiten
evitar la cristalizacién, conservando esencialmente la estructura del liquido y de
esta forma se consigue un sélido desordenado.

En la década de 1960, Duwez, Klement y Willens [3] descubrieron la primera
aleacion binaria amorfa, subenfriada rapidamente a una velocidad de 1x106 °C s~}
y compuesta de Au y Si. Observaron que la configuracién atémica de la fase liquida
no tiene el tiempo y la energfa suficiente para reordenarse y formar una estructura
cristalina. Desde su descubrimiento, los esfuerzos se concentraron en métodos de
formacién para una fabricacion continua. Pero fue hasta los comienzos de los anos
1970s y mediante la aplicacion de solidificacién rapida que se consiguieron producir
vidrios metdlicos en forma de cinta, bandas o cables de dimensiones limitadas con
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(a) (b)

Figura 1.1: (a) Estructura cristalina. (b) Estructura amorfa

apenas unas micras de espesor. A partir de aqui, surgié una explosion académica
e industrial. Sin embargo, las limitadas dimensiones del material obtenidas por el
rapido enfriamiento mermaron el campo de aplicacién.

Academicamente, se hicieron contribuciones importantes una de ellas fueron
la temperatura de transicién vitrea T, |4| propuesta por Turnbull. Basado en la
cinética de nucleacién de un cristal y la viscosidad del liquido, cuando una aleacién
se enfria hasta T, la viscosidad aumenta rapidamente y se forma el vidrio.

También se predijo la capacidad de formar amorfo GFA [5], que puede inter-
pretarse como la capacidad que tiene una aleacién liquida, de que al momento de
ser enfriada forme una estructura atémica amorfa sin una apreciable formacion de
fases cristalina. El criterio de formar amorfo juega un papel muy importante en el
desarrollo de vidrios metélicos incluyendo los masivos (BMGs).

Los vidrios metalicos masivos (BMGs) son aleaciones amorfas, que a diferencia
de los primeros vidrios metélicos con dimensiones pequenas, pueden obtenerse con
espesores mayores al milimetro. El primer vidrio metélico masivo fue de Pd-Cu-Si
preparada por Chen [6] y resultando con un didmetro de 0.5 mm. Utilizaron un
método de fundicién por succién con un velocidad de enfriamiento de 103 K s~1.

Desde su descubrimiento hasta la fecha, el estudio de los vidrios metalicos ha
aumentado a pasos agigantados atrayendo el interés de cientificos e ingenieros en
mejorar e incrementar las composiciones conseguidas en estado vitreo y al mismo
tiempo obtener materiales de mayor dimension, y es que algunos de estos muestran
deseables propiedades para la aplicacién industrial tales como bajas pérdidas por



Capitulo 1. Introduccién

histéresis magnética (en los casos que contienen Fe, Co, Ni), mayor rendimiento y
resistencia a la fractura, mayor limite de deformacién eléstica, mayor resistencia a
la corrosién y mayor almacenamiento de energia hasta antes del fallo [7]. Mediante
el método de la adiciéon de elementos, en ocasiones muy minoritarios, a sistemas
binarios, se han creados nuevas generaciones de aleaciones de mayor dimension,
va que pueden producirse en piezas de hasta 10 ¢cm de grosor. Algunas de estas
aleaciones BMGs son basadas en el sistema binario Cu-Zr [8] y sujeto a velocidades
de enfriamiento de unos 10 K s~! o menos, suficientes para evitar la cristalizacién
[9]-

Como se forman los vidrios metalicos? En general, los materiales metalicos
cristalizan durante el proceso de enfriamiento dando lugar a la formacién de di-
ferentes estructuras cristalinas. Sin embargo, si enfriamos rapido, los atomos no
tendran tiempo de moverse y ordenarse en forma de fases cristalinas. La clave esta
en la velocidad de enfriamiento, condicién critica para la preparaciéon de vidrios
metélicos. Una manera de poder imaginar y visualizar este procedimiento seria
considerar que tenemos una piscina vacia y por otro lado tenemos una bolsa lle-
na de bolas (4tomos), si queremos llenar la piscina con los atomos colocados en
distancias iguales y periédicas, esto tomara tiempo en colocar cada pelotita, por
otro lado, si soltamos todas las pelotas a sobre la piscina, las pelotas quedaran
esparcidas de forma aleatoria sin forma ordenada y el tiempo que se requiere pa-
ra llenar la piscina por este método es mucho menor. Para recapitular: un vidrio
metalico se obtiene mediante el enfriamiento rapido desde un estado liquido, de
modo que los 4&tomos no llegan a ordenarse al pasar a estado sélido, consiguiendo
asi una estructura interna amorfa, idéntica a la de un liquido. Los primeros vidrios
metalicos reportados fueron formados a una velocidad de enfriamiento de 10° - 106
K s7! [10]. En general, las velocidades de enfriamiento que se requieren para la
formacion de vidrios metalicos oscilan entre 104 -106 K s™! a excepcién de algunas
composiciones donde la velocidad critica de enfriamiento es de 10% K s71 [11] o
incluso inferior [12].

Una propiedad importante que debe entenderse e interpretar es la facilidad
que tiene una aleacion en estado liquido, de que al momento de ser enfriada forme
una estructura atémica amorfa sin una apreciable formacién de fase cristalina.
Entender y predecir la capacidad de formar fase vitrea o amorfa (Glass forming
ability, GFA) es clave para el desarrollo de nuevos tipos de BMGs, ya que es uno
de los mayores retos para el uso de aleaciones no cristalinas. En la figura 1.2 se
muestra el proceso de obtencion de vidrios metalicos. La curva (a) tiene que evitar
la nariz del diagrama TTT para excluir la formacién de fases cristalinas. T, es

4
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Figura 1.2: Diagrama esquemético tiempo-temperatura-transformacion (T'TT) pa-
ra generar vidrios metalicos

la temperatura de fusién y 7T}, es la temperatura de transicion vitrea. Una vez en
estado vitreo si el material es sometido a tratamiento térmico por encima de la
transicién vitrea vuelve al estado de liquido subenfriado. El liquido subenfriado
puede cristalizar a una temperatura T, < T;,, en la zona de la curva discontinua
(b). En laregion de temperaturas entre T, y 17, el material se mantiene en el estado
de liquido subenfriado, con su correspondiente viscosidad, y puede ser conformado
sin perder su caracteristica de amorfo.

No todas las aleaciones metalicas pueden obtenerse en forma amorfa. Inoue |7/,
propuso tres reglas empiricas que rigen la capacidad de vitrificacién de los vidrios
metélicos:

= La aleacién debe tener al menos 3 componentes

= Debe haber un diferencia significativa en el tamano atémico entre los com-
ponentes de la aleacion (mayor a 12 %)

= La entalpia de formacion de los compuestos binarios de los 4tomos metélicos
presentes debe ser negativa.

La diferencia de tamanio en los atomos desestabiliza la estructura cristalina y
produce tensiones volumétricas en la red, siendo esto un punto fundamental en la
eleccion de una nueva aleacién amorfa. Esto da a comprender que la formacion de
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aleaciones que cumplan estas tres propiedades tienen una especial configuracién
atémica en el estado liquido.

La biisqueda de un parametro o criterio que indique la formacién vitrea es un
punto de gran interés y motivo de esfuerzo cientifico. Existen algunos parametros
simples que han sido sugeridos, basados en propiedades fisicas y temperaturas
caracterfsticas. El més conocido es la temperatura reducida de transiciéon vitrea
T,/Ty, propuesta por Turnbull [4].

Una de las técnicas més importantes para la producciéon de estos materiales
amorfos es el método de melt spinnnig. Esta técnica consiste en el enfriamiento de
liquido inyectado sobre la superficies de una rueda enfriadora metélica (de cobre
generalmente) girando a alta velocidad (Figura 1.3).

Container

Ribbon

Cold spinning disk

Figura 1.3: Esquema de la tecnica melt-spinning

El proceso de enfriamiento consiste en colocar la aleacién en un tubo de cuarzo
(crisol) fundiéndola por induccion magnética, posteriormente se inyecta gas a pre-
sién dentro del tubo de cuarzo, forzando el material fundido a ser expulsado por
la parte inferior estrecha del crisol en forma de chorro cayendo sobre la superficie
de la rueda giratoria.

Las variables que toman parte en esta técnica son:

= Velocidad de rotaciéon del disco
s Alta conductividad térmica de la rueda

» Naturaleza y presion del gas

De esta manera se pueden obtener cintas de material amorfo directamente
desde el estado liquido con una anchura de entre 0.97 a 7.4 mm [13-15].
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Algunas otras técnicas de enfriamiento rapido para obtener vidrios metélicos
son las siguientes:

s Melt-Quenching: Técnica de enfriamiento en agua a 273 K. La velocidad de
enfriamiento es de aproximadamente de 102 K s~

= Splat Cooling o Splat Quenching: Procedimiento que consiste en verter el
metal fundido entre dos rodillos de cobre consiguiendo una velocidad de
enfriamiento de 10° y 108 K s~1.

= Condensacién de vapor: Se produce cuando un flujo de vapor del metal golpea
la superfice fria produciendo la formacién de material amorfo. La velocidad
de enfriamiento es de alrededor de 101 k s~1.

» Atomizacion: Esta técnica de enfriamiento es del orden de 102 a 10* K s~ 1.
Consiste en el uso de una corriente liquido o de gas impactando sobre el
metal fundido a altas velocidades.

1.1.1. Propiedades Mecanicas

Se ha determinado que los vidrios metdalicos exhiben una amplia gama de fa-
vorables propiedades mecénicas cuando se comparan con materiales cristalinos de
composicion similar|16]. La falta de dislocaciones los hace diferentes comparados
con un metal cristalino, ya que pueden mostrar un alto rendimiento eldstico. Su
tenacidad es extremadamente alta y en algunos casos puede estar combinada con
diversos grados de ductilidad. Ambas propiedades son influenciadas por la com-
posicién quimica de la aleaciéon y el tratamiento térmico. Generalmente muestran
una alta resistencia; algunos de ellos pueden ser plasticamente cizallados a defor-
maciones mayores a la unidad; algunos muestran alta resistencia a la corrosién;
proporcionan poca conductividad eléctrica y térmica; tienen alta permeabilidad
magnética y baja fuerza coercitiva en el caso de composiciones basadas en Fe;
pueden propagar ondas de sonido con baja atenuacion [17]. Su limite elastico es
de aproximadamente 2%, pero algunas pruebas experimentales han demostrado
que este valor puede ser incluso superior, llegando a alcanzar alrededor de 3 %,
4.4% y 6.6 % [18-20|. Exhiben los valores més altos en los indices de rendimiento
mecanico 0/E y o/pE, donde o, E y p son limite de fluencia, modulo elastico
y densidad respectivamente. Su resistencia a la fractura y dureza pueden corre-
lacionar con el modulo de elasticidad y la temperatura de transicion vitrea |21].
A pesar de ser un material con excelentes propiedades mecanicas, en general no

7
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muestran una deformaciéon plastica homogénea debido a la falta de deslizamiento
cristalogréfico, controlado por el movimiento de las dislocaciones en los metales
cristalinos. La deformacién plastica en los metales vitreos se produce mediante
la aparicion de bandas de corte concentradas, llamadas bandas de cizalla (shear
bands). Esta caracteristica hace que sean bastante fragiles en muchos casos y fa-
llen catastroficamente debido a una propagacion sin inhibicién de estas bandas.
Ademiés, comparados con so6lidos cristalinos con propiedades similares, los BMGs
se debilitan en altas temperaturas y sufren de fatiga ciclica por estrés. Por otro
lado, ya que su rendimiento elastico es mayor y la plasticidad es menor, exhiben
poca deformacién plastica antes del fallo.

Otras propiedades que resaltan dentro de estos materiales amorfos son las
siguientes:

s Eléctricas: Su conductividad eléctrica se ve disminuida comparada con ma-
teriales cristalinos. A pesar de portar electrones libres para conduccion, su
desorden atémico limita el movimiento de electrones.

= Alta resistencia a la corrosion, en algunas aleaciones: se debe a la falta de
limites de grano que son susceptibles al ataque quimico

= Magnéticas: Las aleaciones ferromagnéticas suelen ser magneticamente blan-
das, su falta de limite de grano facilita el cambio en la magnetizacion.

1.1.2. Comportamiento de la deformacién en sélidos

La deformacién en s6lidos es consecuencia de procesos mecanicos. La deforma-
cion es la reaccién que tiene el material sujeto a una fuerza externa al tratar de
adaptarse a ella.

El comportamiento de la deformacién en materiales tiene la siguiente clasifi-
cacion:

= Klastico, se deforma acumulando energia sin que esta produzca transforma-
cién termodindmica irreversible. Su comportamiento es reversible cuando se
suprimen las fuerzas.

s Plastico, que no es reversible; aunque se retiren las fuerzas el sélido no vuelve
a su estado inicial.

= Viscoso, es una deformacién irreversible pero en que la deformaciéon no es
proporcional a la fuerza aplicada. La viscosidad es la resistencia que tienen
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las moléculas que conforman un material para separarse de otras, es decir,
es la oposicion a fluir.

m-
Inhomogeneous flow

Glass
transition
"viscous"

-10 4

Homogeneous flow

—-15 4

-8
10 sec
———
= Access limited by crystaliization
—20 = =S

TeTe T

Figura 1.4: Esquema de deformacion de los vidrios por Spaepen [1]

Spaepen [22] describi6 el rango en que un sistema amorfo puede ser considera-
do un soélido, distinguiendo los modos de deformacién posibles: Flujo homogéneo,
Figura y flujo inhomogeneo, Figura 1.4. El flujo homogéneo ocurre en un nivel de
esfuerzo bajo y altas temperaturas, donde cada elemento experimenta la misma
deformacion [23]. El flujo inhomogeneo ocurre en altos niveles de esfuerzo y ba-
jas temperaturas, donde la deformacién se localiza en forma de bandas de corte.
Estas bandas han sido observadas en pruebas bajo cargas de compresion, flexion
y traccion uniaxial [24-27]. En solidos cristalinos, la deformacion pléstica esté
caracterizada por los movimientos de dislocacién, que se producen cerca de las
fronteras de grano. Esto ocurre por movimientos de atomos que se encuentran
fuera de su posicion ideal en la estructura cristalina y generan un deslizamiento
de planos en una direccion determinada. A diferencia de los solidos cristalinos, los
mecanismos de deformacioén en los vidrios metalicos son méas complicados que los
cristalinos. Dependiendo de la temperatura y las condiciones de carga, los vidrios
metélicos muestran deformaciones elasticas, viscoelasticas, plasticas inhomogeneas
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o comportamiento plastico homogéneo.

1.2. Dinamica Molecular

La caracterizacion de estructuras, el estudio de propiedades estaticas, dindmi-
cas y estabilidad de fase, hoy en dia puede llevarse a cabo por medio de técni-
cas computacionales basadas en simulaciones atomisticas. La Dindmica Molecular
(DM), es una técnica de simulacion molecular computacional ampliamente uti-
lizada en el modelamiento numérico, que permite estudiar el comportamiento o
evolucién de un sistema fisico, quimico o biologico, a través del tiempo. El principal
objetivo de esta técnica consiste en describir las interacciones en base a las leyes
generales de la quimica y fisica. El principio de la técnica es predecir el movimiento
de los objetos clasicos siguiendo las ecuaciones de Newton [28-30].

Su uso esta conectado al uso de computadoras y graficos interactivos. El avance
y desarrollo de los ordenadores y de las técnicas computacionales ha permitido el
uso de modelos teodricos para el estudio de todos aquellos problemas relacionadas
con la geometria y la energfa de las moléculas.

Las particulas que conforman un determinado sistema interacttian unas con
otras mediante potenciales de interaccién. Estas interacciones entre particulas pro-
ducen fuerzas que acttian sobre las particulas causando su movimiento y cambio
de sus posiciones relativas. Con esta técnica podemos estudiar sistemas comple-
jos y conocer con exactitud la posicién y velocidad de los &tomos en cualquier
instante mediante la integracién numérica de las ecuaciones de movimiento. La
DM es un puente de conexién entre la teoria pura y la experimentacién, la cual
facilita el andlisis estructural y dindmico de los materiales. Una parte fundamental
a considerar de una simulacién es el potencial de interaccién del sistema, ya que
de éste dependera la fiabilidad y calidad de nuestros resultados. Es por esto que
los resultados de la simulacién serdn confiables si las fuerzas entre particulas son
similares a las fuerzas del sistema real.

El movimiento de las particulas en DM estd gobernado por las leyes de la
mecénica clasica, y que consiste en el célculo de la trayectorias de un sistema de
n particulas por integracién numérica de las ecuaciones de Newton, en particular
con la segunda ley, que para un cuerpo seria:

(1.1)

tenemos que la fuerza sobre un cuerpo F; corresponde a la masa del cuerpo m;

. . 27
por la aceleracion del mismo ‘ihf;.
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La fuerza que actda sobre cada particula en un instante de tiempo ¢ se deter-
mina mediante la derivada de la energia potencial con respecto a las posiciones
relativas entre las particulas:

- oF;
F=— 1.2

es por esto que la funcién de potencial interatémico es fundamental para obtener
una buena simulacién.

Los pasos generales para llevar acabo una simulacién por dindmica molecular
son los siguientes:

Configuracion del sistema (geometria, colectividad termodinamica, parame-
tros integradores)

Colocacién de las particulas

Eleccion del potencial de interaccién entre particulas

Termalizacion (Llevar el sistema a un estado adecuado para mediciones)

Proceso (por ejemplo, tratamiento mecénico)

Analisis de los resultados

1.2.1. Potenciales interatémicos

Para modelar y permitir que atomos o moléculas interactien y evolucionen a
través del tiempo es necesario el uso de potenciales interatéomicos. Toda interacciéon
interatémica deriva de la mecénica cudntica y de la interaccién entre atomos,
es por eso que cualquier tratamiento riguroso debe basarse en las soluciones de
las ecuaciones de Schrodinger. Pero estas simulaciones de primeros principio son
computacionalmente muy costosas y solo pueden tratar cantidades relativamente
pequenas de dtomos. En el caso de la DM, para realizar simulaciones a modo de
reproducir resultados no solo cualitativamente, sino también cuantitativanete, el
potencial deberd contener el maximo de informacién posible para aproximarse al
sistema real. Es de primordial importancia la eleccién del potencial interatémico
del sistema a simular, ya que de este dependeri la fiabilidad y calidad de nuestros
resultados. En general, la energia potencial V para un sistema con N &dtomos puede
expresarse en términos que dependen de las coordenadas de atomo individuales,
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Figura 1.5: Esquema de potencial

pares, tripletes, etc:

N N N
V= Z‘/l T +ZZV2 Ty Tg "‘ZZ Z Vg,(’l”i77‘j,7“k)+... (13)
i=1 j>i i=1 7>1 k>j5>1

donde el primer término V) representa las interacciones de un cuerpo afectado
por un campo externo o por las condiciones de contorno (paredes del sistema), el
segundo término, V5 la interaccion de dos cuerpos, V3 interaccién de tres cuerpos
v asi sucesivamente. El segundo término V5, es el mas importante. La interaccién
entre dos cuerpos depende solo de la magnitud de separacion r;; =| 7 — 7 |, por
lo que puede ser escrito Va(ri;). Se ha demostrado que este término describe muy
bien sistemas fisicos, como la simulacién de gases y moderadamente en liquidos y
solidos. El resto de los términos V3(r;, rj,rk), Va(rs, 75, 7%, 77)... son llamados como
términos de interaccién de muchos cuerpos. En general, los términos de orden 4 o
superior aportan muy poco al potencial y son muy costosos computacionalmente
para incluirlos en la simulacién, por lo que no son tenidos en cuenta. La forma
mas sencilla que puede adoptar el potencial es la de una interaccién de pares.

Cabe destacar que existen otros métodos diferentes a la separacion del po-
tencial en diferentes contribuciones, los cuales tienen en cuenta la distribucién
electronica para calcular el potencial entre &tomos. Unos de ellos es el del método
del atomo embebido (Embedded Atom Method, EAM |31]) el cual hemos usado
en este trabajo y que describiremos posteriormente.

12
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1.2.2. Potencial de Lennard-Jones

Uno de los potenciales més simples y mas usados en dindmica molecular es el
potencial de Lennard-Jones [32|. Es un potencial de pares, donde la funcion Va(r;;)
en (3) adquiere la siguiente forma

o= (7) ()]

donde € es la profundidad del pozo de potencial y o es la distancia a la cual el
potencial es cero (figura 1.5). A distancias pequenas entre atomos, el potencial es
fuertemente repulsivo. A distancias grandes, el potencial es atractivo, representan-
do la atracciéon de Van der Waals.

1.2.3. Meétodo de atomo Embebido (EAM)

El estudio extenso de materiales a nivel atémico, esta siendo exhaustivamente
atil para entender y predecir la correlacién entre las propiedades de un material
a nivel atémico y a nivel macroscopico. El surgimiento de la simulaciéon numérica
esta siendo un herramienta de gran utilidad para analizar y predecir propiedades
fundamentales. Es importante saber lo que queremos analizar para asi elegir ade-
cuadamente qué potencial se adapta mejor a la simulacién y reproduze valores
cercanos a los experimentales. Para el estudio de materiales sélidos, principalmen-
te en la simulaciéon de metales, uno de lo potenciales mas empleado actualmente
es el método del d&tomo embebido. Metodologia propuesta por Daw y Baskes [33],
Finnis y Sinclair[34], quienes desarrollaron esta forma de potencial avanzado para
simulaciéon de metales. Las bases del potencial se basan en la teoria del funcional
de densidad. Esta teorfa nos dice que la energia y la distribucién electrénica del
estado fundamental se puede obtener utilizando el funcional de la densidad en
vez de la funcién de ondas. Basandonse en esta idea, Daw y Baskes considera-
ron que la energia potencial de un atomo puede calcularse como la suma de la
energia electrostatica debida a la densidad electronica de los 4tomos vecinos. De
este modo, se tiene en cuenta la contribucién energética embebida del 4tomo en la
densidad electrénica del entorno como una funcion F;(p;), el potencial consiste en
una funcién potencial aditiva simple y una funciéon embebida dada de la siguiente
manera:

1 N N
U= B Z;gqbij(m'j) + Z;Fz'(/h') (1.5)
1= JFT 1=

13
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donde el primer termino ¢;;(r;;) corresponde a la interaccion de corto alcance entre
pares de atomos, 7;; =| 7’; — 75 | es la distancia entre atomos ¢ y j, Fj(p;), llamada
funcién de embebido, representa la cohesién de un atomo en el sitio dependiente de
la densidad electrénica local p;. Dicha densidad se calcula como la superposicién
de funciones de pares atémicos:

pi = Zg@(n’j) (1.6)

donde ¢(r4) es la contribucion de la nube electrénica del atomo j a la densidad
del sitio 4 como funcién de la distancia desde su centro.

La aplicacion de los EAM a materiales solidos nos permite caracterizar propie-
dades sobre la estructura, la dindmica, transiciéon de fases, vibracion, difusién y
segregacion [33, 34]. La forma que adopta la expresion (1.5) hace que este método
no sea mucho méas caro computacionalmente que usar un potencial simple del tipo
Lennard-Jones.

1.2.4. Condiciones contorno

Las condiciones de contorno en una simulacién DM condicionan los resultados.
Se distinguen tres tipos de condiciones de contorno: libre, fija y periodica. Una
condicién de contorno libre es la que corresponde a la superficie libre de un liquido,
por ejemplo. Las condiciones fijas corresponden a un sistema limitado en el espacié.
Por altimo, las condiciones de contorno perioédicas son las adecuadas para estudiar
el interior de un material sin interferencias debidas a la presencia de una superficie
libre o fija. En este caso las paredes opuestas del sistema son equivalentes, y una
particula que sale de la caja de simulacién por una de sus paredes entra en la
caja por la pared opuesta. Desde un punto de vista conceptual el sistema estd
rodeado por replicas iguales en todas las direcciones y el calculo de la simulacién se
desarrolla como si el sistema fuera infinito en el espacio 1.6. La forma y dimensién
del sistema depende de la geometria deseada en cada simulacién. Las condiciones
de contorno peridédicas son las adecuadas para el estudio que proponemos, en el
que estamos interesados en este caso, donde no deseamos analizar ningun efecto
superficial o de restriccién en la movimiento molecular.

1.2.5. Colectividades

Una colectividad se puede definir como una coleccién de todos los sistemas po-
sibles los cuales tienen diferentes estados microscopicos pero las mismas propieda-
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Figura 1.6: Condiciones periédicas de contorno

des macroscoépicas de un sistema termodindmico. Dependiendo de las condiciones
de interés, una u otra determinada colectividad es apropiada para la simulacion.
Ejemplos de colectividades con diferentes caracteristicas son:

» Microcanonica (NVE). Una colectividad de sistemas termodinamicos donde
el sistema es aislado y no intercambia energia ni materia con el ambiente. Es
decir, la energia E del sistema se mantiene constante junto con el volumen
V' vy el numero de 4tomos N.

» Canoénica (NVT). Una colectividad de sistemas que intercambia energia tér-
mica con los alrededores, pero no materia. Se mantienen constantes en nume-
ro de atomos N, el volumen V' y la temperatura 7" del sistema. Si queremos
analizar propiedades dindmicas de un sistema, esta colectividad podria no
ser adecuada.

» Isobarica-isotérmica (NPT). Se mantienen constantes la presion P, la tem-
peratura 7"y el numero de 4tomos IN. Permite controlar la temperatura y la
presion deseada.

» Gran canonica (Potencial quimico, V, T). Una colectividad de sistemas que
intercambia materia y energia con el ambiente, es decir, el niimero de parti-
culas varia, pero se mantienen constantes el potencial quimico, el volumen V'
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v la temperatura 7. Esta colectividad es adecuada para el estudio de molé-
culas conformacionales en vacio sin condiciones de contorno periédicas. Sin
estas condiciones, el volumen, la presién y la densidad no estan definidos.
La dindmica a presién constante no puede llevarse a cabo.
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Objetivos

Los vidrios metdlicos con diversas composiciones de aleaciones exhiben una di-
versidad significativa en tenacidad a la fractura y plasticidad. Este hecho ha sido
relacionado con los valores criticos en médulos elasticos, especialmente el mddulo
de cizalla. Se han encontrado composiciones de aleaciones amorfas relativamente
resistentes, mientras que otras composiciones se muestran fragiles. Su estructura
compleja hace que los procesos de deformacion en regimenes elasticos y plasticos
aun no se hayan comprendido completamente; a pesar de los grandes esfuerzos
dedicados, la relacién entre su estructura y las propiedades mecénicas sigue con-
teniendo grandes misterios. Su resistencia a la fractura se ve afectada por una
minima presencia de cristalizacién, que puede provocar tanto una reducciéon en
su tenacidad como propiciar un incremento en fuerza y plasticidad segin el tipo
de material y de cristalizacion ocurrida [35, 36]. Su deformacion elastica contiene
significantes componentes anelasticas, lo que provoca que cambios en su estructura
local (rompimiento de enlaces o reorentaciones) produzca cambios en el comporta-
miento mecanico. Para profundizar el andlisis estructural en sélidos a un nivel que
el método experimental no puede llegar disponemos de la técnica de simulacién
mediante dindmica molecular. Esta técnica , ha sido muy utilizada para modelar
v analizarla estructura, termodindmica y dindmica de los vidrios metéalicos a nivel
microscopico[28, 37|. La DM nos propociona informacién sobre las coordenadas
atémicas que experimentalmente no es posible determinar.

El objetivo de esta tesis es avanzar en el conocimiento fundamental entre las
propiedades mecanicas y la estructura a escala atémica de los vidrios metalicos.
Més concretamente:

s Proveer informacién de los movimientos atémicos en respuesta a la deforma-
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cién por cizalla.
» Analizar la isotropia o anisotropia generada durante deformacién mecanica.

» Revelar el efecto de la deformacion en la estructura atéomica y el orden a
corto y medio alcance en funcién de la deformacién y temperatura.

» Visualizar el sistema y relacionar los resultados obtenidos mediante diversas
técnicas de anélisis con la topologia del material.

18
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Estado del arte

Los vidrios metéalicos son producidos por enfriamiento rapido desde su estado
de fusién, la velocidad de enfriamiento critica para evitar la cristalizacién es del
orden de 10% K s~! para vidrios metalicos binarios convencionales y de 102 s7! o
inferior para vidrios metélicos con alta capacidad de vitrificacion [38]. De hecho,
los vidrios enfriados a diferentes velocidades se encuentran en diferentes estados
de configuracion, caracterizados por su temperatura ficticia Ty, y su comporta-
miento mecénico depende en gran medida de T [39, 40]. Los MGs son idealmente
isétropos, pero pueden ser anisétropos debido al proceso de solidificacion , .

Se han hecho grandes esfuerzos para comprender los vidrios metélicos (MG);
su formacién, proceso de deformacién, comportamiento de fractura y otros aspec-
tos de su naturaleza y propiedades son actualmente objetivos de investigaciéon. Las
estructuras amorfas de los MGs se caracterizan por la disposicién atémica aleato-
ria y desordenada, que carece de las direcciones principales de la redes cristalinas.
Sin embargo, desde el comienzo de la investigacion en vidrios metélicos, se observo
una cierta anisotropia de sus propiedades y estructura; las velocidades de enfria-
miento extremadamente altas y las condiciones de enfriamiento no isotrépicas de
las técnicas de produccidon més comunes implican, de hecho, la presencia de aniso-
tropia estructural [41, 42]. También pueden producir anisotropia la deformacion
elastica y anelastica [43, 44], la fluencia [45] y la deformacién plastica no homogé-
nea [46]. Asimismo, los tratamientos térmicos y mecanicos posteriores, aplicados
con el objetivo de modificar algunas propiedades del vidrio [47], pueden eliminar
o acrecentar la anisotropia.

Los MG tienen un alto limite elastico y, en determinados casos, una alta resis-
tencia a la fractura que los hace tutiles en aplicaciones estructurales y funcionales

19



Capitulo 3. Estado del arte

[10, 48-50]. Una aplicacion interesante a la que se presta especial atencion es el uso
de estos materiales en piezas pequenas y sistemas microelectromecanicos; su falta
de microestructura combinada con excelentes propiedades elasticas y mecanicas
en la microescala [51] abre nuevas e interesantes oportunidades en este campo. La
presencia de anisotropia elastica |2], inducida ya sea por el método de produccion
o por la posterior deformacion en caliente [52], es por consiguiente de gran inte-
rés para controlar las propiedades mecéanicas de estos dispositivos, asi como para
abrir nuevas posibilidades de ajustes direccionales de la respuesta mecanica. Ade-
mas, una caracteristica destacada de los vidrios es que cambios estructurales muy
sutiles, casi imperceptibles en las distribuciones de probabilidad de par, pueden
generar enormes efectos en su dindamica. El efecto mas llamativo es la transicién
vitrea, en donde pequenos cambios de la estructura de la fase liquida corresponden
a cambios de varios ordenes de magnitud en la viscosidad. También en el estado vi-
treo pequenos cambios estructurales provocados por el envejecimiento fisico puede
cambiar la dinamica de la relajacion del vidrio [53] y afectar algunas propiedades
importantes, como la transformacién del comportamiento de fractura de dictil a
fragil [39]. Por estos motivos, se espera que una pequena anisotropia en la estruc-
tura pueda inducir anisotropia perceptible en varias propiedades macroscopicas.

Cuando un vidrio metélico es sometido a tratamiento bajo tensién o compre-
sién a temperaturas acercdndose a la T, este se deforma homogéneamente. Bajo
estas condiciones se exhiben dos componentes de deformacién, eldstica e inelas-
tica. Cuando la tension se elimina, la deformacion eldstica se recupera instanté-
neamente, mientras que la deformacién plastica no lo hace. La recuperacién de
la deformacién plastica esta conectada con el reordenamiento atémico. De hecho,
los reordenamiento atomicos son bastante sensibles a la tension [54]. Incluso en
la deformacién elastica donde se supone que los movimientos de los 4tomos son
reversibles, la irreversibilidad ya ha sido encontrada [55, 56].

Hay evidencia experimental 22| de que los vidrios metélicos muestran dos
regimenes de flujo diferentes, flujo inhomogéneo en bajas temperaturas y flujo ho-
mogéneo cerca de la transicién vitrea. El flujo inhomogéneo es caracterizado por
la formacién de bandas de corte ya detectadas en simulaciones de dindmica mole-
cular [57]. El grado de cambio estructural que se puede esperar esta relacionado
con el nimero adimensional de Weissenberg, Wi:

Wi = 7oy = —%—

Tshear

(3.1)

donde 7, es el tiempo de relajacién estructural a la temperatura estudiada. Cuando
Wi « 1 el tiempo para la relajacion estructural es comparativamente corto con los
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tiempos caracteristicos del proceso de deformacion, en este tipo de flujo el liquido
permanece en equilibrio (no hay cambios estructurales inducidos). Cuando Wi >
1, la velocidad deformacién es demasiado alta para dejar que el sistema adapte su
estructura durante el proceso de deformacién y, consecuentemente, esto produce
cambio estructural.

A pesar del largo esfuerzo dedicado a estudiar las propiedades de los vidrios
metdlicos, la anisotropia ha sido poco estudiada y es dificilmente entendida. La
primera evidencia de anisotropia estructural detectada por difracciéon de rayos x
fue presentada por Haimovich [58] Suzuki et al. [42] calcularon la anisotropia en
términos del factor de estructura y la funcion de distribucion par. Observaron que
en el orden de corto alcance, el factor de estructura decrece en la direccién de la
tensién e incrementa en la direccién perpendicular de la carga. Explicaron que la
anisotropia es resultado de la reorientacién de enlace durante la fluencia a eleva-
das temperaturas. Mas tarde, Tomida [59] evidenci6 la presencia de anisotropia
estructural siguiendo la deformacién homogénea que también fue observada usan-
do dindmica molecular. Utilizé un modelo con 4394 particulas interaccionando via
un potencial Lennard-Jones. El sistema fué deformado por debajo de la transicion
vitrea hasta llegar al estado anelastico para posteriormente estudiar la estructura
utilizando coordenadas esféricas.

Maés recientemente, la relacién entre la deformacién ineléstica y la anisotropia
estructural [44, 60, 61] ha sido estudiada y descrita como orientacién de enlace.
Concustell [2], evalu6 la anisotropia inducida por compresion uniaxial mediante
la medicién experimental del tensor de elasticidad, demostrando que la anisotro-
pia debida a la deformacion anelastica generada durante la aplicacién de carga de
compresion a alta temperatura es eliminada mediante un recocido sin tensién. A
mayor deformacion la anisotropia de signo opuesto sugiere un alineamiento por
fluencia plastica. A pesar de los grandes esfuerzos por estudiar los vidrios meta-
licos bajo procesos mecanicos, hasta el momento no hay un parametro aceptado
universalmente que nos permita caracterizar la anisotropia remanente, ni se cono-
cen todos los efectos estructurales que ésta genera. Por este motivo, consideramos
hay suficientes razones por explorar esta propiedad en materiales amorfos.

Si bien el origen atomistico de la anisotropia aneldstica inducida ha sido atribui-
do a la orientacion de enlace anisétropo (BOA) [45, 62|, el origen de la anisotropia
inducida por fluencia aun no ha sido revelado. De hecho, los anéilisis prelimina-
res de difraccidn sugieren que la anisotropia inducida por fluencia, si existe, debe
ser muy baja. Pero en recientes trabajos [52|, la anisotropia inducida en vidrios
metélicos durante el régimen de la deformacion homogénea no Newtoniana fue
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explorada en composiciones con elementos mayoritarios como La, Pd y Ce. En
este régimen de deformacion, a temperaturas cercanas a la transicion vitrea Ty, se
observé una remanencia de la anisotropia después de una deformacién por tensién
o compresion cuando el numero de Weissenberg (Wi) era mayor que 1-10.

El acceso experimental a la estructura del vidrio se obtiene mediante técnicas
de dispersién de rayos X, neutrones o electrones, que nos proporcionan informa-
cion directa sobre el espacio reciproco. En la mayoria de los casos, la informaciéon
experimental obtenida es un promedio tanto de las distintas especies atémicas que
componen el material como de diferentes direcciones geométricas. Por lo tanto, es
una tarea compleja revelar experimentalmente y tipificar las caracteristicas aniso-
tropicas en una estructura vitrea [62]. Las deformaciones elasticas afines durante
los experimentos de traccién o compresién, que generan anisotropia entre las direc-
ciones paralelas y transversales a los ejes de carga, se han caracterizado mediante
experimentos de difraccién in situ [63]. Por otro lado, la anisotropia remanente
permanente de las muestras sin carga después de una deformaciéon plastica o de-
formacion por fluencia lenta es mas delicada y dificil de identificar [46, 64]. La
dindmica molecular nos ayuda a estudiar en profundidad la estructura a escala
atémica de los vidrios metalicos con un detalle que no es accesible experimental-
mente. Los reordenamientos del orden de corto alcance (SRO en inglés) durante
la deformacién elastica y plastica, se han estudiado exhaustivamente mediante
simulacién atomistica. Configuraciones compactas como la coordinaciéon atémica
icosahédrica se han asociado a clisters atémicos més rigidos, es decir, zonas locales
menos susceptibles de cedir bajo tensién externa. Esto genera un escenario hetero-
géneo en el que la deformacién se localiza en zonas locales donde los dtomos estan
dispuestos en estructuras locales menos rigidas o 'blandas’ [65]. El estudio de los
indicadores estructurales que definen configuraciones del orden de corto alcance
son importantes y han recibido mucha atencién.

La distribucion estadistica de tales configuraciones locales, y su evolucién du-
rante el enfriamiento, el recocido/envejecimiento y la deformacion en caliente pue-
den relacionarse con la evolucién del orden a corto alcance y relacionarse con los
cambios de las propiedades macroscopicas [66, 67]. Sin embargo, una tarea impor-
tante aun en curso, es relacionar el andlisis del orden de corto alcance proveniente
de las simulaciones con los cambios observables en el factor de estructura S(q) o
la funcion de distribucion par g(r) obtenidas en experimentos de difraccion.

La idea del estudio estructural de los BMGs durante el proceso de carga y des-
carga mecanica es extraer informacién topolégica que nos permita medir y estimar
propiedades clave del material bajo determinadas condiciones o tratamientos. En
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este trabajo, estamos interesados en estudiar la anisotropia de los vidrios metalicos
generada en ciclos de deformacién por cizalla. Como sabemos, la propiedad aniso-
tropica varia segin la direccién en que es examinada. La mayoria de los esfuerzos
realizados por caracterizar la anisotropia han sido realizados experimentalmente,
sin embargo, esta no provee informacién a nivel atémico. Un método provechoso
para investigar a nivel atémico el reordenamiento de los &tomos bajo cualquier tra-
tamiento es la dindmica molecular. Pese a que la simulacién computacional tenga
sus limitaciones como el niimero de particulas y la escala de tiempo que se pueden
explorar, ha demostrado proporcionar informacién de los sistemas simulados que
se ajusta razonablemente bien con las mediciones experimentales.
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Capitulo 4

Materiales y métodos

El estudio que se presenta se ha realizado en vidrios metéalicos ternarios de
composicion CuNiPd y ZrCuAl. En esta seccién se indican los pardmetros uti-
lizados para la simulacién por medio de la técnica de dindmica molecular. Este
metodo ha sido ampliamente utilizado en el estudio de los sistemas amorfos, de
composiciones Ni-Zr, Cu-Ni, Cu-Zr y Ni-Zr-Al [68-71] entre otras.

4.1. Dinamica molecular

La dinamica molecular es una técnica util para obtener propiedades de un sis-
tema utilizando las ecuaciones de la dindmica de dtomos individuales o moléculas.
La dindmica describe la cantidad de movimiento y cémo las coordenadas de los
4tomos evolucionan con el tiempo 7V (¢), pY (t) dentro del sistema. Las trayectorias
deben ser calculadas mediante integracién numeérica, ya sea de las ecuaciones de
Newton o las de Hamilton.

En un simulacién molecular convencional en un sistema aislado las ecuaciones
de Newton son resueltas para un conjunto de particulas en un volumen V', donde la
energia total del sistema se conserva. Esta situacién es poco habitual en la realidad.
Para obtener una simulacién donde el sistema mantenga constantes magnitudes
de interés tales como persién o temperatura las ecuaciones de movimiento deben
ser reformuladas.

En este trabajo definimos el sistema como un conjunto de particulas, con coor-
denadas 7 limitado a un volumen V bajo condiciones periddicas de contorno. El
estado termodinamico del sistema esta definido por el namero de particulas (N)
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y las variables termodindmicas temperatura (7") y presion (P). En términos for-
males, nuestro sistema es una colectividad isobarica-isotérmica.

4.1.1. Algoritmo numérico

Un aspecto central en la simulacién numérica por dindmica molecular es el
algoritmo de integraciéon numérica. Estos algoritmos se encargan de resolver las
ecuaciones de movimiento, conviertiendo las ecuaciones diferenciales en ecuaciones
en diferencias finitas. En la literatura se han descrito diversos algoritmos para
integrar las ecuaciones de movimiento de Newton, que aseguran diferentes niveles
de precision. Uno de los algoritmos mas usados es el de Verlet [72, 73]. Para
deducirlo, se parte del desarrollo en serie de Taylor de la posicion 7(t),

F(t + At) = 7(t) + 0(t) At + EL(;)(At)2 + ... (4.1)

donde la aceleracion es @(t) = F(t)/m. Del mismo modo,

F(t — At) = 7(t) — 0(t) At + 6(;)(&)2 + ... (4.2)

Sumando ambos desarrollos, obtenemos
Pt + At) + 7t — At) = 27(t) + a(t)(At)? + O((At)H) (4.3)
Asi, la nueva posiciéon 7 buscada, en el tiempo t + At, viene dada por
Pt + At) = 27(t) — 7(t — At) + d(t)(At)? (4.4)

El error estimado que contiene la posicién es del orden de O(At)*. Conociendo la
posicién actual y anterior, podemos calcular la velocidad de la particula que es:

7(t + At) — 7(t — At)
olt) = 2At *
Estas expresiones conforman el algoritmo basico de Verlet. Para obtener las po-

siciones y velocidades evaluadas en un instante de tiempo t + At. Las ecuaciones
del algoritmo de Verlet son:

O(At)? (4.5)

Flt+ At) = 7(t) + ()AL + %&‘(t)Atz (4.6)
Ut + At) = §(t) + a(t) At? (4.7)
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El algoritmo de Verlet, es una de las més simples y mejores algoritmos para cal-
cular trayectorias de adtomos interaccionando [74] y, ademas, ofrece propiedades
propiedades como estabilidad y reversibilidad temporal que son importantes para
los sistemas fisicos.

4.1.2. Colectividad Isobéarica-Isotérmica (NPT)

La simulacién de un sistema atémico en condiciones NPT requiere disponer de
un algoritmo que asegure que variables termodindmicas P y T mantienen valores
constantes. El termostato de Nosé-Hoover [75-77] es un método que sirve para
controlar la temperatura dentro de una colectividad NPT. La idea béasica del ter-
mostato es introducir una variable dindmica, cuyo significado fisico es un factor de
friccién &. El parametro de friccién es una cantidad totalmente dindmica con su
propia ecuacién de movimiento que controla la velocidad de las particulas hasta
que la temperatura sea igual al valor deseado. El Hamiltoniano del termostato de
Nosé-Hoover para una colectividad NPT se expresa como:

N p? p?
i P s kT 4.
12m182+ (Q)+2Q gkT'Ins (4.8)

HNosé =

1=

donde ps es el momento conjugado de una coordenada adicional s, () es un paré-
metro de dimension (energia-t?) y se comporta como una masa por el movimiento
de s; k es la constante de Boltzman ; T es la temperatura; y g es un pardmetro
que es igual al numero de grados de libertad.

Las ecuaciones de movimiento de Hamiltoniano son:

Lo
Y 0p mys?

O0H
)i = — =F
p aT'i
. OH  ps

N

OH 1 Pi
'82—7:7 — gkT
p Os s<i m;s2 g )

La derivada temporal se calcula a partir de la diferencia entre la temperatura
actual y la temperatura de referencia:
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miG = Fi(q) — &di (4.10)
o1 (X
£=0 <§:: mig* — ng> (4.11)

donde Q es una masa asociada al factor de friccién f , mientras 1" es la tempe-
ratura deseada. Para un estado estable, £ = 0, la energia cinética es dada por gkT'
segun lo requerido por la equiparticién. Las ecuaciones de movimiento del termos-
tato de Nosé-Hoover se pueden implementar mediante una pequena modificacion
del algoritmo de velocidad de Verlet.

Los algoritmos mas adeacuados para simulaciones NPT a gran escala se basan
en el enfoque de espacio de fase ampliado [76-80], en el que el volumen se introduce
como una variable dindmica adicional, junto con una variable de momento corres-
pondiente, para mantener las condiciones isobéricas, mientras que las variables de
termostato adicionales [76, 81-85] se utilizan para controlar las fluctuaciones de

la energia cinética.

4.1.3. Cizalladura

Ay Ax
[—
7 \ _JF
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Figura 4.1: Deformacién por cizalla

Cuando la fuerza F}, que actiia sobre un cuerpo es paralela a una de sus caras
mientras que la otra permanece fija, se presenta un tipo deformacién denominada
de cizalla en el que no hay cambio de volumen pero si de forma. En la imagen
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4.1. Dinamica molecular

4.1 se muestra una simple deformacién de cizalla de un sélido. El cuerpo tiene
la forma de un cubo, el cual ha sido deformado. Para pequenas deformaciones,
la deformacién del cuerpo es elastica, o en otras palabras, la deformacién es ho-
mogénea y después de remover la carga el sistema regresa a su tamafio original y
forma. La deformacién que supone un deslizamiento segtun el esfuerzo cortante o
de cizalladura se denomina cortante, angular o de cizalladura y equivale a:

F,JAy T

Ax

donde G se denomina modulo de elasticidad tangencial o cominmente como moé-
dulo de rigidez o también modulo cortante o de cizalladura.

by £y

.
G_;_AotanH_AioO

(4.13)

Para materiales isétropos y deformaciones elasticas donde la ley de Hooke es
valida, el moédulo cortante y el médulo de Young pueden relacionarse a través del
coeficiente de Poisson v:

E=2(1-v)G (4.14)

En la simulacién, para realizar un deformacién la caja debe ser triclinica, tendra
6 parametros (x, y,z, xy, xz, yz) donde cada variable puede ser ajustada. Las
variables son utilizadas de acuerdo al tipo de deformacién que queramos realizar.
Para realizar la deformacién por cizalla, asociada a dos dimensiones, los pardme-
tros a ajustar deben ser los tres dltimos mencionados anteriormente, cada uno
corresponde al plano que se quiere deformar, es decir, x, y y z son las dimensiones
de la caja, mientras xy, xz e yz son los factores de inclinacién de la caja.

4.1.4. LAMMPS

En la actualidad existe una lista de programas disponibles para correr si-
mulaciones de dindamica molecular. Este trabajo, fue realizado con el software
LAMMPS. LAMMPS ("Large-scale Atomic/Molecular Massive Parallel Simula-
tor") es un codigo libre/abierto de simulaciéon desarrollado en los Laboratorios
Nacionales Sandia y la Universidad del Temple, USA [86]. Esta orientado princi-
palmente a simulaciones de Dindmica Molecular de sistemas atomisticos, y pro-
porciona un marco general completamente paralelizado para simulaciones de par-
ticulas gobernadas por las ecuaciones de movimiento de Newton. Puede modelar
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sistemas atémicos, biologicos, polimericos, metélicos, ceramicos, éxidos, materia-
les granulares, sistemas macroscopicos siendo compatible con una gran variedad
de potenciales interatémicos y condiciones de contorno.

Se puede instalar y ejecutar en computadores portatiles normales o de escritorio
como también en maquinas en paralelo haciendo uso del estdndard de computacién
paralela MPI (Message Passing Interface).

LAMMPS integra las ecuaciones de movimiento de Newton para un conjunto
de particulas interactuando principalmente a corto alcance. Para lograr una efi-
ciencia computacional, utiliza listas de vecinos para realizar un seguimiento de las
particulas cercanas. Las listas estan optimizadas para sistemas de particulas que
son repulsivas en las distancias cortas, porque la densidad de las particulas nunca
se vuelva demasiado grande.

LAMMPS es mas eficiente (en el sentido de calculos en paralelo) para sistemas
cuyas particulas llenan una caja rectangular en 3D con una densidad més o menos
uniforme.

Las limitaciones de LAMMPS son:

No es apto para disenar sistemas moleculares o topologias moleculares.

No permite asignar coeficientes de campo de fuerza automaticamente

= Proporciona una Visualizacién muy limitada la simulacién

No permite realizar analisis sofisticados de la simulaciéon

Tiene grandes limitaciones de los graficos de datos de salida.

4.2. Propiedades estructurales

Las herramientas de analisis estructural validas para el analisis de materiales
cristalinos no son siempre utilizables en el anélisis de materiales amorfos. Una
herramienta que permite determinar con facilidad si la estructura de un material
es desordenada es la funcion de distribucion de par (PDF) [87].

4.2.1. Funcién de distribucién par

Las propiedades estructurales de una configuracion atémica se pueden visuali-
zar con relativa facilidad calculando la funcion de distribucion par g(r). La funcion
de distribucién par muestra la distribucion estadistica de la distancia entre un
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Figura 4.2: Funcién de distribucién de pares

adtomo central y sus vecinos. La PDF proporciona informacién inmediata sobre los
cambios atomicos locales en una configuracién desordenada y revelar la estructu-
ra caracteristica de un sistema, particularmente en estructuras liquidas y sélidos
amorfos. La PDF puede ser calculada como:

g(r) = % <Z %> (4.15)

donde N es el numero de 4tomos en la celda de simulacién, V' es el volumen de la
celda, y n(r) el numero de particulas que se encuentran en la capa esférica de r a
r—+ Ar.

En particular, la PDF nos proporciona la probabilidad de encontrar un atomo
a una cierta distancia r de un 4tomo de referencia dado. En la figura 4.2 se mues-
tra esqueméticamente la forma tipica que representa la funcién de distribucién de
pares en gases, liquidos, solidos amorfos y solidos cristalinos. La PDF en gas no
muestra ninguna estructura, debido al constante movimiento de las particulas li-
bres en el estado gasoso. Por otro lado, en el liquido, se alza un pico notablemente
pronunciado correspondiente a la distancia interatémica promedia, que represen-
ta una capa esférica formada por los primeros vecinos, y un valor asintético de
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g(r) = 1 para distancias largas. En vidrios, el patron es similar al del liquido,
con diferencia de un segundo pico dividido indicativo de una mayor estructura de
empaquetamiento atémico en los sélidos amorfos. Finalmente, en el sélido crista-
lino se observan varios picos pronunciados correspondientes a las distancias entre
planos cristalinos.

La PDF esté directamente relacionada con el factor de estructura S(q), que se
puede determinar experimentalmente mediante Difraccion de Rayos X o neutrones:

S(@) =1+ p/ dr e T g(F)
1%

que en sistemas isotropos, utilizando la simetria esférica, se escribe como

S(qg) =1+ 47‘(,0; /dr rsin(qr)[g(r) — 1]

Para el estudio de las distancias interatomicas en cada direccién, en este tra-
bajo se han definido las PDF direccionales, en que las distancias interatémicas
se calculan tnicamente en un planno. La PDF direcciona queda definida por la
direccién normal al plano donde se computa la PDF:

AL T L
g(r) = N, ; N, 20 A ;(< 6(| 755 | —r) >) (4.16)

Aqui, N, es el numero de atomos en la muestra, NV, es el numero de d4tomos en
la seccion del plano de espesor A, y 7; es la distancia interatémica. Al elegir
las secciones planas con diferentes orientaciones espaciales podemos distinguir las
diferentes disposiciones espaciales en las diferentes direcciones, la PDF direccional
calculada en un plano normal en un cierta s direccién serd denotada como s-dPDF'.
El grosor de las secciones planas ha sido tomada de A = 1.1 A.

Es importante notar que en el calculo de las dPDF se han utilizado las con-
diciones de contorno periédicas, por lo que todos los puntos de la caja tienen la
misma validez estadistica y contribuyen por igual a la dPDF.
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Figura 4.3: Planos secciénales para los célculos de las x-PDF, y-PDF y z-PDF
respectivamente.

4.2.2. Sistema CulgNi34Pd53

Las composiciones de vidrios metélicos masivos (BMGs) basadas en Pd mues-
tran una gran habilidad para formar sélidos amorfos, asi como una excelente es-
tabilidad frente a la cristalizacién que permite procesarlos a temperaturas altas,
junto con muchas propiedades como alta resistencia, mayor elasticidad, resistencia
a la fatiga y resistencia a la corrosion. Aleaciones base Pd han sido considerable-
mente estudiadas debido a su alta resistencia la corrosiéon, aunque tienen tendencia
a experimentar fragilidad por absorcién de hidrégeno. Sin embargo, esta fragili-
dad puede ser eliminada con la adicién de Cu y Ni. El Ni y Cu juegan un papel
importante en la prevencion de fragilidad por hidrogeno.

En este trabajo se eligié estudiar la aleaciéon CuisNizgPdss por similitud con
la aleacion PdyoNiggCuggP1 analizada en por Concustell et al [2]. Las simulacio-
nes se realizaron en cajas conteniendo hasta millones de d4tomos, para eliminar
posibles efectos debidos a la periodicidad en cajas pequenas y para poder detectar
efectos sutiles de anisotropia que también podrian quedar enmascarados en cajas
pequenas. Lamentablemente no se dispone de potenciales EAM para fosforo, por
lo que puede haber dificultades para comparar las conclusiones de este estudio
podrian con los resultados experimentales.

La temperatura de fusién de Cu-Ni-Pd varia en un rango de 1351 - 1407 K
segln su composicion y eso se debe a la concentracion de paladio [88]. Esta aleacion
también es interesante como una solucién sélida de aleaciéon de endurecimiento.

Una caja de simulacién con dimensiones lz — 240 A, ly — 240 A, [z — 240
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Figura 4.4: Diagrama de proceso de simulacion a diferentes temperaturas

A, con condiciones de contorno periédicas, fue creada para almacenar un millén
de atomos de la muestra Cui3NizqPdss. El potencial utilizado para describir las
interacciones atémicas dentro del modelo de simulacién fue el método del ato-
mo embebido (EAM), utilizando los potenciales de Zhou [89]. Los atomos fueron
colocados de forma aleatoria dentro de la caja, subsecuentemente el sistema fue
calentado hasta alcanzar 2000 K, esto es por encima de su temperatura de fusion.
Una vez alcanzada la temperatura deseada, el sistema se mantuvo en estado liqui-
do por 2 nanosegundos. Para ello, se emplea la colectividad NTP para controlar la
temperatura por medio del termostato Nosé-Hover [77]. Posteriormente la muestra
fue enfriada a 800 K, 780 , 740 K, 720 K, 700 K, 680 K, 650 K, 300 K y 0 K (Figura
4.4), a una velocidad de enfriamiento de 1013 K s=1.

Entonces, las muestras fueron equilibradas durante 2 ns en cada temperatura.
La transiciéon vitrea, detectada a esta velocidad de enfriamiento, que corresponde
al cambio de pendiente entre el volumen vs temperatura, fue encontrada en 715
K (Figura 4.5)

El sistema equilibrado en cada temperatura fue sujeto a un ciclo de deformacién
por cizalla en el plano zy. La caja fue deformada manteniendo la parte inferior
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Figura 4.5: Temperatura de transicion vitrea (T})

fija y desplazando la parte superior en la direccién x manteniendo ambas partes
paralelas (Figura 4.1). El factor de inclinacion « cambia linealmente con el tiempo
desde su valor inicial hasta el valor maximo final. Después de una deformacién
maxima deseada, la parte superior es desplazada a su posicion original (proceso
de recuperacion). En la mayoria de casos los ciclos de deformacion se realizaron
aplicando maximos de deformacion de 10 %, 25% y 50 % respecto de la longitud
de la caja. La velocidad de deformacién en el procesos de cizalla y recuperacién
fue de 1019 s71. El timestep empleado durante todas las simulaciones, tanto de
preparaciéon de las muestras como de deformacién y recuperacién, es el utilizao
por LAMMPS por defecto para metales, 0.001 ps.

La deformacion por cizallamiento en las muestras fue calculada con el programa
ovito [90] siguiendo [57, 91]|. Los cambios en las distribuciones se revelaron al
calcular la funciéon de distribucion par direccional (APDF) calculadas en secciones
planas por medio de la ecuacion (4.16) (figura 4.3).

Para determinar si la anisotropia observada esté localizada espacialmente, se
calculd el tensor de inercia atémico geométrico hasta los segundos vecinos, definido
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de la siguiente manera:

1
—~ 1+ ea:p(ilﬁjlfzm)
J €

T (75) = Okt | 75 1> —rijurise) (4.17)

donde k y [ son las componentes tensoriales y 775; es la distancia interatémica cuyas
componentes son ;. Las componentes diagonales Iy proporcionan la medida de
la distribuciéon atémica en el plano ortogonal del eje k. La funcién logistica es
introducida como una funcién de paso suave centrado en po, el segundo maximo
de la PDF. Noétese que solo se consideran las posiciones atémicas, es por ello
que nos referimos como tensor de inercia geométrico, porque las masas no son
consideradas.

4.3. Sistema CU46ZI'46A18

El sistema Cu-Zr-Al ha sido intensivamente estudiado [92, 93| con poco porcen-
taje de Al. Experimentalmente este sistema ha sido producido y exhibe excelentes
propiedades como fuerte capacidad de formar vidrio (GFA), gran resistencia me-
canica y alta plasticidad en compresion.

Kaban demostro que su estructura atémica forma un fuerte enlace Al-Zr [94].
A nivel estructural, Cheng demostrdé que la agregacion de Al aumenta la fraccion
de icosaedros alrededor Cu y Al mejorando su orden topologico.

Para la formacion del modelo amorfo CuggZrggAlg, se creo una celda de dimen-
siones lz = 211 A, ly =211 A, 1z =78 Acon un numero de atomos de N, = 22105.
El potencial usado fue el de metodo de dtomo embebido desarrollado para alea-
ciones amorfas ZrCuAl [95]. Se eligié esta composicion porque se ha demostrado
tener excelente capacidad de formacion vitrea [96] y también porque ha sido 4m-
pliamente estudiada en simulaciones de dindmica molecular, lo que da una mejor
confianza en la validacion de los pardmetros del potencial EAM [95, 97, 98]. La
muestra se fusion6 a una temperatura de 2000 K, en la cual fue equilibrada por 2
ns. El estado s6lido amorfo fue conseguido por enfriamiento rapido a una velocidad
de 10'2 k s~!. La transicion vitrea, fue detectada a esta velocidad en 736 K 4.7. A
lo largo del proceso de enfriamiento, se tomaron varios datos del sistema a diferen-
tes temperaturas correspondientes a: 800, 740, 720, 700, 680, 650, 500, 450, 400 y
300 K, donde cada isoterma fue equilibrada por 2 ns. Todas las configuraciones del
sistema fueron sometidas a ciclos de deformacién de cizalla en plano zy direccién
x (direccién [100]). La velocidad de deformacion se fijo en 4 = 10° s~ 1. Condi-
ciones de contorno periddicas fueron utilizadas durante todo el proceso. El paso
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Lx

Figura 4.6: Proceso deformacion de cizalla hasta 25 %

de tiempo de simulacion fue de 0.001 ps. Los ciclos de deformacién se realizaron
bajo condiciones constantes de temperatura 7', presiéon P y numero de dtomos IV,
en diferentes maximos de deformacion en cizalla de € = dz/dL, = 10, 25 y 40%
respecto a la longitud de la caja (figura 4.6).

La funcion de distribucion par direccional (dPDF) fue calculada en planos o
porciones perpendiculares a los ejes definidos. La dPDF esta definida por la ecua-
ciones (4.18). De alli, usaremos la siguiente notacién, [hkl]-dPDF es la dPDF en los
planos normales a la direccion [hkl]. A fin de revelar los cambios en las dPDF des-
pués de las diferentes magnitudes de deformacion, computamos sistemdaticamente
las posiciones de los r; y anchuras I'; de cada de uno de los picos de dPDF. Todo
el anélisis sistematico se realiz6 en archivos PDF perpendiculares a los ejes z, vy,
z normales y en los ejes que pertenecen al plano xy rotados en 22.5°, 45° y 67.5°
alrededor del eje z. Para ello, el sistema fue rotado bajo la matriz de rotacién:

cosd —sinf 0
R.(0) = |sinf cosd 0O
0 0 1
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Capitulo 5

Estudio de la anisotropia
inducida por deformacion plastica
en el sistema Cu13Ni34Pdx53

En este trabajo mostramos los resultados de simulaciones numéricas en un
vidrio metalico Cuy3NigqPds3 (figura 5.1) bajo deformacion por cizallamiento en
un numero de Wi muy alto. Esta composicién se eligié para acercarse a un vidrio
metélico de base Pd, dado que algunos de los pocos resultados experimentales
disponibles se han obtenido en estas aleaciones [2|. Es bien sabido que la precision
de una simulacién atomistica depende de la funcién potencial. Muchos estudios en
MGs han adoptado potenciales por pares tal como el potencial de Lennard-Jones
[99]. Sin embargo, se ha demostrado que los potenciales por pares son precisamen-
te incapaces de describir las propiedades de metales tales como la no validez de
la relacion de Cauchy entre las constantes elasticas, las energias de formacion de
vacantes, la energia de fallas acumuladas, superficies de estructura, y el comporta-
miento de relajacion [33, 100]. Desafortunadamente, no hay potencial disponible
para las aleaciones Pd-Ni-Cu-P, en particular para Foésforo, pero Pd, Ni y Cu son
elementos comunes de muchos vidrios metalicos. Debido a esto, la composicién
simulada no contiene fosforo pero muestra igualmente una transici¢én vitrea sin
sefiales de presencia de estructura cristalina después de un enfriamiento rapido.
Con esta composicion esperamos captar las caracteristicas esenciales del proceso
de cizallamiento en vidrios metalicos. Debido a su elevado valor en el numero Wi,
se espera que el cizallamiento numérico induzca un alto grado de anisotropia en
la muestra de vidrio metalico, lo que nos permitiria caracterizar las caracteristicas
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Figura 5.1: Modelo de vidrio metélico de Cuy3NigyPdss con 1x10% atomos

estructurales distintivas de esta anisotropia.

Las simulaciones fueron realizadas en las condiciones indicadas en la seccion
4.2.2. La figura 5.2 muestra un ejemplo de la distribucién de la deformacién local
de corte de la muestra deformada (izquierda) y al final del proceso de recupe-
racion (derecha) a una temperatura de 300 K. La deformaciéon de corte a nivel
atémico considera una configuracion inicial de las posiciones de sus vecinos hasta
una distancia de corte de 4 A[91]. La inspeccion visual muestra una distribucion
heterogénea pero no hay signos que muestren zonas especificas de deformacién en
forma de bandas. La inspeccién se realizé sobre multiples planos normales a dife-
rentes direcciones y durante los multiples pasos de tiempo a través del proceso de
deformacion, lo que confirma que las bandas de corte (shear bands) no aparecen
en el proceso de deformacién en estas condiciones de temperatura y velocidad de
deformacion. Esto puede deberse a la alta velocidad de deformacion, puede estar
impidiendo la formacién de bandas de corte. De hecho, las bandas de corte fue-
ron usualmente encontradas en simulacién numérica a velocidades muy bajas de
deformacion [57, 70, 101, 102]. La inspeccién visual también indica que la defor-
macién parece dar la impresiéon de estar alineada paralelamente en direccion al
proceso deformacién. Sin embargo, esta caracteristica se pierde después de la re-
cuperacion, lo que muestra una distribucién sin rasgos distintivos de deformaciéon
por cizalla. Este hecho no nos permite determinar, mediante simple inspeccién, la
posible anisotropia estructural en las muestras.
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Figura 5.2: Distribucion de la deformacion de corte en un sistema con deformacion
maxima del 25% a 300 K en el plano xy. Las deformaciones locales son calculadas
en referencia a la configuracién incial. Izquierda: En el maximo de deformacion.
Derecha: Después de la recuperacion

Antes de iniciar ningin proceso de deformacién se calcularon las tres dPDF en
las direcciones de los ejes coordenados y se comprobé que coinciden, confirmando
que las muestras son isotropicas después de haber pasado el enfriamiento y el
posterior proceso de equilibrado en condiciones isotérmicas. La figura 5.3 muestra
las dPDF de los planos normales en los tres ejes coordenados, calculados a lo
largo de los procesos de cizallamiento y recuperacion a diferentes temperaturas.
La forma general de las PDF inicial a 700 y 720 K son claramente diferentes
de las encontradas a temperaturas méas bajas. El desnivel en el segundo pico y la
estructura del tercer pico, tipico de los metales s6lidos amorfos [103] se desvanecen,
y las PDF muestran un carécter liquido. También el grado de orden en la estructura
es claramente diferente. En temperaturas de 680 K y por debajo, las oscilaciones
en las PDF se notan claramente incluso a una distancia de 20 A. En 700 y 720 K
desaparecen casi por completo después de la sexta capa de vecinos a una distancia
por debajo de los 15 A.

El protocolo de deformacién tiene un efecto diferente a distintas temperaturas.
A bajas temperaturas (0 y 300 K) no se observan cambios particulares en el estado
de méxima cizalla, pero si en el desacoplamiento de las dPDF después del proceso
de recuperacion. La z-dPDF (calculada en los planos xy) se vuelve diferente de
aquellas computadas en las direcciones normales a x e y. Las diferencias mas no-
tables se observan en la segunda capa de coordinaciéon, pero la forma del primer
pico de correlacién también se ve afectada, estos efectos sobre los primeros picos
de las dPDF se discutiran en detalle mas adelante. La presencia de grandes efectos
en z-dPDF es predecible ya que el proceso de cizallamiento se realiza en el plano
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Figura 5.3: PDF direccionales en planos normales a los tres ejes coordenados a
diferentes temperaturas después de un cizallamiento de hasta 25 % y recuperando
posteriormente la forma ortogonal. Para ayudar a la comparacion visual, las PDF
antes y después del proceso de deformacion/recuperacion a la misma temperatura
son desplazadas verticalmente; estado inicial (abajo), caja deformada (centro), es-
tado final (arriba). Cuando las tres componentes se superponen solo las diferencias
en las PDF ortogonales a z se hacen claramente visibles.
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xy, v por lo tanto se espera que la anisotropia se observe principalmente en ese
plano. A temperaturas intermedias (650 y 680 K) ya no se observan los efectos
anisotropicos del proceso de cizallamiento. A estas temperaturas, las estructuras
amorfas son capaces de adaptarse al cizallamiento mas rapido que la velocidad
de distorsién inducida por el protocolo de deformacién. Por el contrario, a 700 K
la dPDFs se desacoplan de nuevo, pero solo durante el procesamiento de cizalla-
miento, recuperando la isotropia después de la recuperacién. Este cambio en la
z-dPDF indica que la deformacion de estructuras en el plano xy durante el corte
es mas rapida que el tiempo de relajacién necesaria para que el liquido recupere
su estructura equilibrada. Finalmente, en 720 K, la movilidad del sistema es lo
suficientemente rapida para mantener la isotropia estructural durante todo ciclo
de deformacién-recuperacion.

La figura 5.4-(a) la parte superior muestra las dPDF computadas en planos
rotados alrededor del eje z. La z-PDF obviamente no es afectada por la rotacion.
Como ya se muestra en la figura 5.4, las « e y-PDF coinciden antes de rotar, pero
las tres dPDFs se vuelven a desacoplar después de rotar. La rotacion de 22.5°
y 67.52 generan = e y-PDFs muy similares, y el desacoplamiento més grande se
observa en la dPDF computada cuando los ejes = e y giran 45° alrededor de la
direccién del eje z. En este caso, la x-PDF e y-PDF se calculan en los planos
x =y yx = —y de la muestra, respectivamente (La visualizacion de este andlisis
se encuentra en la figura 5.5). Es importante observar que el proceso de cizalla
es fundamentalmente simétrico alrededor del plano de cizalla x=y, como indica
el hecho de que la xPDF e yPDF, perpendiculares a ese plano, practicamente no
muestran anisotropia, y las dPDF rotadas 22.5°y 67.5°, rotadas +22.5°respecto
del plano x=y, sean muy similares entre si. Este hecho es una constante que se
encuentra en todos los resultados posteriores.

La figura 5.4-(b) muestra una vista detallada del primer pico de las dPDF para
el mismo sistema. Puede observarse que la primera distancia interatémica decrece
en la direccién x = y e incrementa en la direccién x = —y, como se espera, dado
que en el proceso de recuperacion la caja se comprime en la direccién x = y y se
expande en la direccion x = —y. Este desacoplamiento de las dPDFs a lo largo
de las diagonales del plano zy, en sentido opuesto en cada diagonal, provoca el
efecto previamente observado en el primer pico de la z-PDF no rotada, donde no
se aprecia una diferencia significativa de la posicion del primer pico después del
ciclo de deformacion. La z-PDF no rotada muestra la distribucion promedio de las
distancias del primer vecino en este plano. La figura 5.6 muestra las dPDF de los
ejes rotados para la muestra deformada a 700 K. Como se senald anteriormente,
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Figura 5.4: (a) PDF direccionales computadas al final de un ciclo de recuperaciéon
de hasta el 25 % en una muestra a 300 K después de una rotacion en la caja alre-
dedor del eje z. (b) Imagen ampliada del primer pico de correlacion en la muestra
deformada hasta 25 % en 300 K después de una rotacion en la caja alrededor del
eje z.
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(a) Planox = y (b) Plano x = -y
Figura 5.5: Representacion del andlisis d-PDF en planos rotados en 45°
las signaturas de anisotropia solo se observan al final de la etapa deformacion

y no al final del ciclo. En este punto de maxima deformacién, la posicion del
primer maximo de la xz-PDF computada en el plano * = y aumenta, mientras

que disminuye en la y-PDF, correspondiente al plano z = —y; esto es también
coherente con el estiramiento de la caja en la direccién x = y y la correspondiente
presiéon en la direcciéon z = —y a lo largo del proceso de cizallamiento.

La figura 5.7 muestra la intensidad de los elementos diagonales del tensor
de inercia atémico geométrico de la muestra deformada y restaurada a 300 K
en los dos planos representativos zy v zz. El andlisis cualitativo en el plano xy
muestra similitudes entre I, y I, cuyos valores altos - mostrados como manchas
rojas - aparecen dispersos en la muestra y, a menudo, estan correlacionados. Por el
contrario, los valores altos de I, sobre el plano xy aparecen alineados a lo largo de
las direcciones y = z e y = —z. En cuanto al plano xz, no se encuentra correlacién
entre I, Iy, e I... Esto parece indicar que la anisotropia aparece alineada en las
direcciones donde la caja se comprime (durante cizallamiento) y se descomprime
(durante la recuperacion).

Como se indico anteriormente, los vidrios metdlicos muestran dos regimenes de
flujo diferentes [22], flujo inhomogéneo asociado a la presencia de bandas de cizalla
a bajas temperaturas y flujo homogéneo cerca de la transicion vitrea. Dado que
no se observa la formaciéon de bandas de corte en nuestra simulaciéon, no podemos
relacionar la anisotropia remanente con el flujo inhomogéneo. En consecuencia, el
grado de cambio estructural bajo el flujo debe atribuirse a un flujo homogéneo que
ha sido estudiado &mpliamente en la reologia de polimeros [52, 104].

En este estudio encontramos cuatro comportamientos diferentes. En el esta-
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Figura 5.6: (a) PDF direccional calculada en un ciclo de deformacion de 25% a
700 K posteriormente rotada en el eje z. (b) Enfoque del primer pico de la funcion
de correlaciéon de pares.
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Figura 5.7: Los componentes diagonales del tensor de inercia geométrica atémica
de la muestra se deformaron hasta un 25 % y se restauraron a 300 K en un plano
xy (arriba) y xz (abajo). La escala de color varia de azul (valor més bajo) a rojo
(valor mas alto)

do vitreo, T' < 700 K, la imagen es apropiada, ya que la anisotropia permanente
desaparece a medida que aumenta la temperatura. Es notable que el proceso de
cizallamiento a temperaturas relativamente altas pero por debajo de la transicién
vitrea conserve la forma de la dPDF hasta 20 A, que corresponde a varias capas
de vecinos. Es decir, la estructura atémica del estado vitreo es capaz de acomodar
la deformacién impuesta sin destruir el orden de rango medio. Inesperadamente,
aparece una anisotropia temporal en el estado liquido, T' = 700 K, desaparecien-
do de nuevo a temperaturas mas altas. Este comportamiento inesperado puede
atribuirse a tiempos de cizallamiento y relajacién similares en el liquido a esta
temperatura, lo que no permite que el liquido lento recupere la isotropia dentro de
la escala de tiempo observada. Se necesita més trabajo para caracterizar el com-
portamiento detallado de la relacidon entre 7, v Tshear @ lo largo de la transicion
vitrea en esta aleacién.

La comparacién con los datos experimentales disponibles no es facil debido a
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varias razones. En primer lugar, la velocidad de enfriamiento de la simulacién -
1013 K s7! -, es mucho méas alta que el de las cintas de PdyoNizgP2oPdig - 10°
K s~ y por lo tanto, la temperatura ficticia del vidrio simulado es mucho mas
alta que la de las cintas reales. En segundo lugar, la tasa de deformaciéon en la
simulacion también es mucha mas alta que la que se pueda obtener macroscopi-
camente. En tercer lugar, el efecto de los atomos de P es probablemente bastante
importante en la topologia atémica; P, es un elemento no metélico y se espera
que introduzca enlaces direccionales que no estan presente en la simulacién. Por
dltimo, los principales efectos observados en la simulacién se encuentran en las
coronas de segundos vecinos. Las variaciones en las distancias de las diferentes
capas o coronas de vecinos se reflejan en los cambios sutiles del primer pico de
S(q), dificiles de distinguir debido a la precision experimental limitada y también
dificiles de interpretar en determinados casos. Sin embargo, estos factores pueden
compensarse en parte, ya que la direccionalidad del enlace de P puede aumentar
la anisotropia remanente, mientras que las menores velocidades de enfriamiento
y deformacién en las cintas reales probablemente la disminuyan. El hecho de que
la anisotropia residual se detecte en simulaciones en las que el potencial atémico
es esencialmente no direccional parece indicar que se trata de un efecto inducido
por el desorden intrinseco de los vidrios metalicos y no debido a la direccionali-
dad del enlace, demostrando que puede ser un aspecto universal presente en el
comportamiento mecanico de los vidrios metalicos bajo deformacion.

Un punto interesante de este estudio sobre el sistema Cui3NigaPdss es la
caracterizacion de los detalles estructurales que dan lugar a la anisotropia, que se
han desvelado mediante el calculo de las dPDF en diferentes planos geométricos.
En materiales reales, las PDF experimentales se obtienen bésicamente mediante
técnicas de difraccién de rayos X y neutrones. En la configuracion experimental
habitual de los estudios de difracciéon que determinan las diferencias estructurales
anisotropicas, el haz incidente es perpendicular al eje de carga de la muestra en la
geometria de transmision [43]. Por lo tanto, los patrones de interferencia dispersos
detectados en un sector angular dado contienen la contribucién de varias dPDF
diferentes. Este estudio puede ayudar a comprender y racionalizar el origen de
la ampliacién del primer pico en PDF y los cambio sutiles que generalmente se
observan en estos experimentos.

Finalmente, las PDF direccionales para deformaciones del 10 % y 50 % fueron
también analizadas en todas las temperaturas. En principio, los signos de anisotro-
pfa no son tan notables en planos normales, ni en planos rotados. Sin embargo, a
740 K, donde el sistema se encuentra por encima de la T}, los signos de anisotropia
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5.1. Resumen

vuelven a ser notables ligeramente. En los planos rotados, el desacoplamiento es
mas considerable sobretodo en z-PDF. A una temperatura de 780 K el sistema
cristaliza, determinando el limite superior de temperatura al que podemos llegar
en este tipo de estudio.

En el apéndice se encuentran los resultados de los célculos para todas las
deformaciones y temperaturas.

5.1. Resumen

La simulacién del proceso de cizalla y recuperaciéon sobre el vidrio metalico
Cu13Ni34Pds3 por dindmica molecular fue llevado a cabo a diferentes tempera-
turas. El calculo de las funciones de distribucién par direccionales nos permitié
la caracterizacién de la anisotropia estructural después de un ciclo de deforma-
cion por cizalla, dando una clara descripcién de los cambios experimentados por
el entorno atémico.

Las simulaciones se realizaron en un alto numero de Weissenberg a diferentes
temperaturas incluyendo la temperatura ambiente y cerca de la transicién vitrea.
Solo en las simulaciones a baja temperatura, 0 y 300 K, se observé la anisotropia
después de recuperar la geometria inicial de la caja. Tanto la funcién de distri-
bucion par direccional como el momento geométrico mostraron que aparece una
anisotropia remanente alineada en los planos z = y y x = —y. Este resultado es
coherente con la cizalla aplicada en el plano xy.

En el caso de la simulacién a 700 K se observé una anisotropia temporal durante
el ciclo de deformacion, maxima en el maximo de deformaciéon pero desapareciendo
posteriormente al proceso de cizalladura cuando se restituye la forma original de la
caja. La diferencia en la generacion de anisotropia a esta temperatura se atribuye
a la estructura similar a un liquido observada a temperaturas de 700 K y mas alla.

Serfa interesante realizar trabajos adicionales para reducir la velocidad de corte
para estudiar la anisotropia residual en el régimen de flujo no homogéneo, asi
como la interaccién entre el tiempo de relajacion estructural y la velocidad de
cizallamiento.
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Capitulo 6

Estudio de reordenamiento de
medio alcance por deformaciéon
plastica en Zr ;gCuygAlg

En este capitulo presentamos simulaciones de dindmica molecular de un vi-
drio metélico CuygZrygAlg para investigar la distribucion espacial atémica bajo el
efecto de los ciclos de deformacion por cizallamiento en diferentes temperaturas.
En el capftulo anterior, simulamos el proceso de un vidrio metélico basado en Pd
[105], siguiendo el mismo procedimiento, calculamos las funciones de correlacion
de pares parciales en planos paralelos con diferentes orientaciones en relacién con
el eje de corte. Al igual que en el caso del material basado en Pd, las principales
diferencias se observan en la segunda y tercera capa de vecinos. Los resultados
del capitulo anterior mostraron una anisotropia residual en varios casos, pero no
se observaron tendencias definidas. En este capitulo, analizamos sistematicamente
los diferentes ciclos de deformacion, las temperaturas y la funciones de distribu-
cion de par direccional (dPDF) que caracterizan la identificacion de la anisotropia
residual corto y mediano alcance.

La figura 4.6, presentada anteriormente en el capitulo 4, muestra un ejemplo
de la caja inicial y de la caja deformada por cizalla con €, = 25%, la definicién
de las direcciones [100], [010], [001] corresponden a los ejes z, y y z especificados
en la figura. Recordemos que el objetivo de este trabajo consiste en analizar los
efectos remanentes del ciclo de deformacion completa (inicial - deformado - recu-
perado); eso incluye el proceso de recuperacion de la forma inicial que se aplica
a la misma velocidad de deformacién. La figura 6.1 muestra las PDFs obtenidas
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Figura 6.1: PDF direccionales [100], [010], [001] antes y después de un ciclo de
deformacion de corte hasta un 25% a 400 K. Para ayudar a distinguir la com-
paracion visual, las PDF se desplazaron verticalmente; los estados iniciales abajo
y los estados finales arriaba. El recuadro muestra Ag(r), las diferencias de las
distribuciones atomicas entre los estados iniciales y finales

para los estados iniciales y finales (recuperados) después de un ciclo de deforma-
cién de hasta €, = 25% a 400 K para el sistema ZrygCuggAlg. Como podemos
ver todas las PDF iniciales coinciden perfectamente, como se esperaba para un
sistema isotropo. Después del ciclo de deformacion, la PDF total (no mostrada)
y las direccionales ([100],[010],[001]) muestran pequenas diferencias. El grafico in-
terior muestra Ag(r) = g(7) finat - 9(7)inicial, diferencia entre los estados inicial y
final. La anisotropia, sin embargo, es casi indetectable; las diferencias en [100] y
[010]-dPDFs parecen ser exactamente iguales. Solo puede observarse un pequeno
incremento en la intensidad de Ag(r) en [001]-dPDF, que corresponde a la PDF
de los atomos dentro de los planos perpendiculares a la direccion [001] en el que
se producen todos los desplazamientos afines al proceso de deformacion aplicado.

Como en el estudio presentado en el capitulo anterior, los cambios aparecen
cuando las dPDF son computadas en coordenadas rotadas alrededor de la direc-
cion [001]. La figura 6.2 muestra las dPDFs sobre el sistema rotado en 45°, donde
se observan las diferencias maximas. En este caso, se calculan las dPDFs sobre los
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Figura 6.2: [110], [110] y [001] PDFs direccionales antes y después del ciclo de
cizalla a 400 K

planos (110),(110). En la figura, las dPDF inferiores corresponden al estado inicial
isotropico, mientras las superiores son las g(r) finales después del ciclo de deforma-
cién. Una observacién minuciosa nos permite distinguir que las tres funciones son
ligeramente desacopladas, indicando la presencia de anisotropfa remanente. Esto
es claramente observado en el recuadro insertado de la figura 6.2; las funciones
Ag(r) muestran una mayor intensidad que las correspondientes a los planos (100),
(010) y (001). Estas diferencias son particularmente claras en la posicién de los
maximos y minimos de las Ag(r).

Para racionalizar estos cambios en la estructura del vidrio, examinamos la
posicion méaxima y anchura de los tres primeros picos de las dPDFs. La figura 6.3
-(a-c) muestra las posiciones méximas de [100], [010] y [001]-dPDF. La falta de
anisotropia detectable en el estado inicial se muestra claramente por la coincidencia
de todas las dPDF del estado no deformado.

Como se observa en la figura, el primer pico permanece constante después de
aplicar un ciclo de deformacion hasta el 10 %, sin embargo, después de ciclos de
25% y 40 %, r1 se desplazan a valores mas pequenos. En contraste, el segundo
pico (r2) muestra un ligero, aunque perceptible cambio positivo para los ciclos de
25% y 40 %. La posicion del tercer pico (r3) se mueve de forma bastante aleatoria,
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Figura 6.3: Posiciones de los picos maximos (a-c) y anchuras (d-f) de [100], [010],
[001] - dPDF después de un ciclo de de deformacion a diferentes valores méaximos de
cizalla (10, 25 y 40 %). El valor en 0 % corresponde al estado inicial no deformado.
De arriba hacia abajo; primero, segundo y tercer pico
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con una incertidumbre ya visible en el estado isotrépico inicial. Esto se debe a
que este pico tiene un méximo menos pronunciado, lo que se traduce en una
mayor incertidumbre durante la determinacién de su posicién por el procedimiento
que hemos utilizado. Aunque no esta del todo claro, se puede observar un ligero
aumento de rs. El comportamiento opuesto de la primera y segunda capa de
4tomos vecinos ha sido observado experimentalmente durante la expansién térmica
de los MGs. El incremento del volumen total por dtomo es coincidente con una
contraccion contraintuitiva de la posicion del primer maximo, r1, de la g(r), y
una expansion de las otras capas 1o, r3 y r4 [106]. La disminucion de la posicion
del maximo del primer pico ri, junto con el aumento de la anchura del pico,
provienen de un cambio en la forma de pico donde la posicién del méximo se reduce
pero la posiciéon media de los dtomos de la primera corona aumenta. Este efecto,
encontrado en muchos estudios de la expansion de estructuras amorfas, sugiere que
el proceso de deformacion introduce cierta cantidad de exceso de volumen libre
en la estructura vitrea, como lo confirma la expansion de la caja de simulacion
durante los ciclos de cizalla realizados en condiciones NPT. A 400 K, el volumen
por atomo cambia de 17.430 a 17.431, 17.507 y 17.529 A3 después de ciclos con
deformaciones de 10 %, 25 % y 40 % respectivamente.

Para seguir describiendo cuantitativamente los cambios en las funciones g(r),
la anchura de los picos, [';, fue evaluada como diferencia entre las intercepciones
derecha e izquierda de la g(r) y f(r) = 1 (representada en la figura 6.2 con una
linea negra). La figura 6.3-(d-f) muestra una tendencia clara de ensanchamiento
para la primera capa y de estrechamiento para la segunda capa. Mientras que la
ampliacién del primer pico, junto con las tendencias de 1 y ro discutidas anterior-
mente, pueden explicarse por los ciclos de deformaciéon que introducen desorden
y expanden la estructura, no se esperaba en absoluto un aumento de orden en la
segunda capa como el que se deduce de la disminuciéon de I's. El analisis de las
parciales Cu-Cu, Zr-Zr, Al-Al, Cu-Zr, Cu-Al y Zr-Al pueden arrojar luz sobre el
origen de este efecto que seguramente puede relacionarse con las diferencias entre
los diversos entornos de elementos cuando se adaptan al proceso de deformacion.
En este momento, sin embargo, la razén de este estrechamiento de la segunda
capa aun no es del todo clara para nosotros. Como en el caso de rs3, los valores
calculados de I's muestran una gran variabilidad y ninguna tendencia clara.

La imagen cambia completamente cuando se analizan las dPDF en los planos
rotados. La figura 6.4-(a-c) muestra, respectivamente los valores de r; y T'; ob-
tenidos para los 4tomos pertenecientes a los planos (110) y (110), en el mismo
sistema, deformado a 400 K. Como antes, los efectos de deformacién son despre-

55



Capitulo 6. Estudio de reordenamiento de medio alcance por deformacién

plastica en ZrysCuggAlg

3.04

1.36

1.32

(d) T,
T 302
o=o [110]
ome [-110]
= [001]
3.00
(b) r, (e)T,
5.2
ot
<
-
5.1
(e)ry (f) Ty
7.7
o<t
<
-
7.6

P__\./

Pﬁ“

13

Deformatlon

Deformatlon

0.3

0.04

r/A

0.02

300 400

500

Temperatu res

—e Ar
—s AT
0.03

I/A

/A

T/A

Figura 6.4: Posiciones de los picos maximos (a-c) y anchuras (d-f) de [110], [110],
[001] - dPDF después de un ciclo de deformacion a diferentes valores méaximos de
cizalla (10, 25 y 40 %). El valor en 0 % corresponde al estado inicial no deformado.
De arriba hacia abajo; primero, segundo y tercer pico. (g) Evolucion de las dife-
y [110]-dPDF

rencias entre las posiciones méaximas Ary y anchuras AI'y de [110]

de los primeros picos en funcién de la temperatura
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ciables en ciclos del 10 %. Para deformaciones mayores, sin embargo, los efectos
de la cizalla son muy claros en la estructura. Los cambios de r; y I'; indican una
clara expansién e incremento de desorden en las capa de primeros vecinos en el
plano (110). Estos son planos que se alargan durante el proceso de cizallamiento.
Por otra parte, la dPDF de los planos (110) muestra el claro efecto de contrac-
cion aplicado. La [001]-dPDF muestra el efecto promedio sobre los planos zy; es
interesante tener en cuenta que si bien la tendencia general de r; es dominada por
la contraccion de los planos (110), la 'y en general es dominada por la tendencia
de ensanchamiento en [110]-dPDF. Los cambios en la posicion del méaximo del
segundo pico aun muestran claramente los efectos remanentes del alargamiento
y la contraccion de las diagonales de la caja durante los ciclos de corte. En este
caso, sin embargo, la tendencia general esta dominada por la expansién de ra, de
acuerdo con el incremento del volumen promedio por atomo después de los ciclos.
Curiosamente, el estrechamiento de I's es evidente en todas las familias de planos,
como lo fue en la figura 6.3-e, lo que indica que el estrechamiento o el orden de
la segunda capa es un comportamiento general relacionado con la adaptacién del
sistema, CuygZragAlg al proceso de deformacién.

Si este cambio estructural es particular de esta composicién o es un compor-
tamiento general en sistemas desordenados, es algo que vale la pena aclarar en
trabajos futuros. La posiciéon del tercer pico rs muestra una tendencia similar,
pero mas pequena, a la observada para re, mientras que en la anchura I's no hay
cambios notables que puedan ser detectados mediante el andlisis realizado.

El anélisis de las simulaciones en todo el rango de temperaturas muestra la
mismos signos cualitativos de la anisotropia inducida (Los resultados completos
para todas las temperaturas se encuentran en el apéndice B). Sin embargo, la
intensidad de estos cambios depende de la temperatura. La figura 6.4-g muestra
el comportamiento de Ary = 7 310] - T1,a70] ¥ ATy =Ty j1q0] - 'y 0 mostrando
la diferencia entre las posiciones y anchuras de los picos de la dPDF en los planos
(110) y (110) después de un ciclo de deformacion de hasta el 25 %. Como puede
verse, tanto los valores de Ary y AT’y muestran un disminucion general a medida
que aumenta la temperatura del material. Este comportamiento es esperado ya
que el aumento de la movilidad atémica facilita la relajacion de los signos de
los ciclos de deformaciéon. Sin embargo, la rapida velocidad de corte aplicada en
las simulaciones de DM hace que la anisotropia no se borre incluso por encima
de la transicion vitrea (736 K para este sistema), lo que indica que la escala de
tiempo de los experimentos es siempre méas pequena que el tiempo de relajacién
del sistema. Una anomalia en el comportamiento general se observa cerca de la
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transicion vitrea, donde aumenta Ari. Actualmente no sabemos el origen de este
ligero aumento de la anisotropia inducida en estas temperaturas.

Discutiremos ahora los resultados de nuestras simulaciones en comparacién con
los resultados experimentales de difraccién obtenidos para diferentes regimenes de
deformacion (eléastico, plastico homogéneo, plastico no-homogéneo) y diversos ti-
pos de configuraciones de carga (uniaxial, flexion, laminado, etc.). Aunque nuestras
simulaciones se realizan en un modo de deformacion diferente de estas configura-
ciones experimentales, pueden aproximar los cambios estructurales esperados en
las direcciones principales (a lo largo y ancho) en relacion con los planos de corte
que aparecen en cada caso. En primer lugar, discutiremos el efecto estructural de
la expansion térmica. En este caso, los vidrios metélicos se caracterizan por una
disminucién contraintuitiva de r; debido a la asimetria del primer pico genera-
da por la anarmonicidad del potencial interatomico [66]. Este comportamiento no
solo es encontrado en vidrios metalicos, sino también en metales liquidos mono-
componentes simples. La reduccion del valor absoluto de Arq con el incremento de
temperatura (figura 6.4) puede venir en parte de este efecto, ya que ambos I'1[110]
Y 1 10) disminuyen debido a la expansién térmica. Por otro lado, la disminucién
de la diferencia de anisotropia observada para r; (i > 1) y para todas las I'; (in-
cluida I'1) solo puede atribuirse a la mayor capacidad del sistema para relajarse
cuando mas alta es la temperatura. Es interesante observar aqui que en términos
de los comportamientos generales de 71, I'y y volumen, los ciclos de cizalla simu-
lados producen un efecto similar en cuanto a la expansiéon térmica isotropica. Sin
embargo, la anisotropia revelada por dPDF direccionales implica que los origines
microscépicos de estos cambios son diferentes.

El régimen de deformacién elastica ha sido investigado por experimentos de di-
fraccion in situ [43, 63]. Los cambios anisotropicos del primer pico de difraccion (en
el espacio reciproco) o de los valores r; (i > 2) (en el espacio real) coinciden con la
deformacion eléstica esperada de acuerdo con el moédulo macroscopico de Young y
la relacién de Poisson. Por otro lado, los cambios en los primeros y segundos picos
de la g(r) solo pueden explicarse teniendo en cuenta los reordenamientos no afines
del orden a corto alcance, que depende de la composicién elemental particular de
la aleacion [107]. La contribucion de estos reordenamientos anelasticos o no afines
en los vidrios metalicos se estim6 en casi un 20-25% de la tension eléstica [108].
En el caso de la deformacion homogénea o la deformacién bajo cargas estaticas,
también se encuentran efectos anisotropicos similares en el orden a corto alcance,
que se perciben basicamente en el primer y segundo pico de la PDF. La anisotro-
pia restante después de un proceso de fluencia parece ser originada por cambios
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anisotropicos similares a los que generan la contribucién no afin en el régimen
elastico [109].

En el régimen plastico no homogéneo, la activacion de las bandas de corte
genera regiones locales sometidas a altos grados de cizalla. Las muestras muy
deformadas, por laminacion o torsion a alta presién, muestran un pequeno cambio
en 1 y un aumento de I'y en la g(r) general [110, 111]|. Si bien estos efectos
se han interpretado como no compatibles con un aumento de volumen libre, en
este trabajo mostramos que un aumento general de volumen después del ciclo de
deformacion es de hecho compatible con una r; constante o incluso menor y una I'y
mayor. La diferencia de estructura dentro y fuera de las bandas de cizalla fueron
estudiadas mediante nano-difraccion de electrones en la ref[112]. Se encontraron
diferencias muy pequenias en la g(r) general; el ancho y la posicion del primer
pico no cambiaron apreciablemente, mientras que la unica diferencia observable
fue una ligera disminucion de la intensidad, atribuida a una reduccién del orden
a corto alcance. Sin embargo, como mostramos en este trabajo, aunque la g(r)
general puede parecer poco afectada por la cizalla, el sistema contiene diferencias
estructurales anisotrépicas significativas entre las direcciones principales. Esto se
ha detectado también en algunos resultados experimentales recientes [113]

El efecto general encontrado en nuestra simulacion es el incremento del volu-
men por atomo, la contraccion de ry y la expansion de los otros picos en g(r), de
acuerdo con los cambios estructurales observados relacionados con la expansién y
rejuvenecimiento de vidrios metélicos [46, 106, 114]. Ademéas de los efectos gene-
rales, el método de anélisis usado en este trabajo revela muy claramente que la
anisotropia es introducida paralela y perpendicular a la elongacién de la direccién
[110]. Notaremos aqui que, durante el proceso de deformacion, observamos la ubi-
caci6on de algunas bandas de deformacién. Lo cual es una de las caracteristicas que
gobiernan la deformacion plastica en los vidrios metélicos como lo ha mostrado
Spaepen [115] en sus estudios experimentales.

La figura 6.5 muestra los desplazamientos atémicos durante el ciclo de defor-
macion. Hay una evidente localizaciéon de los desplazamientos en zonas "flexibles".
Esto es esperado en estructuras amorfas las cuales son intrinsecamente caracteri-
zadas por la heterogeneidad en la nano-escala. El desplazamiento de los 4tomos se
localiza en bandas bésicamente paralelas a los planos xz, precursores de la banda
de cizallamiento macroscopica que ocurrird paralelamente a la direccién de ciza-
llamiento. Sin embargo, la modificacién estructural vista en las dPDFs muestra
que los cambios anisétropos en las estructuras atémicas estdn a lo largo y ancho
de la direccion [110] y no dentro de los planos xzz. Es importante tener esto en
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Figura 6.5: Desplazamientos atémicos no afines del estado inicial original durante
un ciclo de deformaciéon por cizallamiento a 400 K. Los atomos de colores mas
claros corresponden a desplazamientos mas grandes.

cuenta cuando se buscan sefiales anisotréopicas de deformacién plastica después de
fluencia o experimentos de deformacién plastica en diversas geometrias.

6.1. Resumen

En este capitulo se ha simulado la deformacién en un vidrio metélico prototipi-
co, ZrygCuygAlg, con el objetivo de revelar la anisotropia remanente. Se realizaron
ciclos de deformacion hasta un 10 %, 25 % y 40 %, seguidos de una recuperacion de
la forma original. Las alteraciones en el orden atémico de corto y mediano alcance
se estudiaron mediante las funciones de distribucién de pares diferenciales calcu-
ladas en planos de diferentes orientaciones. La anisotropia a deformaciones bajas
(10 %) solo se observa en el aumento muy ligero de la posicion del segundo pico
de g(r), testigo de la generacion de volumen libre en el vidrio a lo largo del ciclo
de corte. Sin embargo, los ciclos de deformaciéon més grandes inducen cambios
notables en los 6rdenes de corto y mediano alcance e introducen una anisotropia
significativa en las direcciones [110] y [110]. La anisotropia remanente observada
disminuye con la temperatura, como se esperaba debido al aumento de la movilidad
atémica, pero las seriales basicas cualitativas mostradas por las dPDF no cambian.
Un futuro estudio detallado del cambio del tiempo de relajacién en funcién de la
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temperatura y como la relacion entre el tiempo de relajacion (temperatura) y la
velocidad de cizallamiento afectan la induccién o erosiéon de la anisotropia rema-
nente deberia permitirnos racionalizar mejor el efecto de la temperatura. También
seria interesante comparar otras composiciones de vidrio para verificar si las ten-
dencias observadas dependen de la composicién o son caracteristicas generales de
los vidrios metalicos.
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Capitulo 7

Conclusiones y perspectivas

El objetivo de esta tesis fue estudiar la anisotropia remanente presente en
vidrios metdlicos después de ser sometido a procesos de deformacién por cizalla
a diferentes temperaturas y magnitudes de deformacién. Para caracterizar esta
propiedad en materiales amorfos se incorpord el uso de la dindmica molecular,
va que ha jugado un papel muy importante en el estudio de estructura atémica,
ademas de ser una herramienta poderosa en proporcionar detalles atomisticos.

El sistema Cuy3NigsPdss se eligié intentando aproximarse a las composiciones
de los mejores formadores de vidrios metélicos - tipo PdCuSiP - en los que se
habia determinado la presencia de anisotropia remanente. Sin embargo, no exis-
te potencial para el fosforo, por lo que la validez de los resultados obtenidos en
este caso puede ser cuestionada. Sin embargo, el sistema CuygZrygAlg es un exce-
lente formador de vidrios metalicos y se ha simulado con un potencial ajustado
especificamente para reproducir las propiedades de los vidrios metalicos.

El coste computacional de este estudio ha sido muy alto, puesto que ha sido
necesario simular sistemas con muchos atomos para evitar que los resultados ob-
tenidos fuesen dependientes del tamano de la caja de simulacion utilizada. Asi, el
sistema Cu13NizsPds3 se simul6 en una caja de 10% d4tomos. La principal limitacion
que resulta de esta opcion es que las velocidades de enfriamiento y cizalla de los
procesos han de ser necesariamente altas, dado que la simulacién de velocidades
menores podria llevar meses.

El anélisis de los resultados del sistema Cuy3NizgPds3 nos permitié determinar
que los procesos de anisotropia remanente se concentran el en plano de cizalla,
por lo que se decidio simular el sistema CuyugZrsgAlg en una caja de solo 2 x 10°
atomos, lo que ha permitido una simulacién més rapida y un anélisis més profundo
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de los resultados obtenidos.
Los principales resultados y conclusiones del estudio realizado son los siguien-
tes.

= Se ha definido la funcién de distribucién de par directional dPDF, que calcula
la distribucién de par en planos arbitrarios. La funcion dPDF se caracteriza
utilizando la direccién perpendicular al plano analizado, siguiendo los conve-
nios habituales en cristalografia. Asi, la x-PDF o [001]-PDF calcula la PDF
en el plano yz.

» Se ha codificado un programa en python para calcular la dPDF.

= Se ha utilizado la dPDF para caracterizar el entorno atémico en los siste-
mas CuisNizgPdss y CuygZrygAls, encontrando en ambos casos anisotropia
remanente después de un ciclo de deformacién y recuperacion de la forma
original.

s La aparicién de anisotropia en estos dos sistemas amorfos parece no tener
un patrén tnico de identificacion. En CuygNiggPds3 se observa anistropia
remanente por debajo de la transiciéon vitrea en 0 y 300 K al final del proceso
de cizalla y desaparece por encima de esta temperatura volviendo a tener
presencia en 700 K en un estado donde el sistema se encuentra deformado.

s En CuygZryeAls, la intensidad de la anisotropia determinada en las d-PDF
es menor que en Cui3NigsPds3, posiblemente debido a los radios atémicos
diferentes y a las velocidades de enfriamiento y deformacién. Sin embargo,
la anisotropia se observa en todo el rango de temperaturas estudiadas y su
intensidad es decreciente con la temperatura.

= En ambos casos la anisotropia se manifiesta con mucha mayor intensidad en
los planos [110] y [110], correspondientes a los planos de méxima y minima
cizalla respectivamente, que en los planos coordenados [100] y [010]. Este
resultado indica, por una parte, que la anisotropia remanente es altamente
direccional y puede pasar desapercibida si no se busca especificamente. Y,
por otra parte, indica que el proceso de cizalla es esencialmente simétrico
con respecto al plano [110].

= Se ha determinado que el proceso de cizalla i recuperacién induce la crea-
cién de volumen libre, entrando dentro de la categoria de los procesos de
rejuvenecimiento analizados en la literatura.
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= Contraintuitivamente, el proceso de creaciéon de volumen libre va acompa-
nando de una reduccién de la distancia del primer méaximo, r1, de la funcién
de distribucion de pares g(r), indicando una disminucion de la distancia més
probable (moda) entre primeros vecinos. Sin embargo, esta disminucion de
la moda va acompanada de un aumento de la anchura del primer pico, I'1,
lo que indica que la desviacién estandard de la distribucién de distancias en-
tre primeros vecinos aumenta. Este hecho explica la aparente contradiccién
entre el aumento del volumen y la reduccién de la distancia més probable
entre primeros vecinos.

= Al contrario que rq, la posicion del méximo (moda) del segundo maximo, ry
de g(r) en general aumenta mientras que la anchura del pico (I'y, desviacion
estandard) disminuye.

» El comportamiento del maximo y anchura del tercer pico de g(r) es relati-
vamente erratico y no permite obtener conclusiones.

= La combinacién de la disminucién de r; con el aumento de ra, y especialmente
la disminucién de I'y dibujan un panorama en el que se produce un aumento
del orden a media distancia. La distribucién de distancias a primeros vecinos
es més amplia, pero la segunda esfera de coordinaciéon es en cierto modo méas
homogénea después del proceso de deformacion y recuperacion.

s La discrepancia entre los resultados obtenidos entre Cu13NissPdss v CuggZrsgAlg
puede ser debida al hecho de que para que la composicién de Cu;zNissPdss3
fuese representativa de la familia de vidrios metélicos PdSiCuP seria nece-
sario disponer de un potencial para el fésforo. Por lo tanto, entendemos que
los resultados obtenidos en CuygZrsgAlg son mucho més representativos e
indican que la presencia de anisotropia remanente después de deformacion
mecanica podria ser una caracteristica general en los vidrios metdlicos.

Los resultados de este trabajo han dado lugar a dos publicaciones en la revista
Journal of alloys and Compounds, indexada en el ISI, referencias [105] y [116].

Los resultados obtenidos permiten proponer que la anisotropia remanente es
inherente a cualquier proceso de deformaciéon mecénica de vidrios metalicos, pero
la demostracion de esta hipétesis requiere un mayor esfuerzo de computacion. Seria
necesario estudiar otras composiciones de vidrios metélicos y, si es posible, mejorar
los métodos de anélisis para visualizar y/o cuantificar la anisotropia remanente
en las configuraciones atémicas resultantes. Afortunadamente, la velocidad de los
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Capitulo 7. Conclusiones y perspectivas

ordenadores aumenta incesantemente y no es descabellado suponer que este estudio
se podra llevar a cabo en unos pocos anos.
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Apéndice A

Simulacion de Cu3Nig Pds3 a
diferentes temperaturas

En este apéndice se incluyen los resultado de las dPDF en todas las tempera-
turas analizadas 0, 300, 650, 680, 700, 720, 740, 780 y 800 K, subsecuentemente
sometidas a diferentes magnitudes de deformacion (10 %, 25 % y 50 %) y diferentes
magnitudes de rotacion (22.5°, 45° y 67.52) en plano z referente al capitulo 5.
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Apéndice A. Simulaciéon de Cuy3NigqPds3 a diferentes temperaturas

Xinitial

Yinitial ——
Zinitial —
Xfinal ——

Pair distribution function

Xinitial ——
Yinitial ——
Zinital —

Pair distribution function

Figura A.1: Parte superior: xyz - dPDF de Cuy3NizsPds3 a 0 K después de un
ciclo de deformacion de 10% y consecuentemente en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al primer pico de las xyz - dPDF.
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(a) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformaciéon de 25% y conse-
cuentemente en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF

(b) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 50 % y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF.

Figura A.2: xyz - dPDF de Cuy3NigyPds3 - 0 K - Ciclos de deformacion 25% vy

50 %
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Apéndice A. Simulaciéon de Cuy3NigqPds3 a diferentes temperaturas
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2 2.2 2.4 2.6 Z.i 3 32 3.4
r/

(a) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 50 % y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF.
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(b) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 10% y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF.

Figura A.3: xyz - dPDF de Cuy3NizsPds3 - 300 K Ciclo deformacion 50 % y 650

K Ciclo de deformaciéon 10 %
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(a) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 25% y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF.
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(b) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 50 % y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF.

Figura A.4: xyz - dPDF de Cu13NigqPds3 - 650 K - Ciclos de deformacion 25 % y

50 %
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Apéndice A.

Simulacién de Cuy3NigqPdss a diferentes temperaturas

Xinitial —
Yinitial —
Zinitial —
Xfinal ——
Yfinal ——
Zfinal —

67.52

Pair distribution function

Xinitial
Yinitial
Zinitial
Xfinal
Yfinal
Zfinal

Pair distribution function

0

45°
\N\/v\uom’
2 4 6 8 l(k 12 14 16 18 2
r/

(4]

Xinitial Xinitial ——
Yinitial = Viriitial =
Z)i("i‘iﬁ' — Zinitial
. ana\ - Xfinal ——
S Yeinal g Yfinal ——
s Zfinal —_ | 5 Zfinal ___
g 6757 G
2 2
s =
= S
3 5
a
5 a
0 =
S @
s o
s =
e 0]
o
0° 00
2 2.2 2.4 2.6 Z‘i 3 3.2 3.4 3.6
ri 2 22 2.4 2.6 28 3 32 EX] 3.6

(a) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 10% y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz-PDF

r/

(b) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 25% y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz-PDF.

Figura A.5: xyz - dPDF de Cuy3NigyPds3 - 680 K - Ciclos de deformacion 10 % y

25 %
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(a) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 50% y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF

(b) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 10% y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF.

Figura A.6: xyz - dPDF de Cuj3NissPds3 - 680 K Ciclo deformacion 50 % y 700

K Ciclo de deformaciéon 10 %
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Apéndice A. Simulaciéon de Cuy3NigqPds3 a diferentes temperaturas
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(a) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformaciéon de 25% y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF

(b) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 50 % y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF.

Figura A.7: xyz - dPDF de Cu13NigqPds3 - 700 K - Ciclos de deformacion 25 % y

50 %
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(a) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 10% y conse-
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Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
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(b) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 25% y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF.

Figura A.8: xyz - dPDF de Cuy3NigyPds3 - 720 K - Ciclos de deformacion 10 % y

25%
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Apéndice A. Simulaciéon de Cuy3NigqPds3 a diferentes temperaturas
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(a) Parte superior: xyz - dPDF después de (b) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 50% y conse- un ciclo de deformacion de 10% y conse-
cuentementa en distintos grados rotados. cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri- Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF mer pico de las xyz - dPDF.

Figura A.9: xyz - dPDF de Cuj3NissPds3 - 720 K Ciclo deformacion 50 % y 740
K Ciclo de deformacion 10 %
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(a) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 25% y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz-PDF

(b) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 50% y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF.

Figura A.10: xyz - dPDF de Cu;3NizqPdss - 740 K - Ciclos de deformacion 25 %

y 50 %
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Apéndice A. Simulaciéon de Cuy3NigqPds3 a diferentes temperaturas
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(a) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformaciéon de 10% y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF
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(b) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 25% y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF.

Figura A.11: xyz - dPDF de Cu;3NizqPds3 - 780 K - Ciclos de deformacion 10 %

y 256 %
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(a) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformaciéon de 50% y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.

Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF

Figura A.12: xyz - dPDF de Cuy3NizP
K Ciclo de deformaciéon 10 %

3.6

(b) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 10% y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF.

ds3 - 780 K Ciclo deformacion 50 % y 800
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Apéndice A.

Simulacién de Cuy3NigqPdss a diferentes temperaturas
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(a) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 25% y conse-
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Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
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(b) Parte superior: xyz - dPDF después de
un ciclo de deformacion de 50% y conse-
cuentementa en distintos grados rotados.
Parte inferior: Valle correspondiente al pri-
mer pico de las xyz - dPDF.

Figura A.13: xyz - dPDF de Cu;3Niz34Pds3 - 800 K - Ciclos de deformacion 10 %

vy 25%
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Figura A.14: Cristalizaciéon del sistema Cui3NizqPdss a 780 K.
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Apéndice A. Simulaciéon de Cuy3NigqPds3 a diferentes temperaturas
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Apéndice B

Simulacion de CuygZrigAlg a
diferentes temperaturas

En este apéndice se incluyen los resultados de las posiciones méximas y an-
churas en todas las temperaturas 800, 740, 720, 700, 680, 650, 500, 450, 400 y 300
K referente al capitulo 6.
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Apéndice B. Simulacion de CuygZrigAls a diferentes temperaturas
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Figura B.1: Analisis de los picos de g(r) de CuygZragAlg rotada 0°y 22.5°a 300 K
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Apéndice B. Simulacion de CuygZrigAls a diferentes temperaturas
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