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RESUMEN

La demanda por materiales cada vez mas resistentes, mas livianos y con mejor respuesta
frente solicitudes relacionadas con ambientes extremos como altas temperaturas y altos
niveles de oxidacion y desgaste, ha motivado en las Gltimas décadas, un gran numero de
investigaciones tanto tedricas como experimentales en el campo de los materiales nano-
estructurados.

La perspectiva de lograr su sintesis en volumen y de esta forma potenciar sus aplicaciones
como elementos estructurales en el disefio y construccion de reactores nucleares, compuertas
en dispositivos electrénicos, componentes refractarios, implantes biodegradables y en el
tratamiento de residuos tdxicos, por mencionar algunos ejemplos, es una de las motivaciones
por la cual materiales como la aleacion de Hierro - Cromo (Fe — Cr) y el Oxido de Magnesio
(MgO0), se han convertido en objeto de estudio de la ciencia de materiales moderna. Ya sea
desde el punto de vista de la materia condensada como de las ciencias de la tierra.

Considerando la importancia de sus mdltiples potenciales aplicaciones, este trabajo esta
orientado a: i) la modelacion computacional a escala atomica, mediante el método de la
Dindmica Molecular (MD) clasica, de dos materiales nano-cristalinos, uno de ellos metélico
(aleacion de Hierro Cromo Fe — Cr) y otro ionico (Oxido de Magnesio Mg0), sometidos a
distintos regimenes de carga (tension simple uniaxial para el Fe — Cr e indentacion para el
MgO vy ii) caracterizar ambos procesos y de esta forma poder dilucidar los mecanismos
fisicos subyacentes, que definen los indices mecénicos de resistencia en ambos materiales.
Para ello, se proponen e implementan metodologias computacionales, fundamentadas en
consideraciones puramente geométricas, cuya aplicacion en el estudio de la estructura y la
plasticidad de materiales nano-estructurados, garantizan resultados confiables apoyados en
el tratamiento directo de observables mecanicos, en el espacio real. Estas metodologias
incluyen i) el andlisis de la deformacion plastica global que experimenta un espécimen sujeto
a diferentes condiciones de carga con base en la respuesta local, en términos de la distorsion
y/o los cambios en el volumen que experimente de la celda de Wigner-Seitz de cada atomo;
i) una aproximacion para calcular el tensor Lagrangiano de la deformacion unitaria local y
iii) una aproximacion para calcular el tensor de esfuerzos locales de Cauchy.

La funcionabilidad de las metodologias propuestas en este trabajo, se ilustra mediante la
descripcion de la respuesta mecanica de especimenes de Fe — Cr mono Yy poli-cristalino a
escala nano-métrica sometidos a tension simple uniaxial y de especimenes de MgO mono-
cristalino sometidos a pruebas de nano-indentacion.

Es pertinente sefialar que el procedimiento seguido para la verificacion de la transferibilidad
del potencial elegido para estudiar la aleacion Fe — Cr, permitié calcular cantidades como la
energia de cohesion (E.), la constante de red (a,), las constantes elasticas (C;;) y el modulo
de dilatacién volumétrico (B) para ambos materiales en su fase monocristalina. Se demuestra
en este trabajo que, salvo C;, y B para el Cr, el resto de valores calculados presentan
desviaciones muy pequefias con respecto los valores experimentales y teoricos
correspondientes, reportados en la literatura.



De otro lado, teniendo en cuenta que la orientacion de este trabajo apunta al estudio de la
deformacion en materiales a escala nano-métrica y que las dislocaciones constituyen el
mecanismo fisico por excelencia para explicar el fendmeno de la deformacion en materiales
cristalinos, se presenta un procedimiento en el que se describe, como se detectan y
evolucionan estos defectos en la aleacion Fe — Cr. Estas simulaciones muestran que incluso
antes de la aplicacion de la carga, el especimen presenta una densidad de dislocaciones que
cambia de manera no homogénea con la deformacion y que se manifiestan tanto intra e
inter-granularmente, como en las fronteras de los mismos, dependiendo del porcentaje de
deformacion. Los resultados obtenidos, se contrastan con los resultados provenientes de la
evaluacion de los cuantificadores geométricos anteriormente expuestos.

El analisis de los resultados referentes a la deformacion plastica en la aleacion Fe — Cr,
utilizando las metodologias desarrolladas en este trabajo, demuestran que la deformacion se
acomoda tanto por distorsion como por efectos asociados a cambios en el volumen local,
siendo el primero el que contribuye en mayor medida al proceso; que la deformacion por
distorsion es la que prima en las primeras etapas del proceso de carga y que la deformacién
por efectos hidrostaticos se manifiesta con un cierto retaso comparada con la deformacién
por distorsion y que ademas que los efectos de la deformacidon hidrostatica estan relacionados
con zonas afines con las fronteras de grano, mientras que la deformacion por distorsién se
manifiesta de manera significativa, tanto en zonas afines con las fronteras de grano, como
con zonas constituidas por &tomos ubicados al interior de los mismos. De igual forma los
resultados permiten dilucidar que la resistencia del material y ciertas manifestaciones de esta
en procesos como el ablandamiento y el endurecimiento por deformacion que se presentan
etapas especificas del proceso de carga, esta mediada la dindmica intrinseca de las
dislocaciones y su interaccion las estructuras internas del espécimen como los granos y las
fronteras de grano.

En cuanto al comportamiento del MgO, se demuestra en este trabajo que: i) existe una
marcada tendencia de la ocurrencia de la falla en el material a valores méas pequefios de la
deformacion unitaria, cuando aumenta el tamario del espécimen, es decir el espécimen mas
pequefio presenta mayor resistencia y puede soportar esfuerzos cortantes mayores; ii)
independientemente del tamafio del espécimen y del porcentaje de deformacion, los
mecanismos responsables de la deformacion por distorsién priman sobre los responsables de
la deformacion asociados al cambio en el volumen local; iii) existe una marcada tendencia
en cuanto a la influencia del tamafio del espécimen y la forma como el material manifiesta
su resistencia a fluencia; iv) los valores mas grandes del esfuerzo asociados a ambos
invariantes, deviatorico e hidrostatico, se registran en la zona central del area de contacto y
en la zona inmediatamente por debajo del indentador, sin embargo se manifiestan
concentradores de esfuerzos en las esquinas del especimen, siendo las inferiores donde las
inestabilidades se nuclean més rapidamente v) con el aumento en el tamafio del espécimen,
el rango de valores de la componente tangencial del esfuerzo aumenta, demostrando de esta
forma que en el espécimen mas grande, existen mas dominios en los que pueden nuclearse
inestabilidades, cuando eventualmente el sistema, se someta a esfuerzos cortantesy vi)
las observaciones anteriores permitieron concluir que en efecto, a escala nano-métrica, el
tamafio del espécimen es un factor a tomar en cuenta cuando estudia el comportamiento
mecanico de este material.



Los resultados expuestos en este trabajo relacionados con las propiedades mecénicas y los
mecanismos de deformacion de los dos materiales estudiados se justifican en términos de la
naturaleza de las interacciones entre los 4&tomos que los constituyen (idealizados como
particulas), la geometria de las celdas unitarias cristalograficas que los definen y la naturaleza
de los procesos de carga a los que fueron sometidos.

Aportes de esta disertacion

En la presente disertacion, se han investigado propiedades estructurales y mecéanicas de dos
materiales nano-estructurados: una aleacion metalica (Fe — Cr) y otro ionico (MgO), con
diferentes estructuras cristalinas y sometidos a altas ratas de deformacion, mediante
simulaciones computacionales basadas en dinamica molecular clésica. Para este efecto se
han desarrollado e implementado nuevas metodologias computacionales basadas en
conceptos provenientes de la geometria discreta y la mecanica de medios continuos,
orientadas al analisis de los resultados provenientes de dichas simulaciones.

En términos generales, los aportes mas significativos de la presente disertacion, son los
siguientes.

1. La generacion de cddigos usando computacion en paralelo, para la creacion de
especimenes nano-estructurados con estructuras cristalina cubica centrada en las caras (fcc)
y/o cubica centrada en el cuerpo (bcc). Para el caso concreto de la aleacion Fe — Cr (bcc), el
procedimiento permite crear especimenes con tamafio, niUmero de grano, y porcentaje de Cr,
deseado.

2. Lacreacion de cuantificadores para la deformacién y la distribucion de interna de tensiones
basados en conceptos provenientes de la geometria discreta (teoremas de Voronoi y la
teselacion de Delaunay), para el célculo, en sistemas atdmicos, de aproximaciones de los
tensores de deformacion unitaria de Green-Lagrange vy el de esfuerzos de Cauchy.

3. Una metodologia computacional basada en el concepto de la celda de Wigner-Seitz, para
estudiar la deformacion en sistemas atdbmicos en el espacio real.

Los procedimientos mencionados, se utilizan en el presente trabajo para estudiar la respuesta
mecénica de los sistemas estudiados, al ser sometidos a dos condiciones de carga especificas:
la aleacion Fe — Cr a tension simple uniaxial en la direccion (1,0,0) y el MgO a indentacion,
en la direccion (0,0,1). Como un caso especial, algunas de estas metodologias fueron
aplicadas en el estudio de la respuesta mecanica de tres especimenes de MgO en la
configuracién que marca el inicio de la deformacidn plastica, para determinar los efectos del
tamanio del espécimen sobre los indices mecanicos del material.

Se espera que el presente trabajo contribuya a la comprension de los mecanismos de
deformacion en materiales nano-estructurados y que en particular, las nuevas metodologias
aqui propuestas e implementadas, complementen las herramientas con las que se cuenta
actualmente para el andlisis de los resultados provenientes de simulaciones atomisticas a gran
escala.



Capitulo 1

Introduccion

1.1. Motivacion

Los materiales nano-cristalinos (NC) son materiales naturales o manufacturados que poseen
cualquier dimension exterior o su estructura interna definida en la escala nano-métrica
(dimensiones aproximadas entre Inm y 100nm). Los materiales NC se caracterizan por tener
una o varias fases cuyo tamafio de grano promedio (d) es menor que 100nm, (d < 100nm),
en al menos una dimension [1,2]. Su estudio, como una de las principales actividades en la
ciencia de materiales moderna, se inicia con los trabajos de Gleiter [3], en los que se
presentan como excelentes candidatos para: i) la investigacion de fendmenos inducidos por
la escala de longitud y ii) las aplicaciones tecnologicas fundamentadas en el control de la
estructura a nivel atdmico a través del disefio de materiales [3-8].

Numerosas investigaciones en el campo de los sélidos NC han demostrado que a esta escala,
algunos metales exhiben propiedades significativamente superiores a las de sus contrapartes
caracterizadas por tamafios de grano mas grandes. Ejemplos de estas propiedades son
resistencia mecénica muy alta y manifestaciones de super-elasticidad [9,15]. Se ha
demostrado también que a esta escala, los materiales cerdamicos manifiestan ductilidad y que
los recubrimientos con materiales NC favorecen la resistencia al desgaste y a la corrosion
[9,15]. Este comportamiento ha potenciado una gran variedad de aplicaciones que van desde
su uso como elementos estructurales en el disefio construccion de reactores nucleares, como
es el caso de las aleaciones de Fe — Cr, hasta componentes de dispositivos electronicos o
implantes biodegradables como en el caso del MgO. Se ha hipotetizado que las propiedades
mecanicas significativamente superiores exhibidas por los materiales NC son en gran parte,
el resultado de los mecanismos relevantes de la deformacién plastica, que se presentan
cuando el tamafio de grano es pequefio [9,15].

Es sabido que la deformacion plastica en los metales nano-estructurados se origina en gran
medida en la compleja interaccion entre las fronteras de grano y las dislocaciones. Sin
embargo, a pesar de que los materiales nano-estructurados han sido estudiados intensiva y
extensivamente desde su sintesis en volumen “bulk”, hace aproximadamente 20 afios [3], los
mecanismos fundamentales subyacentes de dicha interaccion, ain no han sido totalmente
expuestos [16]. De esta forma, muchos de los desafios tedricos y experimentales que afronta
la ciencia de materiales hoy dia, incluyen identificar y cuantificar los mecanismos de
deformacion, para tratar de esclarecer la influencia de las transformaciones estructurales en
la deformacion plastica, y entender el papel de las fronteras de grano en estos procesos
irreversibles.

El interés en las propiedades mecanicas de los materiales NC se ha incrementado
notablemente en los Ultimos afios y su entendimiento es atribuible en gran medida, al acceso
a sistemas de computo mas robustos que favorecen la implementacion de modelos numéricos
cada vez maés realistas. La simulacion computacional ha evolucionado hasta convertirse en
el tercer pilar de la investigacion junto con la experimentacion y la teoria. Las razones para
ello descansan en el aumento exponencial en la velocidad de procesamiento, plataformas



relativamente baratas para la computacion en paralelo [17,18] y de almacenamiento de datos,
nuevas capacidades de visualizacion [19-21], el desarrollo de potentes algoritmos que
aprovechan al maximo de estos avances en el hardware, avances en las metodologias de
simulacion y la aparicion de potenciales de interaccion relativamente simples que describen
de manera mas fiel la naturaleza del enlace quimico y las propiedades mecéanico-cuénticas
de sistemas formados por millones de atomos [22-26]. Estos potenciales de interaccion han
aumentado la confiabilidad en los resultados obtenidos a partir de las simulaciones
atomisticas hasta el punto de facilitar y guiar el trabajo de los cientificos experimentalistas
en casos en los cuales los experimentos son muy costosos y dificiles de implementar. La
técnica computacional que ha marcado el progreso sustancial en la comprension de la
deformacion pléstica en materiales NC ha sido las simulaciones basadas en Dindmica
Molecular (DM) [28-31]. Una de las razones que motiva este trabajo es seguir construyendo
este camino, proponiendo metodologias para calcular observables mecanicos provenientes
de la mecéanica de medios continuos, tales como los tensores de esfuerzos y deformacion
unitaria en sistemas discretos como los materiales NC, y utilizar esta informacion para
eventualmente ayudar a dilucidar la fisica de los mecanismos que definen sus extraordinarias
propiedades mecanicas y gobiernan los procesos de deformacion plastica. Con esta propuesta
se espera poder contribuir en el desarrollo y mejoramiento de relaciones constitutivas, que
puedan ser implementadas con cierto grado de precision, en el analisis de los procesos de la
deformacion plastica a una escala macro de aleaciones metalicas y ceramicas. Se espera
ademas poder brindar a la comunidad cientifica en este campo, la posibilidad de acceder a
informacion clara, que les haga més expedito el proceso para crear nuevos materiales
destinados a satisfacer solicitudes concretas.

1.2. Deformacion pléastica en materiales NC

Los materiales NC, estan siendo investigados activamente, motivados en gran parte por sus
propiedades mecanicas notablemente superiores, entre las cuales se incluyen, un aumento en
la resistencia y la dureza, mejora en la tenacidad; las cuales los posicionan como candidatos
para un gran nimero de aplicaciones tecnoldgicas, siempre y cuando se puedan superar
barreras tales como la capacidad de procesamiento y los costos de produccion. Sin embargo,
existen también muchas preguntas a la espera de respuestas. Los mecanismos subyacentes
que definen el comportamiento mecénico y la deformacién plastica de los materiales NC no
estan completamente definidos y son aun un tema de estudio. Dado que la identificacion de
los mecanismos de deformacion es importante para controlar y optimizar las propiedades
mecanicas de los materiales NC, y con ello potenciar sus eventuales aplicaciones, su estudio
no solamente se convierte en un reto, sino en una necesidad.

En lo que sigue se presenta, un resumen de los hallazgos mas importantes de la amplia gama
de mecanismos que pueden jugar un papel en el comportamiento de los materiales NC. Dado
que los dos materiales objeto de estudio en este trabajo son ejemplos tipicos de metales (Fe —
Cr) y cerdmicos (MgO) ambos con estructura en la escala nano-métrica, el problema se
aborda de manera independiente, la primera parte de esta seccion estara dedicada a los
metales y posteriormente a los ceramicos.



1.2.1 Deformacion plastica en metales NC

Es bien sabido que a diferencia de sus homologos convencionales con tamarfio de grano (d >
1um), en los que los mecanismos de deformacion estan mediados en gran proporcion por el
movimiento e interaccion de las dislocaciones, en los metales NC se ha podido identificar
que la deformacion plastica este mediada por otros fendmenos como el deslizamiento en las
fronteras de grano (GBs), la rotacion de los granos, la dinamica inter granular cooperativa, la
formacion de fallas por apilamiento originadas por el movimiento de las dislocaciones
parciales, el hermanamiento (twining en inglés) y por supuesto, la interaccion entre ellos [8
3, 9, 11]. Todos estos fendmenos en general son consecuencia de la mayor fraccion de
volumen disponible en las fronteras de grano. La caracterizacion de estos procesos ha sido
posible en gran medida por los estudios tedricos llevados a cabo utilizando simulaciones
computacionales basadas en dindamica molecular clasica y de primeros principios [28,29
31,32]; los cuales incluyen como una parte importante del proceso, los métodos utilizados
para construccion de las nano-estructuras utilizadas en las simulaciones [25, 33 - 42].

Dos de los hechos mas importantes asociados con el comportamiento mecanico de los
metales NC lo constituyen, el llamado comportamiento de Hall & Petch [43,44] vy el
comportamiento inverso de Hall & Petch [46]. EI primero establece que el esfuerzo de
fluencia (o,) aumenta linealmente con el inverso de vd, mientras que el segundo establece
que para un tamafio de grano critico 10nm < d < 15nm, los metales NC empiezan a
experimentar una disminucion, también lineal en o,,. Ambos comportamientos son de interés
desde el punto de vista cientifico y de las aplicaciones tecnolégicas, ya que estan definidos
por los mecanismos que median la deformacion plastica [42-54].

Schiotz y Jacobsen [55] a partir de simulaciones del proceso de deformacién del cobre NC,
con tamafio de grano promedio d = 5nm, muestran que, para tamafios de grano pequefio, el
material experimenta una tendencia al ablandamiento, en concordancia con las observaciones
experimentales. Las simulaciones confirman que la deformacién pléastica en la region Hall-
Petch inversa se produce principalmente por el deslizamiento de las fronteras de grano con
una influencia minima del movimiento de las dislocaciones. Mediante una serie de
simulaciones basadas en MD a gran escala, de la deformacién del Nickel (Ni) y el Cobre (Cu)
NC con tamafio de grano en el rango 3.5nm < d < 12nm, Van Swygenhoven et al. [56]
establecieron que para d < 10nm, la deformacion se produce principalmente por
deslizamiento de las fronteras de grano con una tasa de deformacion que aumentaba con la
disminucion del tamafio de grano y para d mayores, la deformacion se produce por una
combinacion de movimientos de las dislocaciones y de las fronteras de grano. En las
simulaciones siguientes [57], caracterizaron detalladamente los mecanismos responsables
del acomodamiento de la deformacidn, la cual incluye tanto el movimiento de un solo a&tomo,
como el movimiento correlacionado de varios de ellos, asi como también la migracion del
volumen libre asistido por el esfuerzo. Mediante estudios de estructuras en forma de
columnas, Yamakov, Wolf et al. [58] describen detalladamente la deformacion plastica en
Aluminio (Al), observando la emision de las dislocaciones parciales que se forman en las
fronteras de grano y en las uniones triples (triple junctions en inglés), véase la figura 1. Las
simulaciones también muestran que estas estructuras pueden ser reabsorbidas después
haberse retirado la carga, lo cual, sugieren los autores, puede contribuir a explicar el hecho
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de que en sistemas de este tipo, las dislocaciones no son observadas experimentalmente
después de retirar las tensiones externas.

Figura 1. llustracion de una union triple (triple junctions en inglés) en un espécimen policristalino.
Las lineas coloreadas en rojo, verde y azul representan las fronteras de grano de los granos
G, G, y Gz que confluyen en la union triple representada por el punto gris con borde blanco.

Van Swygenhoven et al., [59] con base en los resultados obtenidos a partir de simulaciones
de Ni, Cu y Al NC y Yamakov et al., [60] con base en los resultados obtenidos a partir de
simulaciones de Al con estructura en forma de columna concluyen que, cerca del tamarfio de
grano en el que la deformacién plastica pasa, de ser mediada por el movimiento de las
dislocaciones, a ser mediada por el deslizamiento de las fronteras de grano, dislocaciones
individuales pueden atravesar los nano-granos cuando la muestra esta sometida a tension.
Concluyeron también que, cuando no se produce la emision de una dislocacion parcial, se
forma una falla por apilamiento intrinseco a lo ancho del nano-grano y que aparentemente,
la formacion de una frontera de grano con energia de un bajo orden, impulsa la emision de
una dislocacion completa y anula la falla por apilamiento resultante.

Mas recientemente Farkas y Curtin [61], han examinado detalladamente los mecanismos
responsables de la emision de dislocaciones en Ni NC con estructura de columna y 4nm <
d < 20nm. Estos autores han reportado que las dislocaciones son emitidas desde las
estructuras tipo dislocacion preexistente, que son inherentes a las fronteras de grano, y que
el nimero de dislocaciones emitidas por unidad de longitud se satura cuando el tamafio de
grano aumenta. Bajo el supuesto que las dislocaciones no pueden ser emitidas desde
distancias muy pequefias de las uniones triples, los autores fueron capaces de reproducir las
densidades de dislocaciones observadas en las simulaciones.

Usando simulaciones a gran escala basadas en MD, Hasnaoui et al., estudiaron la
deformacion del Ni NC con granos orientados al azar y tamafio medio d = 6nm [62]. Las
simulaciones revelaron la existencia de movimiento inter granular cooperativo en forma de
bandas locales de cortantes que se extienden a través de maultiples granos. Los autores
reportaron tres mecanismos que contribuian a la formacién de estas bandas: la migracion de
los granos mediada por el deslizamiento de las fronteras alineadas con planos de cortante
complementario; la reorientacion de los granos vecinos separados por fronteras con bajo
angulo; y el deslizamiento de las dislocaciones al interior de los granos. De igual forma
también reportaron que estructuras especiales de fronteras de grano conocidas como
fronteras gemelas (twining en inglés), distribuidas al interior de la microestructura simulada,



oponian resistencia al deslizamiento, dichas estructuras crean puntos alrededor de los cuales
los granos circundantes se deforman y para crear las bandas de cortantes y propusieron que
este movimiento cooperativo entre los granos es el responsable de la ceracion de los nano-
poros formados en la superficie de fractura de los metales NC y observados
experimentalmente [63,64].

Farkas et al., [65,66] han llevado a cabo extensas simulaciones de propagacién de grietas en
metales NC orientadas a comprender los procesos de fatiga y fractura, ademés de propiedades
mecénicas como la tenacidad. Estas simulaciones han revelado mecanismos de propagacion
de grietas que tienen caracteristicas similares a la respuesta plastica de las muestras
discutidas anteriormente, y también algunas diferencias que resultan de la presencia de la
punta de la grieta. Por ejemplo, en simulaciones de niquel NC con un tamafio de grano medio
d = 10nm, demostraron que la propagacion de grietas en el modo I, se produce por
descohesidn intra granular mediada por un mecanismo que implica la coalescencia de los
nano-poros que se forman en el frente de la grieta [65]. Ademas, se observa deformacién
plastica derivada de dislocaciones completas y parciales en los granos vecinos.

De acuerdo con lo expuesto por Dao en [10], los mecanismos de deformacion relacionados
con las fuentes de Frank-Read intragranular y el endurecimiento del bosque de dislocaciones
(forest dislocation hardening en inglés)?, que son los mas frecuentes en materiales cristalinos
convencionales (escala microscopica), no operan de manera eficaz en materiales NC. A esta
escala los procesos dominantes son aquellos mediados por la interaccion entre las
dislocaciones parciales (o las perfectas) con las fronteras de grano. Sélo una pequefia
cantidad de plasticidad puede ser acumulada a través de procesos asociados con el
deslizamiento/cizallamiento de las fronteras de grano. Estos nuevos avances motivaron la
aparicion de modelos analiticos mecanicistas y cuantitativos y de mecanismos basados
calculos constitutivos provenientes de la mecanica de medios continuos, que pueden capturar
de manera realista las mediciones experimentales y la dependencia del tamafio de grano del
comportamiento esfuerzo deformacion, sensibilidad a la rata de deformacion incluso el limite
de ductilidad.

Pese a la gran cantidad de trabajo tanto tedrico como experimental en el campo de la
deformacion de los materiales NC, alin existen muchos interrogantes por resolver. Se citan a
continuacidn algunas de las mas relevantes: i) es importante verificar que las observaciones
obtenidas mediante microscopia de transmision electronica (TEM) in situ 0 ex situ en

! Cuando un cristal se deforma, para que se produzca el deslizamiento, deben generarse dislocaciones
en el material. En ciencia de los materiales, una fuente Frank-Read es un mecanismo que explica la
generacion de multiples dislocaciones en planos especificos bien separados conocidos como planos
de deslizamiento, cuando los cristales experimentan deformacion.

2 El endurecimiento del bosque de dislocaciones (forest dislocation hardening en inglés) es un modelo
que explica la deformacion plastica de los materiales a escala nano-métrica, en términos de la
interaccion de las dislocaciones, cuya existencia se asume de antemano. De acuerdo con este modelo,
la dureza de un material se interpreta como el incremento en el esfuerzo cortante requerido, para
mover una dislocacion a través de un “bosque” de dislocaciones, como una funcion de la densidad
de dislocaciones en dicho bosque.



materiales NC, son realmente procesos en volumen (bulk en inglées); ii) las simulaciones
basadas en MD son necesarias para entender detalladamente los procesos de deformacion
asociados con el hermanamiento (twins en inglés) de las fronteras de grano en materiales NC;
iii) falta aun desarrollar modelos detallados de fatiga y fractura basados en mecéanica para
materiales NC, similares a los utilizados ampliamente en materiales a escala macroscipica y
en aplicaciones ingenieriles; iv) sigue siendo un reto el desarrollo de modelos basados en
mecanismos que pueden capturar detalladamente las caracteristicas de las fronteras de grano
(GBs), fronteras de grano con angulos diferentes, defectos preexistentes, atomos intersticiales
diferentes a los de la composicion quimica, etc.); v) No existe aun una descripcion
cuantitativa de la deformacion debida al hermanamiento de las fronteras de grano (twining
en inglés) en materiales NC; vi) Se necesitan modelos mas definitivos y rigurosos para
describir la dindmica del crecimiento de grano durante la deformacion y vii) Se deben
desarrollar modelos constitutivos que puedan guiar cuantitativamente los experimentos para
la optimizacion de las propiedades mecanicas.

1.2.2 Deformacion plastica en aleaciones Fe-Cr NC

Las aleaciones basadas en Fe son ampliamente utilizadas en la industria nuclear como
materiales estructurales usados en el disefio y construccion de reactores de fusion nuclear
[67-69]; y las aleaciones binarias Fe — Cr son de especial interés porque no se produce
transmutacion nuclear en sus elementos constituyentes cuando es irradiado con neutrones
[70,71]. Sin embargo, la exposicién a ambientes extremos, conduce a una severa degradacion
de sus propiedades mecanicas del material, comprometiendo de esta forma la vida de servicio
y la confiabilidad de los componentes. Para remediar esta dificultad es necesario entender
completamente la formacion y evolucién de los defectos a nano escala, que dicha exposicion
da lugar, y como ellos afectan las propiedades mecanicas macroscopicas que gobiernan el
rendimiento y la fiabilidad del componente. Existe una gran cantidad de trabajos tanto
tedricos como experimentales orientados a la investigacion de las propiedades mecanicas y
el entendimiento de los mecanismos subyacentes, asociados con los efectos de la radiacién
sobre las aleaciones de Fe — Cr, véase por ejemplo las referencias [73-85].

El tema de la movilidad de las dislocaciones y su relacién con los mecanismos de
deformacion plastica en metales NC ferriticos, ha sido abordado entre otros por Gilbert,
Queyreau et al., [86] quienes derivaron relaciones analiticas para describir este fenémeno en
las dislocaciones de tornillo en aFe. Estas relaciones han sido usadas en el marco de la
dinamica de dislocaciones (DD) por Zbib, de La Rubia et al., [87] quienes proponen que la
movilidad de las dislocaciones de tornillo puede calcularse como una fraccion de la
movilidad de las dislocaciones de borde. De igual forma, Mastorakos et al., [88, 89] llevaron
a cabo simulaciones de DM con muestras de aleaciones de Fe con varias concentraciones de
Ni y Cr para determinar que el mecanismo de deformacién mas importante en estructuras
cristalinas bcc, es el movimiento de las dislocaciones de tornillo, y que el papel de las
dislocaciones borde no es del todo insignificante. Otros resultados similares obtenidos de
simulaciones de DM relacionados con la movilidad de las dislocaciones y su interaccién con
los poros y otros defectos, en aleaciones de Fe con varias concentraciones de Ni y Cr,
aparecen reportados en [90-94].



En 2011 Mastorakos & Zbib [95] publicaron un trabajo en el que se estudia los efectos de la
concentracion sobre la movilidad dislocaciones, basandose en las simulaciones atomisticas
referenciadas en [88,89, 96], las cuales se llevaron a cabo en los sistemas: « — Fe, Fe — Niy
Fe — Cr [86]. Para los dos ultimos sistemas, consideraron cuatro concentraciones diferentes
de niquel y de cromo (5%, 10%, 15% y 20%). Los resultados obtenidos revelan que, la
movilidad de las dislocaciones de borde es mayor en los sistemas Fe — Ni en comparacion
con los sistemas a — Fe y aumenta con la concentracion de Ni. También establecieron que,
la movilidad de las dislocaciones en los sistemas Fe — Cr es comparable a la de hierro puro,
aungue mayor, en aproximadamente un 5%. La movilidad de las dislocaciones de borde es
superior en las aleaciones en comparacion con el Fe puro lo cual esta respaldado por las
observaciones experimentales referenciadas en [95-97], que muestran una mayor densidad
de dislocaciones de tornillo en aleaciones, debido a que las dislocaciones de borde son muy
rapidas y desaparecen en superficie de la muestra.

Los trabajos resefiados anteriormente se concentran en las dislocaciones y su interaccion
como mecanismo primario responsable de la deformacion en las aleaciones de Fe con un alto
porcentaje de Cr en peso que varia entre 10% y 30%, y un rango de temperaturas que varia
entre 570K y 770K. En 2012 Xia Y. Z et al, [98] publicaron un trabajo en el que ademas de
calcular algunos indices mecanicos claves para caracterizar aleaciones Fe — %Cr,
demuestran, usando tanto nano-indentacion y como un modelo de plasticidad basado en
elementos finitos que, para aleaciones Fe-15%Cr, Fe-30%Cr, Fe-30%Ni vy
Fe- 15%Cr- 15%Ni, existen planos de deslizamiento preferenciales en lo que se presenta
tanto plasticidad incipiente (nucleacién de dislocaciones) como plasticidad continua y que
dicho planos son aquellos que presentan los valores méas grandes del esfuerzo cortante
resuelto. Los autores demuestran que ademas que al analizar las cargas asociadas con las
inhomogenidades que se presentan al inicio del proceso de carga y que estan relacionadas
con la profundidad de penetracion del indentador (pop-in en inglés), es posible determinar la
existencia de densidad defectos pre-existente, por lo que siguieren que este mecanismo de
deformacion, debe tenerse en cuenta para analisis futuro de los mecanismos de deformacion.

Recientemente, en 2014 Joa et. al, [99] presentaron un teoria para describir la deformacién
plastica de metales fcc, basada en la identificacion de un solo parametro derivado de las
barreras de energia intrinsecas. Este parametro se define segun

_ Vst
(yusf - )/sf)’

donde y,r representa la energia de por falla de apilamiento y y,s representa la energia
inestable de fallas por apilamiento, en la curva de energia planar por falla generalizada. Este
parametro se puede determinar midiendo el nimero de granos deformados en diferentes
modos después de la aplicacion de un esfuerzo en un material policristalino o mediante la
inspeccion del rango de orientacion para la activacion de modos de deformacion en un
monocristal. De acuerdo con los autores, la teoria propuesta basada en el analisis de este
parametro, establece una ruta hacia el disefio y la busqueda de nuevos materiales con base
en el control de la textura. Proponen ademas como trabajos futuros, la incorporacion de los
efectos del tamafio de grano, la estructura de limite de grano, la temperatura, la rata de
deformacion y su aplicacion en otras estructuras cristalinas como la bcc de cuyo ejemplo es
uno de los materiales objeto de estudio en este trabajo, y la hexagonal compacta (hcc).

Yd
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Son escasos los trabajos reportados en la literatura relacionados especificamente con los
mecanismos de deformacion aleaciones en aleaciones ferriticas. Ellas estan clasificadas
como metales NC, por lo tanto, muchas de las observaciones referenciadas anteriormente
pueden logicamente ser aplicables a la hora de estudiar sus mecanismos de deformacion,
como bien se ilustra en [3, 9, 11]. Sin embargo en investigaciones relacionadas con, por
ejemplo, la influencia de la rata de deformacion, el tamafio de los granos en los especimenes,
el tipo y la orientacion de la carga en diferentes rangos de temperatura, incluida la
temperatura ambiente, sobre las propiedades mecanicas de esta aleacion, es ain un tema por
explorar.

1.2.3 Deformacion plastica en ceramicos NC

La gran demanda que existe actualmente por materiales capaces de soportar ambientes
altamente oxidantes, temperaturas a las cuales muchos metales se funden o se vuelven
ductiles y que presenten una respuesta a la deformacion plastica con potencialidades para
aplicaciones tecnolégicas, ha despertado un gran interés por el estudio de lo ceramicos NC.

Sus aplicaciones se extienden desde la industria refractarias, en la industria de los
componentes electrénicos, hasta el campo de la cirugia ortopédica moderna, donde se estan
empleando como reemplazo de las aleaciones metalicas, con el fin de extender la vida util de
las protesis y de esta forma reducir las tasas de desgaste y la liberacidn de iones, mecanismo
que se presume, es el responsable de las reacciones inflamatorias en los tejidos [100, 101].

Al igual que en los metales NC, el gran interés en los ceramicos NC proviene de las
expectativas que despiertan observaciones experimentales que demuestran que estos
materiales poseen propiedades mecéanicas significativamente superiores comparadas con las
de sus contraparte con dimensiones en el orden macroscopico [102, 105]. Entre estas
propiedades se incluyen una alta dureza, alta tenacidad a la fractura, alta resistencia a la
abrasion y baja densidad, aun cuando se sabe que los cerdmicos son normalmente fragiles.
A pesar que las mejoras en las propiedades mecanicas a menudo estan asociadas con la
reduccion en el tamafio de grano, se ha propuesto que los cerdmicos nano-estructurados
podrian también exhibir un deterioro de las mismas debido al efecto Hall-Petch inverso [45].
Tal comportamiento observado en metales NC mediante simulaciones basadas en DM [15,
29, 30] y experimentos [106], ha sido atribuido a la transicion de la plasticidad mediada por
las dislocaciones, para tamafios de grano grande, a la plasticidad mediada por las fronteras
de grano deslizantes, para tamafios de grano pequefios [107, 108]. Sin embargo, para el caso
de los cerdmicos NC, aun no se cuenta con el conocimiento de un mecanismo similar.

Szlufarska, Nakano, y Vashishta [109] por ejemplo, usaron simulaciones de dinamica
molecular para examinar la dependencia de los mecanismos de deformacion con el tamafio
de grano de carburo de silicio (SiC) NC durante pruebas de nano-indentacion. Esta nano-
estructura es similar a un sistema de dos fases, donde la fase amorfa blanda ubicada en las
fronteras de grano determina la tenacidad del material, mientras que la fase cristalina mas
dura determina la resistencia a la fluencia. La correlacion entre la dinamica atomica asociada
con laaplicacién de la carga y los desplazamientos observada en las simulaciones ha revelado
cuatro regimenes caracteristicos. En el contacto inicial la dinAmica es puramente elastica.
Con el aumento de la carga, el flujo plastico de la fase amorfa produce un pequefio cambio
en la pendiente de la curva de carga y una pequefia histéresis entre las curvas de carga y
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descarga. Debido a que la fase amorfa muestra so6lo una pequefia cantidad de fluencia, los
granos se mueven en forma concertada, con una zona de deformacion elastica que se extiende
mas alla de la regidn ubicada directamente por debajo del indentador. Esta observacion de
un movimiento cooperativo de los granos, esta relacionada con el modelo descrito
anteriormente para la formacion de poros en metales nano-cristalinos fracturados. A una
carga aun mayor, las fronteras de grano amorfas del SiC evidencian deformacion plastica
significativa, y los movimientos de los granos se desacoplan. En el régimen de carga final,
se produce deformacion plastica al interior de los granos que se encuentran directamente
debajo del indentador, y se observan eventos individuales, tales como el desplazamiento de
las dislocaciones al interior de granos individuales. Esta simulacion es un excelente ejemplo
de como los granos al interior un sélido nano-estructurado pueden responder tanto de manera
cooperativa, como de modo individual dependiendo de la estructura y el grado de
deformacion mecénica.

1.2.4 Deformacion plastica en MgO NC

El MgO es un material de gran importancia para las ciencias de la Tierra y la fisica de estado
solido: es uno de los minerales méas abundantes en la Tierra (especialmente su manto inferior)
y un material prototipo para un gran grupo de o0xidos iénicos. Posee un punto de fusion de
3.125K a presién ambiente razén por la cual es de gran demanda en aplicaciones
relacionadas con ingenieria térmica y aeroespacial, componentes estructurales en
dispositivos electronicos y de medicién de temperatura como en termocuplas donde existe
una gran necesidad de materiales estructurales capaces de resistir ambientes oxidantes y
preservar la integridad estructural a temperaturas muy altas.

El MgO mono cristalino ha sido estudiado ampliamente en la década de los 60 con la
esperanza de manipular el grado de movilidad sus dislocaciones y producir MgO poli-
cristalino ductil. Este objetivo no se ha logrado aun por lo que todavia el MgO es considerado
mas, como un material semi fragil, que como un material ductil.

A partir de los trabajos de Parker et al [110]., sobre la deformacion de monocristales de MgO
a temperatura ambiente, se le ha prestado mucha atencién a los factores que afectan el
comportamiento mecanico de este tipo de estructuras [111-115]. Se ha demostrado que los
monocristales de MgO experimentan fluencia a lo largo de los sistemas de deslizamiento
{110}(110) y {100}(110) y que estos ultimos contribuyen a la deformacion plastica del
MgO policristalino a tenperaturas alrededor de 600°C. Ademas los planos de deslizamiento
dependen de la direccion y la naturaleza de la carga aplicada. Por ejemplo para monocritales
cargados a compresion en la direccion (111) se ha encontrado que los planos de
delizamientos prefenciales son {110}(110).

R. J. Stokes et al., [116] por su parte, consideran que ciertas propiedades mecanicas del MgO
estan definidas de la siguiente manera: la resistencia mecénica y la fluencia por el
comportamiento de las dislocaciones y el comportamiento a fractura por las bandas de
deslizamiento caracteristicas. Demostraron ademas que en el MgO las dislocaciones
producidas durante el crecimiento del cristal, no se mueven cuando el esfuerzo aplicado se
acerca a valores aproximados al esfuerzo tedrico cortante resuelto (SSR), y proponen la
necesidad de distinguir entre la densidad de dislocaciones moviles y la densidad total de
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dislocaciones, debido a que al menor esfuerzo de contacto debido a esfuerzos Hertzianos®
pueden introducirse muevas dislocaciones que se mueven facilmente a valores de esfuerzos
muy bajos.

A presion ambiente, la deformacion plastica en mono-cristales de MgO puede ser explicada,
dependiendo del intervalo de temperaturas investigado, por: i) la accion simultanea de
friccion en la red cristalina, ii) el mecanismo de endurecimiento por la presencia de
impurezas y iii) la interaccion eléstica dislocacion-dislocacion. A baja temperaturas, esto
es, la temperatura de transicion (T, = 450K) llamada temperatura atérmica, se mide en la
red cristalina, una gran friccion entre los dos sistemas de deslizamiento observados
experimentalmente (1/2 <110> {110}). En ambos sistemas de deslizamiento, el proceso de
nucleacion de pliegues apareados (kink-pair en inglés)* es el mecanismo de que controla la
rata de deslizamiento, mientras que el movimiento lento de las largas dislocaciones de
tornillo de plastico, controlan la deformacion pléastica [117-120].

A temperaturas intermedias, la friccion en la red es menos importante y la interaccion de las
dislocaciones con elementos de soluto empiezan a afectar el esfuerzo de fluencia del MgO
(o, cae de 140 Mpa a 30 Mpa) [121]. A temperaturas superiores a la temperatura de
transicion atérmica (T > T,), se espera que nuevas mecanismos de deformacion influyan en
las propiedades plésticas del MgO. Las microestructuras durante la deformacion estan hechas
de segmentos de dislocaciones curvas y desechos pequerios [122]. Independiente del sistema
de deslizamiento activo o de la concentracion de impurezas, a este régimen de temperatura,
el esfuerzo de fluencia del MgO se mantiene por debajo de 10 MPa [123, 124]. Aunque el
MgO recientemente se ha convertido en uno de los materiales mas adecuados para investigar
la plasticidad de pequefia escala [125,126], existen muy pocos andlisis cuantitativos de los
mecanismos elementales que controlan su deformacién a altas temperaturas (T > T,) [125-
127].

Se ha demostrado tanto en experimentos como en las simulaciones atomisticas que, a escala
nano-métrica, los fendmenos relacionados con el tamafio influyen en las propiedades
mecénicas a través de la combinacion de efectos de superficie y efectos de nicleo [128, 129].
Este efecto del tamafio involucra también el régimen de la deformacion plastica del cual,
teorias basadas en los modelos “single-arm dislocation source model” o “the dislocation
nucleation/starvation model” [130,131], tratan de proporcionar una descripcion unica del
principio conocido actualmente como “mas pequefio es mas resistente”. Sin embargo, la
mayoria de estos estudios se realizan sobre los metales, especialmente los fcc, y s6lo unos

3 Asi se le llama a los esfuerzos inducidos en dos solidos elasticos en contacto cuando se les aplica una
carga. Una teoria para calcular el area de contacto y la presion entre las dos superficies y predecir la
compresion resultante y el esfuerzo inducido en los objetos fue desarrollada por Hertz. Lo cual da origen al
nombre de los esfuerzos referidos.

* La nucleacion, formacion y migracion de pliegues apareados (kink-pair en inglés) son procesos mediado
por fluctuaciones térmicas conocidas como potencial de Peierls. Consiste en la formacion de dos pliegues
opuestos que migran a lo largo de la linea de la dislocacion.
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pocos trabajos se han dedicado a la cerdmica [132 -135]. En 2015 Issa | et al., [136]
publicaron un trabajo en el que estudian el comportamiento mecéanico del MgO usando
pruebas in situ compresién in situ usando TEM y simulaciones de dinamica molecular con
nano-cubos mono-cristalinos. Los resultados muestran que el MgO mono-cristalino exhibe
una alta resistencia y una deformacion homogénea amplia sin llegar a falla. El anélisis TEM
de bandas de contraste sugiere posible deslizamiento el posible plano de deslizamiento
{110}. Estos resultados son confirmados por las simulaciones de compresion basadas en
dindmica molecular, en las que la nucleacién de dislocaciones coincide con el inicio de la
deformacion plastica. Las dislocaciones se nuclean de los bordes, las esquinas o las
superficies de los especimenes (nano-cubos). Contrariamente a lo que se observa en volumen
(bulk) en monocristales, las dislocaciones tienden a ser curvas, tanto en los experimentos
como en la simulacion, lo cual se debe al alto esfuerzo experimentado por la muestra durante
el ensayo de compresion. No obstante a que muestran algunos resultados interesantes
respecto algunas propiedades mecanicas del MgO, no abordan de manera clara temas como
la influencia del tamarfio del espécimen, la naturaleza de la prueba y velocidad del indentador,
por ejemplo, sobre los mecanismos de deformacion del material. De igual manera los aportes
en cuanto a la fisica subyacente en dichos mecanismos, no esta suficientemente explicados.
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Capitulo 2

Metodologia de la simulacion atomistica

2.1. Introduccion

El desarrollo de los computadores y su aplicacion a la resolucion de problemas cientificos,
ha motivado el uso de una tercera metodologia en la investigacion cientifica conocida como
la simulacion computacional. Este método, de caracter complementario y/o alternativo a los
modos convencionales de hacer ciencia, el experimental y el tedrico, ha ejercido un fuerte
impacto en préacticamente todos los campos de la ciencia, gracias en gran parte al desarrollo
casi exponencial del poder de computo en las cuatro ultimas décadas.

El objetivo de la simulacion computacional es en principio, resolver los modelos tedricos en
su total complejidad mediante la resolucion numérica de las ecuaciones involucradas
haciendo uso intensivo y extensivo de computadores. En efecto, un buen modelo
computacional no sélo permite reproducir experimentos de laboratorio sino que ademas,
gracias a que es posible variar libremente los pardmetros utilizados permite también probar
modelos tedricos existentes en rangos de pardmetros eventualmente imposibles de alcanzar
experimentalmente, resolviendo de esta manera conflictos entre la explicacion teérica y la
observacion.

La técnica de la simulacion computacional fue introducida inicialmente como una
herramienta para tratar sistemas de muchos cuerpos a comienzo de la década de los 50, con
el trabajo pionero de Nicholas Metropolis et al. [137]. Més tarde, motivados por los
resultados obtenidos en el estudio de liquidos y la afinidad con la mecénica estadistica, su
aplicacion se extendio rapidamente a disciplinas tan diversas como fisica de fluidos, la fisica
de la materia condensada, fisica nuclear, la ciencia de materiales y méas recientemente, en
areas tales como la secuenciacion del ADN, el disefio de farmacos, el analisis financiero y el
prondstico del tiempo.

En este trabajo se usan simulaciones computacionales para estudiar la respuesta mecanica
de: (i) laaleacion Fe — Cr sometida a altas ratas de deformacion, durante pruebas de tension
simple uniaxial y (ii) el MgO sometido a pruebas de nano-indentacion a presion y
temperatura ambiente. La técnica de simulacion computacional usada en este trabajo es la
DM. A continuacion se describe en que consiste esta técnica, las bases tedricas sobre las que
se fundamenta y los algoritmos numéricos utilizados en su aplicacion. Esta descripcion se
basa en las referencias [31, 32, 138].

2.2. Dindmica Molecular

La DM puede ser definida como un método de rastreo o seguimiento de particulas.® Desde el
punto de vista operacional, es un método para generar las trayectorias de un sistema de
N particulas mediante la integracion numérica de las ecuaciones de Newton del movimiento,
con una especificacion aproximada del potencial de interaccion atomico y las condiciones
iniciales y de frontera adecuadas.

5 En adelante la palabra particula se utiliza indistintamente para hacer referencia a 4tomos, iones o0 moléculas.
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La suposicién sobre la que se fundamenta esta técnica, consiste en que es posible tratar los
iones y electrones constituyentes del sistema objeto de estudio, como entidades individuales
que siguen las leyes de la mecénica clasica. Cuando esta aproximacion no es lo
suficientemente razonable, entonces es necesario considerar los movimientos de ambos, los
iones y los electrones. Es posible entonces distinguir dos versiones de DM, la clasica y la ab
initio, en la primera se tratan los atomos como entidades clasicas, con la posicion y la
velocidad o el momentum como observables basicos. En la tltima se tratan por separado los
grados de libertad ionicos y electronicos, y se describen los electrones en términos de una
funcion de onda. En este trabajo se utiliza la DM clasica.

El procedimiento que se sigue en una simulacion basada en DM, se estructura de acuerdo con
lo expuesto en [31] y se representa en el diagrama de flujo de la figura 2. A continuacion se
comentan algunas etapas en el procedimiento descrito en la citada figura.

de la
celda de simulacién

{ Construccién ]

Inicializacidén
Se establecen las posiciones
iniciales y se asignan las
velocidades a las particulas

Ce calculan las fuerzag

e resuelven las
ecuaciones de
movimiento,

Se calculan los
observables fisicos de interés

No

Se actualizan las posiciones y velocidades

i

Se salvan los resultados
[para post-procesamiento

Fin de la simulacién

Figura 2. Diagrama de flujo de una simulacion basada en MD

2.2.1 Inicializacion
Esta parte de la simulacion se resume en la informacion contenida en las entradas (los dos
primeros bloques de la figura 2.

El primer paso en el disefio de la simulacion consiste en construir una caja de simulacion
para tal fin. Esta es una representacion a escala del sistema que se pretende estudiar. En ella
se colocan las particulas constituyentes del sistema. Las posiciones iniciales de las particulas
deben, por su puesto, ser compatibles con la estructura que se desea simular.

En un instante t cualquiera, las posiciones de las particulas se representan mediante el vector
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r(t) = {ry@®),r,(),r3(t), .., ry(t)} € RV,

Donde r; representa las tres coordenadas de la i — esima particula. La simulacién comienza
con el sistema en una configuracion inicial prescrita, r(t,) y velocidad 7(ty) en el instante
to. A medida que la simulacion avanza, las particulas experimentan cambios en su posicion
a través de una secuencia de pasos en el tiempo de la forma:

r(t,) = r(ty) = r(ty) .. = r(ty),

Donde t, =ty + kAt, k=1,2,...,L, y At es el paso utilizado para discretizar la variable
tiempo. La simulacion avanza para L numero de pasos Yy cubre un intervalo de tiempo LAt.

Las velocidades como tal, no son necesarias para describir la evolucion en el tiempo del
sistema, sin embargo, estas junto con las posiciones de las particulas son necesarias para
describir el espacio configuracional.

2.2.2 Célculo de las fuerzas

La informacidn acerca de las interacciones entre las N particulas que constituyen el sistema,
estd contenida en el potencial interatbmico. Este potencial esta representado por una funcién
de la forma U(ry, 1, 13,...,7y) que depende exclusivamente de las coordenadas de las
particulas en una forma tan simple o complicada dependiendo de la naturaleza del sistema.
En general U representa la energia potencial del sistema para una configuracion dada de las
particulas.

Las fuerzas de interaccion en un sistema de muchas particulas con una energia potencial U,
se obtienen del gradiente de la energia potencial con respecto a las posiciones, esto es

Fi = —Vrl,U(r)

De acuerdo con la ecuacion anterior, la energia total del sistema E = K + U, debe
conservarse. En la ecuacién anterior, K representa la energia cinética instantanea del sistema,
que se calcula mediante

N N
1 o 1
K =5m2ri B =EmZvi Vi,
i—1 i-1

donde v; es la velocidad de la i — esima particula del sistema. En esta Gltima ecuacion, se
asume que todas las particulas tienen la misma masa m.

2.2.2.1 Integracion de las ecuaciones de movimiento

Las trayectorias de las particulas en la version clasica de la DM, se determinan solucionando
numéricamente las ecuaciones de Newton del movimiento para cada particula i del sistema,
las cuales estan dadas por

Fi =m;Q; (1)

En (1), m; representa la masa, a; la aceleracion de la i — esima particula y F; representa la
fuerza neta externa que actua sobre ella; producto de las interacciones con las otras particulas.
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Como puede notarse la DM es un método deterministico. Dado que el potencial del sistema
esta descrito por U, y teniendo en cuenta el supuesto de que m; = m paratodo i = 1,2...,N
y que ademas, a; = ;, entonces la ecuacion (1) puede reescribirse como

Fi= miy=-V, U@, i=12,..,N )

La ecuacion (2) representa el conocido problema de N-cuerpos, el cual como se sabe, es
imposible de resolver analiticamente para N > 2. La ecuacion (2) en si misma, un sistema
acoplado de N ecuaciones diferenciales ordinarias de segundo orden que debe ser resuelto
numericamente durante la simulacion basada en DM.

2.2.2.2 Algoritmo de integracion en el tiempo

La solucion de la ecuacion (2) requiere de la implementacion de un algoritmo de integracion
en el tiempo que se basa en el esquema numeérico de las diferencias finitas. EI esquema de
integracién mas utilizado, por su facilidad en cuanto a la implementacion, su precision y
estabilidad, es el algoritmo de Verlet [139] el cual se construye desarrollando primero dos
expansiones en serie de Taylor de segundo orden para la posicién, una hacia adelante y otra
hacia atras en el tiempo, esto es

r(t+ At) = r(t) + v(t)At + %a(t)(At)z + 0(At3), (3)

r(t — At) = r(t) —v(t)At + %a(t)(At)z + 0(At3) (4)

Donde, v(t) = 7(t), a(t) = #(t) y luego se suman miembro a miembro las ecuaciones (3)
y (4) para obtener su forma bésica, dada por

r(t + At) = 2r(t) — r(t — At) + #(£)(At)? + 0(At3) (5)

La aceleracion de la i-esima particula del sistema en cualquier instante a(t), se obtiene de la
ecuacion (2) mediante

a(t) =) = —%VriU(TBN ) (6)

2.2.3 Esquema del algoritmo de Verlet para la velocidad

La version basica del algoritmo de Verlet expresada mediante las ecuaciones (5) y (6), no
genera directamente las velocidades y estas, en dinamica molecular, son necesarias para
calcular la energia cinética K y la temperatura T. Dado que verificar la conservacion de la
energia E en cada paso del tiempo, es la prueba definitiva para determinar si la simulacién
ha sido implementada correctamente, entonces, la evaluacién de las velocidades se
constituye, por si solo, en un paso muy importante dentro de la simulacion.

Una mejor implementacion del algoritmo de Verlet basico, a partir del cual se obtienen las
posiciones, velocidades y aceleraciones en el instante t + At a partir de las mismas
cantidades evaluadas en el instante t, es conocido el esquema de Verlet para la velocidad
[140-142]. Este utiliza un enfoque similar al algoritmo basico pero incorpora explicitamente
la velocidad, resolviendo el problema en el primer paso de tiempo. Su deduccidn se presenta
a continuacion.
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Si en la ecuacion (4) se sustituye t por t + At, se tiene

r(t) = r(t+ At) — v(t + At)At + %a(t + At)(At)? + 0(At3)

Sumando miembro a miembro la ecuacion (3) con la ecuacion anterior se obtiene

r(t+ At) +r(t) =r(t) + r(t + At) + v(t)At — v(t + At)At
1 1
+ za(t)(At)z + fa(t + At)(At)? + 0(At3)
Resolviendo la ecuacion anterior para v(t + At), se obtiene
1 1
v(t+At) =v(t) + Ea(t) (At) + Ea(t + At) (At) + (At?)

Sustituyendo el desarrollo en serie de Taylor de primer orden, hacia adelante, medio paso en
el tiempo, para la velocidad v(t), dado por

At At
v(t+At) =v (t + 7) + a(t)7 + 0(At?)
y
At 1
rt+At)=r(t)+v (t + 7) + Ea(t + At)(At)? + 0(At)3
El esquema estandar de implementacion de este algoritmo es el siguiente:
1. Secalcula
At 1
v (t + 7) = v(®) + 5 a(®@0) 7
2. Se determina
At
r(t + A = 7(6) + v (t + 7) At @)
3. Se obtiene a(t + At) del potencial V (r(t + At)), de la siguiente manera
1
a(t+At) = — (E) vV (r(t + At)) 9

4. Por ultimo se obtiene

At 1
v(t+At) =v (t + 7) + Ea(t + At)(At) (10)
Notese, que en este algoritmo se supone que la aceleracion a(t + At) solo depende de la
posicion r(t + At), y no de la velocidad v(t + At). Es posible demostrar que el orden del
error en el algoritmo de Verlet para la velocidad es del mismo orden que el de Verlet basico.
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Existen otros algoritmos de integracion que no se resefian aqui pero que también son
ampliamente utilizados en dinamica molecular, como por ejemplo, el algoritmo leap-frog
[143] y los algoritmos predictor-corrector propuestos por Gear [144].

2.2.4 Aspectos basicos inherentes a la modelacién computacional basada en DM
Se describen a continuacion de manera breve, siguiendo las ideas propuestas en [28,29],
algunos de los aspectos inherentes a la modelacion basada en DM que requieren especial
atencion.

2.2.4.1 Geometria y densidad del sistema

El sistema a simular se representa tipicamente por una supercelda en forma de
paralelepipedo, la cual se le conoce como celda o caja de simulacion. Dentro de esta
supercelda se ubican las N particulas constituyentes del sistema ya sea, o bien de modo
regular, como en el caso en que se desee modelar un sistema cristalino, o bien de manera
aleatoria como en el caso en el que se desee modelar un gas o un liquido.

Una vez definido el nUmero N de particulas del sistema que se desea simular, el proximo
paso es escoger que densidad de particulas p del sistema. La escogencia de p es equivalente
a la escogencia del volumen del sistema a partir de la densidad, esto es p = N/Q, donde Q
representa el volumen de la supercelda.

2.2.4.2 Condiciones de frontera periodicas

Cuando los efectos de superficie no son importantes en el estudio que se pretende realizar,
es decir cuando la simulacion esta orientada al estudio de propiedades en volumen (bulk), se
dice que el sistema no tiene superficies libres. Esta restriccion se introduce en la estructura
de la simulacibn  mediante las  condiciones de  frontera  periddicas
(PBC por sus siglas en inglés); véase la figura 3.

Siguiendo lo expuesto por Ecorlessi en [145], el uso de las PBC es equivalente a imaginar
que la celda de simulacion se replica infinitas veces mediante una traslacion rigida en las tres
direcciones cartesianas, de modo que se llena completamente el espacio. Matematicamente
es como sigue. Si una de las particulas del sistema se encuentra en la posicion r dentro de la
caja, se asume que esta particula realmente representa un conjunto infinito de particulas
localizadas en

r+le, + mye, + nes; (L, m,n € 7Z),

donde e;; i = 1, 2, 3 representan los vectores correspondientes a lo largo de las aristas de la
caja de simulacién. Todas esas particulas, llamadas particulas imagenes se mueven juntas,
pero realmente solo una de ellas esta representada en el cédigo computacional.

El punto clave es que ahora cada particula i en la caja, debe ser vista como si interactuara no
solo con otras particulas j de la caja, sino también con sus imagenes en las cajas cercanas.
Esto es, las interacciones pueden viajar a través de las fronteras de la caja. En efecto, puede
inferirse claramente que: i) virtualmente se han eliminado los efectos superficiales sobre el
sistema, y ii) la posicion de las fronteras de la caja no tienen efecto, esto es, una operacion
de traslacion sobre la caja con respecto a las particulas deja las fuerzas inalteradas. Pero el
efecto neto de las PBC es que el numero de particulas del sistema se conserva durante la
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simulacion, y si el volumen de la celda de simulacion no cambia, la densidad del sistema
también permanece constante.

Figura 3. Visualizacion de las condiciones de frontera periddicas para un sistema en dos dimensiones:
los &tomos estan confinados en una caja fija de lado L, la cual se replicada infinitas veces. Esto
conduce a que desde su posicion del &tomo interactGa no solo con dtomos contenidos dentro de su
propia caja, sino también con sus vecinos mas cercanos de las cajas alrededor (flechas azules). De
igual forma, los &tomos pueden salir o entrar de cada caja por cualquiera de los cuatro lados (flechas
rojas). Tomada de [31].

2.2.4.3 Criterio del minimo de iméagenes

Aparentemente el uso de las PBC trae como consecuencia el incremento de manera
significativa, del nimero de pares de &tomos interactuantes. En la préctica esto no es cierto
toda vez que los potenciales tienen un rango de interaccién (cutoff) corto. Sin embargo, con
el objeto de reducir al minimo, el nivel de complejidad que pueda introducir el uso de las
PBC en una rutina de computo, se recurre al llamado criterio del minimo de imégenes o
(minimum image criterium del inglés), el cual se enuncia como sigue:

“Entre todas las posibles imagenes j de una particula i, se selecciona la méas cercana, y se
desechan las otras. En efecto, solo la méas cercana es un candidato para interactuar, todas las
otras ciertamente no lo son” [145].

Con estas condiciones de operacién en mente, la puesta a punto de las rutinas en DM se
simplifican significativamente y por lo tanto, su uso se constituye en un procedimiento
comun en las simulaciones computacionales.

2.2.4.5 Distancia de corte (cutoff) para la fuerza

La distancia de corte para la fuerza o (force cutoff distance) en inglés es, al igual que el
criterio del minimo de imagenes, una aproximacion de uso frecuente en las rutinas para
simulaciones computacionales. Se aplica con el objeto de mantener el nUmero de operaciones
en las simulaciones en un nivel manejable, ya que el nimero de pares de &tomos separados
una distancia r crece con 2 e incrementa rapidamente. La distancia de corte . para la fuerza
representa la distancia mas alla de la cual un par de particulas cualquiera, simplemente no
interactuan entre si.

2.2.4.6 Lista de vecinos

Un mecanismo de conteo de uso frecuente en las simulaciones de DM es la estructuracion de
una lista de atomos vecinos (LNA por su siglas en inglés). El objetivo de dicha lista es reducir
de manera significativa la cantidad de calculos en las rutinas para evaluar las energias,
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garantizando con ello un ahorro en el tiempo empleado para actualizar las posiciones y
velocidades de cada particula del sistema, cada vez que se realiza un célculo de la fuerza.

Las interacciones electrostaticas y las no asociadas con algun tipo de enlaces, se calculan
usualmente de acuerdo con la LNA, mientras que las interacciones entre atomos lejanos no
se toman en cuenta. Todo ello de acuerdo con la r, y criterio de la imagen minima referido
en las secciones anteriores. La evaluacion eficiente de las interacciones particula-particula
entre pares es un componente clave de cualquier simulacion de sistemas atdbmicos basados
en el concepto de particulas. Formalmente, un conjunto de N particulas interactuantes define
un problema de N —cuerpos con un costo computacional de orden O(N?)6. En muchas
aplicaciones practicas, las interacciones particula-particula tienen un rango finito o se truncan
con el r,,, esto reduce el coste computacional a orden O(N). Si cada particula puede encontrar
su vecino mas cercano con el interactda, en O(1) operaciones. En este orden de ideas, la
importancia del uso de la LNA puede medirse en el hecho de que reduce el nimero de
interacciones calculadas en aproximadamente un orden de magnitud. Esta motivacion
plantea la necesidad de encontrar un compromiso razonable entre la rata de generacion de la
LNA vy la eficiencia en el calculo de las energias; tema que por si solo se ha convertido en
uno frentes de trabajo orientado a la optimizacion de los codigo en DM [146].

Las simulaciones basadas en DM generan informacion a nivel microscopico, posiciones y
velocidades atémicas. La conversion de esta informacion a los observables macroscdpicos
como la presion, el tensor de esfuerzo, el tensor de deformacion unitaria, la energia, etc.,
requiere de teorias y estrategias desarrolladas en el ambito de la mecénica estadistica, la cual
actia como un puente entre el mundo de los atomos y el mundo macroscopico observable, a
través de la termodinamica. En la siguiente seccidn se comenta brevemente los fundamentos
estadisticos del proceso de medicion en las simulaciones basadas en DM.

2.2.5 Observables fisicos en DM y la hipétesis ergddica

El proceso de medicion de cantidades en DM esta ligado al calculo de promedios en el
tiempo, de las propiedades fisicas afines con dichas cantidades. En la mecanica estadistica,
los promedios correspondientes a los observables experimentales se definen en términos de
ensambles (conjunto estadistico que representa todos los microestados accesibles al sistema
en un estado termodinamico dado), la justificacion para ello, se basa en que los resultados
obtenidos con esta aproximacion, coinciden bastante bien con los resultados experimentales.

Un promedio sobre un ensamble, es un promedio tomado sobre todas las configuraciones
posibles del sistema, consideradas simultdneamente. La relacion entre los promedios en el
tiempo calculados en una simulacién de DM y los promedios sobre un ensamble, que son los
que representan los observables experimentales, esta garantizada por de uno de los axiomas
fundamentales de la mecéanica estadistica: la hipotesis ergdédica de Boltzmann [26], la cual
establece que: cuando el tiempo es lo suficientemente grande, el promedio en el tiempo de
una cantidad A es igual al promedio sobre el ensamble, esto es

<A>tiemp0 = (A)ensamble

 El simbolo O(N) denota la complejidad del célculo o el nimero total de operaciones requerido para
completarlo, donde N representa el nimero de particulas, en este caso.
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La idea basica es que se permita al sistema de evolucionar indefinidamente en el tiempo, de
modo que, eventualmente pase a traves de todos los estados posibles. Por lo tanto, uno de los
objetivos de una simulacion de DM es generar suficientes conformaciones representativas de
tal manera que esta igualdad se cumpla. Si esto se verifica, la informacion experimentalmente
relevante sobre propiedades estructurales, dinamicas y termodindmicas puede calcularse.

2.2.6 Espacio de fase y espacio de configuracion

El concepto de espacio de fase se discute a menudo en lo que respecta a una simulacion. El
espacio de fase denota un espacio 6NN dimensional en el cual hay un eje para cada posicion
y para cada momento canénicamente conjugado. En coordenadas cartesianas, esto significa
que hay x,y,zyp,, P, P, €jes para cada atomo. Un punto en el espacio de fase corresponde

a un Unico microestado del sistema.

La evolucion temporal de un sistema puede ser descrita como una trayectoria a través del
espacio de fase. Para los sistemas clésicos, la energia se conserva y la trayectoria del espacio
de fases se adhiere a una superficie de energia constante.

Los sistemas ergddicos capaces de alcanzar el equilibrio, son capaces también de explorar
todas las partes del espacio de fases que tienen la misma energia total constante. Es decir, la
trayectoria de un sistema de ergddico visitara todos los puntos en el espacio de fase sobre la
hipersuperficie de energia constante con igual probabilidad. Los sistemas no-ergddicos
tienen partes del espacio de fases que se dice son, inaccesibles. Esto significa que el sistema
no es capaz de explorar la superficie de energia constante completa en las escalas de tiempo
de interés.

Técnicamente, en una simulacién nunca se podra explorar exhaustivamente todas las
regiones accesibles del espacio de fase. Sin embargo, es posible explorar un subconjunto de
ellas que son estadisticamente iguales o representativas. En este sentido, las simulaciones
pueden ser ergodicas y alcanzar el equilibrio.

Por su parte, un espacio de configuracién es su subconjunto del espacio de fase que
corresponde a las 3N variables V.

2.2.7 Cantidades estadisticas en DM
Existen dos tipos de calculos de interés en una simulacion basada en MD, el célculo de
propiedades en estado de equilibrio y el célculo de funciones de correlacion en el tiempo.

2.2.7.1 Cantidades para el estado de equilibrio

Para el caso de propiedades en estado de equilibrio, el célculo se lleva a cabo promediando
en el tiempo sobre las trayectorias del sistema. Por ejemplo si una propiedad dada A, es
funcién de las posiciones r y las velocidades v, y su valor evaluado en un instante t esta
dado por

A(t) = f(rl (t), rZ(t)' ey rN (t)' vl (t), vz(t), ey vN (t):

Entonces, su promedio notado por (A) para N pasos discretos en el tiempo, esta dado por

Nt
1
() = N—T;A(tk)
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El indice k corre sobre los pasos del tiempo, desde 1 hasta Ny. Para un tiempo t tan grande
como sea posible (A), esta dado por

1 t
(A) = lim — f A(D)dr
t—oo t 0

Existen dos maneras equivalentes para calcular el promedio de A:

1. Se evalGa A(t) en cada paso del tiempo mientras corre la simulacion de DM. Se
actualiza la suma Y; A(t) en cada paso del tiempo. Al final de la corrida se obtiene el
promedio dividiendo por el nimero de pasos.

2. Se almacenan periddicamente las posiciones y eventualmente las velocidades en un
archivo para la trayectoria mientras corre el programa de la simulacion. Después de correr
la simulacion, se corre un programa independiente en cual se procesa el archivo de la
trayectoria citado y se evaltan las cantidades de interés.

A continuacion se presentan ejemplos de cantidades u observables asociados al estado de
equilibrio, que habitualmente se calculan en una simulacion de MD. Para una lectura mas
amplia y profunda, se sugiere remitirse a las ref. [31, 32].

2.2.7.1.1 Energia potencial

Para el caso méas simple, en el que solo se consideran interacciones entre pares de particulas,
la energia potencial promedio (U) del sistema, se calcula teniendo en cuenta los valores
instantaneos de U;(t) durante la simulacion, y se obtiene simultdneamente con el calculo de
las fuerzas. U;(t) se calcula mediante

N
U = ) V(ri® =) (11)
>i

2.2.7.1.2 Energia cinética

La energia cinética instantanea se calcula mediante

U= %<z mev v (12)

2.2.7.1.3 Temperatura

Es sabido que la temperatura esté directamente relacionada con la energia cinética mediante
el teorema de equiparticion de la energia. Si se asume que kzT /2 es la energia cinética por
grado de libertad, entonces para el caso en el que solo se consideran grados de libertad
traslacionales, se tiene que

3
K =2 NkgT (13)
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De modo que la temperatura T promedio se obtiene directamente de la energia cinética
promedio, mediante

N
1
= 3NK, (Z mv;v;) (14)
i=

Para propositos practicos se suele definir la temperatura instantanea T'(t), con la energia
cinética instantanea mediante una relacion analoga a mostrada en la ecuacién (13).

2.2.7.1.4 Presién

La presion promedio en una simulacion basada en DM se calcula a partir de la funcién del
virial, de Clausius dada por

_ NkzT +B .
P=—""0g (15)
Donde
aU(TU) aU(ru)
" 30 ar; U T 392 Z ij. (16)
i=1i i=1i j>i

se le conoce como el tercer coeficiente del virial. Combinando la ecuacion (15) con la
ecuacion (16) se obtiene la ecuacién para calcular la presion, esto es

(z mv;v; — Z z aU(r”) 1ij) 17)

=11 j>i

Donde Q es el volumen de la celda de la simulacién.

2.2.8 Rango de validez de la dindmica molecular clésica.

La dindmica a nivel atbmico esté regida por la mecéanica cuéntica y descrita por la ecuacion
de Schrodinger dependiente del tiempo. Sin embargo, en las simulaciones basadas en DM
clasica, las trayectorias de las particulas se determinan integrando numéricamente las
ecuaciones de Newton del movimiento o las ecuaciones de Euler-Lagrange. En otras
palabras, se estan usando las leyes de la mecanica clasica para describir sistemas a nivel
atdbmico. Esta aparente incongruencia se supera acudiendo a la aproximacion clasica
fundamentada en la  longitud de onda térmica de de  Broglie
(TDBW por sus siglas en inglés), definida mediante

h
A= |t (18)

Donde m es la masa atomica, h es la constante de Plank, kg es la constante de Boltzmann y
T es la temperatura. La TDBW se interpreta como la longitud de onda mecanico-cuantica
promedio de las particulas a la temperatura T y permite establecer hasta qué punto un sistema
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macroscopico puede considerarse cuantico. La aproximacion clésica es vélida si se verifica
que

A=a

Donde a es el radio de una vecindad asociada a cada particula de un sistema
mecanicocuantico, por la funcién de particion de traslacion del sistema (también suele
interpretarse con la distancia de separacion al vecino méas proximo o la distancia tipicas de
evolucion del sistema). Este criterio es preciso a temperaturas bajas, cuando a es mucho
mayor que la TDBW. Sin embargo se sabe que los efectos cuénticos se vuelven importantes
cuando T es lo suficientemente baja, por lo tanto los resultados provenientes de simulaciones
de DM deben interpretarse con sumo cuidado en estas regiones [145].

2.2.9 Termostatos y barostatos.

Debido a su extraordinaria resolucion espacial (del orden del radio atdmico) y temporal (del
orden de los femtosegundos (1fs = 10715s), las simulaciones atomisticas clésicas y, en
particular las simulaciones basadas en DM, representan hoy dia, un importante complemento
para las técnicas experimentales, proporcionando una vision mecanicista de los procesos
observados experimentalmente. Sin embargo, la comparacion directa con los experimentos,
requiere que las condiciones de contorno termodinamicas impuestas al sistema simulado,
concuerden con las condiciones experimentales. Estas condiciones de contorno
termodindmicas que incluyen las cantidades termodinamicas extensivas e intensivas, capaces
de caracterizar el estado macroscopico de un sistema, pueden seleccionarse en parejas, e
incluyen: (i) el nimero de particulas N y el potencial quimico u; (ii) el volumen V y la
presion p; (iii) la energia E (y un potencial termodinamico extensivo relacionado) o la
temperatura T.

Como se sefial6 anteriormente, la integracion de las ecuaciones cléasicas del movimiento para
un sistema aislado conduce, en el limite de un muestreo infinito, a una trayectoria que mapea
un ensamble microcanénico (NVE) [147]. Esto en esencia, es lo que resulta de una
simulacion estandar basada en DM, asumiendo una precision numeérica infinita.
Desafortunadamente, el ensamble microcandnico que resulta de una simulacion estandar
basada en DM, no corresponde a las condiciones en las que se llevan a cabo muchos
experimentos. Los ensambles usuales para comparar con los resultados experimentales
implican una o mas variables intensivas independientes, como las listadas en la tabla 1.

Implementar una simulacion basada en DM en un ensamble diferente al microcanonico,
requiere de medios para mantener constante (en promedio), al menos una cantidad intensiva
durante la simulacion. Cuando el procedimiento seguido, implica la aplicacion de una
condicion de frontera termodindmica, permite fluctuaciones en el valor instantaneo del
observable, y solo se requiere que su promedio permanezca igual al valor macroscopico, en
una escala de tiempo dada. Una modificacion del esquema Newtoniano de la DM con el
propdsito de generar un ensamble termodindmico a temperatura constante, se denomina un
algoritmo de termostato. Cuando el ensamble termodindmico que se pretende generar es a
presion constante, entonces el algoritmo se denomina barostato. El uso de estos algoritmos
puede estar motivado entre otras, por una o varias de las siguientes razones: (i) para que
coincida con las condiciones experimentales; (ii) para estudiar los procesos dependientes de
la temperatura; (iii) para estudiar los procesos dependientes de la presién y/o (iv) para evitar
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las energias de deriva en estado estable, debidas a la acumulacion de los errores numéricos
durante simulaciones basadas en DM.

Tabla 1. Los ocho ensambles termodinamicos, y sus correspondientes variables independientes y
dependientes. Las variables intensivas son: el potencial quimico u, la presién (p) y la temperatura
(T). Las variables extensivas son: el nimero de particulas (N), el volumen (V), y la energia (E), la
entalpia (H), la energia de Hill (L), o la entalpia de Ray (R). Tomada de [147]

Variable
- - Ensamble
Independiente | Dependiente

NVE upT Microcandnico
NVT upE Canonico
NpH uVvrT Isoentélpico — isobarico
NpT uV H Isotérmico — isobarico (Gibbs)
uV L NpT Gran microcandnico
uVvrT NplL Gran canbnico
NPR NVT Gran isotérmico — isobarico
upT NVR Generalizado

Como se comentd anteriormente, las simulaciones de DM muestrean por defecto, un
ensamble micro-candnico NVE. Sin embargo, para garantizar la compatibilidad con los
resultados experimentales se deben probar por ejemplo, configuraciones de un ensamble
canonico (NVT). Esto se logra modificando el esquema bésico de DM con la imposicién de
un algoritmo de control de la temperatura que incluya el rescalamiento de las velocidades,
para garantizar que la temperatura del sistema simulado permanezca constante (en
promedio). Existen basicamente tres formas de controlar la temperatura en una simulacién
de DM: (i) escalando las velocidades, aplicando el termostato Berendsen [148]; (ii)
adicionando fuerzas estocasticas y/o velocidades, aplicando los termostatos de Andersen
[149] Langevin [150] o termostatos tipo Dissipative Particle Dynamics [151, 152], (iii)
usando formalismos de Lagrange extendidos, aplicando el termostato de Nosé-Hoover [153,
154]. Como es natural, cada uno de estos esquemas tiene ventajas y desventajas, dependiendo
de la aplicacion. Para mas informacion relativa a los fundamentos fisicos y matematicos
sobre los que se fundamentan estos algoritmos asi como también las posibilidades de
implementacidn, ventajas y desventajas, vease por ejemplo [147]. En este trabajo se utiliza
el termostato de Nosé-Hoover.

Ademas de simulaciones a temperatura constante, a menudo es necesario mantener el sistema
presidn constante. En un sentido termodinamico, los sistemas simulados a presion constante
implican las fluctuaciones de volumen. Existen diferentes técnicas de bardstato para
mantener una presién objetivo ajustando el volumen de simulacion. El procedimiento comun
a todos los barostatos, esta asociado a un cambio en el virial interno del sistema, mediante el
rescalamiento de las distancias relativas entre las particulas que lo constituyen. Se lista a
continuacion una serie de técnicas barostatos usuales. Los detalles inherentes a cada técnica,
pueden consultase en [155]
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(i) El barostato de Berendsen [148], acopla débilmente el sistema a un bafio de presion
externo utilizando el principio de minima perturbacion local y el volumen se reescala
periddicamente

(ii) El barostato de ensamble extendido acopla el sistema un bafio de presion ficticio por
medio de un Lagrangiano extendido y la introduccion de nuevos grados de libertad, en forma
similar similares al termostato de Nosé-Hoover [156]. Este enfoque fue iniciado por
Andersen y, a menudo se denomina bardstato Andersen [149].

(iii) El barostato de Parrinello-Rahman [157] es una extension del método propuesto por
Andersen, en el sentido que no solo reescala el volumen, sino también la forma de la caja de
simulacion.

2.2.10 Minimizacion de la energia

La motivacion para la llevar a cabo una minimizacion de la energia o una optimizacion de la
geometria de un sistema esta dada por el significado fisico de la estructura obtenida: las
estructuras optimizadas corresponden a menudo a un sistema tal como se encuentra en la
naturaleza y la geometria de una estructura de este tipo se puede utilizar en una variedad de
investigaciones experimentales y tedricos en los campos de la estructura quimica, la
termodinamica, la cinética quimica, la espectroscopia y otros.

Los métodos computacionales para calcular rutas de minima energia son ampliamente
utilizados en la quimica teorica, la fisica y la ciencia de materiales. Dado que el
procedimiento de minimizacién es una condicion necesaria para garantizar la estabilidad de
las muestras, su implementacion en el proceso de las simulaciones atomisticas, se constituye
en una parte importante del estudio atomistico de los materiales. El algoritmo de
minimizacién implementado en este trabajo, corresponde a la version del gradiente
conjugado (CG) de Polak-Ribiére (PR) [158]. Si bien existen otros algoritmos de
minimizacion muy utilizados, tales como el Hessian-free Truncated Newton Algorithm
[159]; el Steepest Descent Algorithm [160]; el Damped Dynamics Method [161, 162]; se ha
comprobado que la versién PR es la opcién mas eficaz del CG para la mayoria de los
problemas que involucran un gran nimero de particulas, por su simplicidad y porque requiere
poca memoria.

La funcion a minimizar es la energia potencial total del sistema, que depende de las
coordenadas de los N atomos y esta dada en general por:

E(ry, 75, ., Ty)

= Z Epair (ri' 7}) + Z Eponda (Ti' 7}) + Z Eangle (Ti' T rk)
i,j ij

ijk

+ Z Edihedral(ri' 7}3 Tk rl) + Z Eimproper (T'i; T}'r Tk rl)
ijkl ijkl

+ Z Efix(17)

Donde, el primer término representa la suma de todas las interacciones entre pares de
atomos no enlazados, incluyendo las interacciones de Coulomb de largo alcance. Los
términos del segundo al quinto, representan las interacciones asociadas con los enlaces
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y angulos, respectivamente. El altimo término describe la energia debida a las restricciones
impuestas, como por ejemplo, una presion externa nula, para garantizar que la forma de la
caja de simulacion no varie durante el proceso de minimizacion.

El algoritmo CG - PR permite una minimizacion de la energia del sistema, ajustando las
coordenadas atdmicas mediante un ciclo iterativo externo, que establece la direccion de
basqueda a lo largo de la cual, cambian dichas coordenadas. En cada iteracion, utiliza la
informacidn de las primeras derivadas (gradiente de la fuerza) de la iteracion previa, para
determinar una nueva direccién de busqueda perpendicular, (conjugada) a la direccion de la
busqueda anterior. Las iteraciones terminan cuando uno o mas de los criterios de detencion
que se resefian abajo, se cumple. En ese momento, se espera que la configuracion sea la de
minima energia potencial. Mas precisamente, la configuracion debe aproximarse a un punto
critico para la funcién objetivo, que puede o no, ser de un minimo local.

El punto de partida para la minimizacion es la configuracion actual de los atomos vy el
procedimiento de minimizacién se detiene si se cumple cualquiera de los siguientes criterios
de detencion:

(i) El cambio en la energia entre iteraciones es menor que un valor preestablecido.
(ii) La norma euclidiana del vector de fuerza neta, es menor que el un valor preestablecido.
(iit) El nimero de iteraciones o pasos de tiempo excede un valor pre-establecido.

(iv) El nimero de evaluaciones para la fuerza total excede un valor pre-establecido.
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Capitulo 3

Potenciales interatémicos

3.1. Introduccion

En palabras de Richard Feynman: "... si tuviésemos que enunciar el supuesto mas poderoso
de todos, el que nos conduce una y otra vez a un intento por entender la vida seria, que todas
las cosas estan hechas de 4&tomos, y que todas las manifestaciones de los seres vivos puede
ser entendida en términos de los contoneos y sacudidas de los a&tomos"’. Lo anterior significa
que si somos capaces de entender y modelar el comportamiento de los &tomos en un material,
podremos ser capaces de saber, por ejemplo, como se deforma o como cambia de fases, y lo
mas importante, por qué exhibe las propiedades que lo caracterizan.

El uso correcto de las técnicas computacionales orientadas a la descripcion de un sistema,
implica definir las reglas que gobiernan las interacciones entre los atomos que lo constituyen.
Estas reglas estan contenidas explicitamente en la funcién que describe la energia potencial
del sistema. En la tabla 2 se resumen los procedimientos o enfoques generales para obtener
dicha funcién. Pero mas alla del procedimiento elegido para la construccién del potencial de
interaccion atémico, su eleccion depende en gran medida del sistema objeto de estudio, de
las propiedades que de dicho sistema se desean estudiar y del marco teérico que se empleara
para tal fin.

Entre los modelos usados en la descripcion de la energia de interaccién atdmica, se
encuentran los potenciales de interaccion entre pares (pair potentials), los cuales se
caracterizan por definir la energia de un sistema de atomos interactuantes, como una suma
de interacciones entre pares de atomos. En este grupo, los mas representativos y
extensivamente usados en el estudio de sélidos cristalinos, son el potencial de Lennard-Jones
[163] y el potencial de Morse [164]. Existen sin embargo otro de tipo de potenciales
conocidos como potenciales de muchos cuerpos (many-body potentials) que tienen en cuenta
el entorno alrededor de cada 4&tomo y la manera como éste afecta a las fuerzas interatomicas.
Entre estos potenciales se puede contar el potencial de Finnis-Sinclair [165]; el método de
atomo embebido (Embedded Atom Method EAM) propuesto por Baskes y Daw [166]; la
teoria del medio efectivo (Efective Medium Theory EAM) propuesto por Jacobsen et al [167],
los modelos del pegamento (Glue Models) propuesto por Ercolessi et al [168]; y el modelo
del enlace fuerte (Tight-Binding Model TB potencial) propuesto por Cleri y Rosato [159
169]. En el presente trabajo se utilizan el potencial del atomo embebido dependiente de la
concentracion para Fe — Cr (concentration-dependent EAM (CD — EAM) potential for Fe —
Cr en inglés), propuesto por Stukowski, Sadigh, Erhart & Caro [170, 171]; para abordar el
problema de la deformacién en la aleacién Fe — Cr y un potencial hibrido (Buckingham-
Fennel potential) para la descripcion del proceso de deformacion en el MgO [173, 174]. A
continuacion se describen ambos potenciales.

7. ..if we were to name the most powerful assumption of all, which leads one on and on in an attempt
to understand life, it is that all things are made of atoms, and that everything that living things do can
be understood in terms of the jigglings and wigglings of atoms.” Tomada de [172].
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3.2. Potencial del atomo embebido dependiente de la concentracion (CD -

EAM potential)

Los modelos tradicionales como los potenciales entre pares, entre los que se cuentan el
potencial de Lennard Jones y el potencial de Morse, han sido extensivamente usados para
analizar los defectos en cristales y las transformaciones de fase [165, 157]. Sin embargo
existen predicciones basadas en los modelos del potencial entre pares, que evidencian la
incapacidad de esta aproximacion para representar con precision, las interacciones atbmicas
en un solido metalico cristalino. Dos de estas predicciones son: i) las constantes elésticas de
un mono cristal cubico satisfacen la relacion C;, = Cy4q4, lo cual es raramente observada en
materiales reales y ii) la energia de formacién de vacancias es igual a la energia de
sublimacion, lo cual no se verifica en general [168]. Las predicciones sefialadas, siguieren
que la principal falla de la aproximacion del potencial entre pares, consiste en que se ignora
la forma como los cambios en el ambiente circundante (local) de cada a&tomo, influyen en las
interacciones atomicas.

Tabla 2. Descripcion de los diferentes enfoques orientados a obtener la funcion de energia potencial.
Tomada de [175].

Meétodo Ventajas Desventajas Mejor desempeno
Ab initio
® Usa mecdnica ¢ Util para una amplia e Sistemas pequenos (dece-
cudntica. gama de sistemas. nas de dtomos).

e Eis matematica-
mente Iriguroso.

e No utiliza para-
metros empiricos.

e No depende de los
datos experimentales

e Calcula los estados
de transicién y esta-
dos excitados.

® Es computacional-
mente costoso.

® Transiciones electrénicas.

® Sistemas sin datos experi|
mentales.

e Sistemas que requieren
alta precisién.

Semi-empirico

® Usa mecdnica
cudntica.

e Utiliza pardame-
tros empiricos.

e Utiliza aproxima-
clones extensivas.

e Nenos exigente com-
putacionalmente que
los métodos ab initio]

e Calcula los estados
de transicion y
estados excitados.

eRequiere ab initio
o datos experimen-
tales para los para
metros.

e\enos riguroso
que los métodos
ab initio.

e Sistemas de tamano me-
do (cientos de dtomos).

e Transiciones electrénicas.

Empirico

® Utiliza la fisica
clédsica.

® Se basa en cam-
pos de fuerza con
parametros empi-
ricos embebidos.

® Es computacional-
mente barato, rapi-
do ¥ 1til con recur-
sos informaticos limi
tados.

® Puede ser utilizado
para moléculas gran
des.

e No calcula propie-
dades electrénicas.

® Requiere de célcu-
los ab initio o da-
tos experimentales
para los pardme-
tros.

® Sistemas grandes (miles
de dtomos).

® Sistemas o procesos que
no implican la rotura de
enlaces.

No obstante a lo anterior, para ciertos metales puros, en los que cada atomo tiene el mismo
ambiente circundante, y por lo tanto los efectos de muchos cuerpos no afectan las
interacciones atomicas, el potencial entre pares es una buena aproximacién. Sin embargo,
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para el caso de aleaciones con tendencia a Ordenes de corto rango, los efectos de las
interacciones de muchos cuerpos, se transforma en una funcién de la posicion atdmica que
no estd representada en la aproximacion del potencial entre pares, por lo que esta
aproximacion presenta serias limitaciones cuando se usa en simulaciones orientadas a
estudiar por ejemplo, los defectos de red [176].

Las limitaciones asociadas con el potencial entre pares cuando se usan en metales, pueden
en general, ser superadas usando el método del atomo embebido (Embedded atom method
(EAM)), originalmente desarrollado por Daw y Baskes. Este método se basa en la teoria de
la densidad electronica, pero es ampliamente usado como un modelo semi-empirico, pues
requiere del conocimiento de ciertas propiedades del material, determinadas
experimentalmente, con el objeto de evaluar pardmetros del modelo. El formalismo del EAM
se basa en el modelo de la teoria media efectiva (Effective Medium Theory (EMT)), en el
cual se asume que, la energia potencial estd compuesta de dos partes: la primera parte,
Ilamada energia de embebimiento, que representa la energia requerida para embeber un
atomo en una posicién caracterizada por una de densidad de energia local y, la segunda parte
se refiere al término repulsivo de la interaccion atbmica ndcleo-nucleo, y esta asociada con
las interacciones electrostaticas entre atomos. Para informacién mas amplia y detallada véase
las referencias [166, 167, 171].

En el EAM en general, la energia total esta dada por

Etor = z Fi(pi) + %2 (1), (19)

1 'l,j.

i#j
donde F;(p,) e s la energia de embebimiento o la energia requerida para embeber el 4&tomo
{ en una posicion r, donde p, es la densidad electronica local asociada con todos los otros
atomos, exceptuando al atomo i y @, €s la energia de repulsion entre nicleos de los &tomos
i 'y j separados una distancia r;;. Las sumas que aparecen en el lado derecho de la ecuacion
(19), se toman sobre todos los 4tomos i y j separados por la distancia ;. La funcion F;(p,)
solo depende de la naturaleza del &tomo que va a ser embebido, mientras que su magnitud

depende de la magnitud de su argumento p;, y no de la naturaleza de los atomos que
determinan la densidad electronica p,. En el formalismo del EAM la densidad electronica

p; en la posicion de un atomo £, se define como una suma de las densidades electronicas (en
esta posicion) asociadas con los &tomos restantes j # i, esto es

pi= ) pi(ry) (20)
]

i#j
Donde p}‘? es la densidad electrdnica producida por un &tomo j en la posicion del atomo i. La

magnitud de la energia de embebimiento para el &tomo i esta en consecuencia, asociada con
las contribuciones de muchos 4&tomos y, por lo tanto, los efectos asociados a las interacciones
de muchos cuerpos estan capturada en la ecuacion (19).

Con el objeto de usar la ecuacion (19) en simulaciones computacionales para estudiar
defectos en la red, transiciones de fase, etc., en metales y aleaciones, deben conocerse con
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precision las funciones de energia de embebimiento, F;(p;) y las funciones de densidad
electronica p]‘.l(rij) de los materiales constituyentes, asi como también las correspondientes

funciones de interaccion de pares, <pij(rl-j). Por lo general, una descripcion mas precisa dentro
de la aproximacion EAM de las funciones , F;(p;) y <pl.j(rl-j), se lleva a cabo siguiendo un

procedimiento semi-empirico (ver tabla 2), que implica el cumplimiento las siguientes
condiciones, derivadas de los calculos de primeros principios: i) la energia de embebimiento
debe ser cero cuando la densidad electrénica sea cero; ii) la funcion de energia de
embebimiento debe tener una pendiente negativa y una curvatura positiva para las densidades
electronicas evaluadas en posiciones diferentes a la posicion de interés y; iii) la funcién de
interaccion de pares (pi].(rij) para especies i y j es puramente repulsiva, y puede describirse

como la media geométrica de las interacciones de pares i —i y j — j. Dada la naturaleza
Coulombiana de las interacciones atomicas entre pares, ¢, j(ri]-) puede expresarse como

144Zl(rl])Z](rl])
r

0;(ry) = . (21)
ij

Donde, las funciones de carga efectiva Z;(R;;) y Z;(R;;) deben ser positivas y decrecer mono-

tonicamente a cero cuando de incrementa la separacion R;; entre atomos. El factor 1.44 que

aparece en la ecuacion (21), es la constante de Coulomb medida en eVA/(a.u)? , donde a.u
es la unidad carga electronica. Por conveniencia, las funciones F; y Z; estan determinadas
para cada elemento puro i, de modo y dado pueden ser usadas para describir su
comportamiento en una aleacion.

Las simulaciones de metales y aleaciones basadas en DM a gran escala, a menudo hacen
uso del EAM para calcular las energias y fuerzas interatomicas. Sin embargo, las aleaciones
gue muestran una fuerte asimetria o incluso una inversion de signo en el calor de formacién
(HOF de sus siglas en inglés), esto es, las aleaciones concentradas que muestran una
dependencia no trivial de la concentracion en el HOF, tales como como Fe — Cr o Pd — Ni,
estan mas alla del alcance de los modelos estandar EAM de muchos cuerpos, y no existe adn,
una metodologia Unica adecuada para su descripcion [177]. En el esquema estandar del EAM,
los efectos de la aleacion se describen en términos de la interaccion mezclada entre pares,
que tradicionalmente ha sido ajustada al HOF de una sola impureza (limite diluido). Debido
a esta limitacién, el modelo estdndar EAM no se puede ajustar para describir la inversion en
el signo en el HOF.

En un intento por tratar de remediar esta deficiencia, se han desarrollado dos esquemas para
el caso concreto de la aleacion Fe — Cr, son estos: el método del atomo embebido
dependiente de la composicion (CD — EAM) desarrollado por Caro et al., [178] y el modelo
de dos bandas (2BM) desarrollado por Olsson et al., [179], basado en el modelo de dos bandas
(2B — EAM) desarrollado originalmente por Ackland y Reed [180], para describir materiales
con ambos estados electronicos s 'y d en la energia de Fermi. Tanto el CD — EAM como los
modelos 2B — EAM han sido utilizados exitosamente en varias ocasiones para estudiar
fendmenos inherentes a la precipitacion en la aleacion Fe — Cr [179, 180-184], y ambos son
susceptibles de ser extendidos a mas de dos componentes.

En este trabajo se utiliza el esquema del potencial dependiente de la concentracion (CD —
EAM) desarrollado por Caro et al. En este esquema se supone que el potencial entre pares
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que describe la interaccidén mixta, es el producto de una funcién que depende de la distancia
interatdbmica y la concentracion local h(x). Esta funcion permite que el modelo reproduzca
curvas HOF arbitrariamente complejas, y se diferencia del modelo 2B — EAM en la forma
como se representan las fuerzas atdmicas [170].

3.2.1 Implementacién del CD-EAM en una simulacion basada en DM, para
estudiar una aleacion binaria concentrada.

Siguiendo lo planteado en [170, 171]. Para el caso de una aleacion binaria que involucra dos
elementos A y B, la energia total esta dada por

N N
1
E= z E; = z Foi(0;) + EZ Vaigj(1ij) (22)
i 7 =i

Donde a y B representan los atomos de los elementos A o B ubicados en las posiciones i y
Jj, las Fs son las funciones de embebimiento para cualquiera de los dos tipos de elementos,
las Vs son los potenciales entre pares. La densidad electronica total o, en la posicion i se
calcula mediante:

Q; = Zpai,ﬁj(rij) (23)

JE]
Donde las ps representan las densidades entre pares a — 3.

En general, la estrategia seguida para desarrollar potenciales de aleaciones, puede ejecutarse
siguiendo cualquiera de las dos propuestas siguientes:

1. Llevando a cabo una optimizacion de todas las funciones en la ecuacion (22), y
simultdneamente tratar de hacer coincidir, mediante un proceso de minimizacion, las
propiedades blanco de los sistemas A, B y AB con los respectivos valores experimentales
conocidos.

2. Desarrollando primero potenciales para los elementos puros A y B, y luego ajustar el
término cruzado de la citada ecuacion siguiendo un procedimiento de minimizacion.

La estrategia seguida para desarrollar el potencial utilizado en este trabajo, aparece descrita
en [170, 178]. Se basa en la segunda de las propuestas descritas anteriormente y se
implementa como sigue: los potenciales para los elementos puros se toman de la literatura.
El del Fe reportado en [185] y el del Cr reportado en [186]. El término para la aleacion fue
ajustado, enfocandose en las no linealidades construidas considerando solamente el término
del potencial cruzado, usando una representacion para minimizar la contribucién no lineal
del término de embebimiento. Basados en [170], se describe la metodologia seguida para
aproximar el término de la aleacion o el potencial que describe la interaccion entre los
elementos A y B.

Para el caso de una aleacion concentrada, con curvas de mezclas de entalpia arbitrariamente
complejas, que muestran una dependencia no trivial de la concentracion en el HOF, el
potencial entre pares cruzado V 45 depende tanto de la distancia r;; como de la concentracion
local, notada x;;, de acuerdo con
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Vap(ry) = h(xi) ¢ 15(Ty) (24)

Aungue en principio, esta funcion también puede ser ajustada, la concentracion local x;; de
los &tomos correspondientes al elemento B, se estima a partir de las densidades electronica
parciales B, evaluadas en los sitios i y j; segun

1 1(/e8 ©of
3 ]
con
Q? = z Pa]. (Tij)5aj3 ) (26)
JFi
donde

5. = 1 siel atomo j es del tipo B.

aiB — .

J 0 en caso contrario.

Es decir, la densidad parcial Q? incluye solo contribuciones de los &tomos tipo B contenidos

en la vecindad del sitio i. Dado que tanto la funcién de escalamiento h(xl-j), como la
interaccidn entre pares dependen de la concentracion local, entonces el modelo CD-EAM
puede aplicarse en el estudio de sistemas que presenten una composicién espacial variable,
por ejemplo interfaces y procesos de precipitacion.

Para simplificar las siguientes deducciones, se introduce una notacion abreviada para los
sitios de energia los cuales pueden dividirse en tres partes diferentes

Ei=Fi+§+§ (27)

La energia del atomo i comprende su energia de embebimiento F; = F, (g,), su suma de
interaccidn entre pares v; con atomos de su misma especie

Ui = Z Saiﬁj Vaiai(rij) (28)
JFi
y su suma de interaccion entre pares complementaria v; con &tomos de otras especies
5= ) S, h(xy) (1) (29)
JFi
Donde, los deltas de Kronecker 5aiﬂj y Su contraparte 5aiﬁ,- =1- 5aiﬂj' se han usado para

diferenciar entre el caso de dos atomos de la misma especie y el caso de dos atomos de
especies diferentes. La cantidad por atomo v; incluye todas las interacciones entre parejas
del atomo i con sus vecinos de la misma especie, mientras que v; incluye todas las
interacciones cruzadas escaladas por el factor dependiente de la concentracién h(xl- ,-).

3.2.2 Transferibilidad del potencial CD-EAM

El objetivo méas importante en la construccion y ajuste de un potencial interatémico, es lograr
que sea transferible, es decir, que pueda ser capaz de describir propiedades de los materiales
que sean claramente diferentes de aquellas a partir de las cuales fue ajustado. Los
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lineamientos sugeridos en la literatura, relativos a la transferibilidad de potenciales
interatdmicos usados en el estudio de materiales, establecen que las pruebas obligatorias que
deben realizarse son: la de minimizacion de la energia, la constante de red, las constantes
elasticas y el coeficiente de dilatacion térmica lineal [187].

Se describen a continuacion los experimentos computacionales disefiados e implementados
para aplicar pruebas mencionadas en el parrafo anterior, las cuales se llevaran a cabo por
separado, a monocristales de Fe y Cr, en su fase estructural cubica centrada en el cuerpo
(bcc). Se presentan ademas, en esta seccion, los resultados obtenidos y se comparan con los
obtenidos experimentalmente y mediante otros métodos tedricos, reportados en el estado del
arte.

El potencial utilizado para describir las interacciones atomicas de los elementos
constituyentes de la aleacion Fe — Cr estudiada en este trabajo, fue desarrollado por
Stukowski, Sadigh, Erhart y Caro [170,171]. Puede encontrarse, o bien en la seccién de
potenciales de LAMMPSS8 [18], o bien en el Interatomic Potentials Repository Project del
National Institute of Standards and Technology [188], conocido como NIST por sus siglas
en inglés.

Antes de acometer la tarea mas importante en esta parte del trabajo, se presentan algunas de
las caracteristicas basicas de los elementos constituyentes del uno de nuestros casos de
estudio, la aleacion de Fe — Cr. Ambos, el hierro (Fe) y el cromo (Cr) son elementos
metalicos, del grupo metales de transicion en la tabla periddica. Ambos presentan una
estructura cristalina bcc y algunas otras caracteristicas resumidas en la tabla 3. La estructura
cristalina y un ejemplo de la aleacion se describen en la figura 4.

3.2.2.1 Energia de cohesion y constante de red

Se presenta a continuacion el procedimiento seguido en la implementacion de las
simulaciones computacionales para el célculo de la energia de cohesion (E.) y la constante
de red (ay) de muestras mono-cristalinas de Fe y Cr de manera independiente, y de la
aleacion Fe — Cr.

Tabla 3. Algunos datos de interés relativos a los elementos constituyentes de la aleacién Fe-Cr. TP*
significa: tabla periddica

Elemento Grupo | Numero | Masa | Puntode | Estructura | Constante
enla TP* | Atomico | atémica | fusién (K) | Cristalina | dered (A)
Fe Metalde | »¢ | 55847 | 1808 BCC 2.87
transicion
Cr Metal de 24 51.996 2130 BCC 2.88
transicion

8 LAMMPS es el acronimo de Large Scale Atomic Molecular Massively Parallel Simulator.
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Figura 4. llustracion de un espécimen de la aleacion Fe-5%Cr sustitucional constituida por
1241atomos, y su celda unitaria correspondiente a estructura cristalina bcc

3.2.2.1.1 Implementacion de la simulacion computacional

En el calculo de E. y a, para los mono-cristales de Fe y Cr, se utiliza un codigo escrito en
LAMMPS, cuya estructura se comenta a continuacion.

1. La configuracion de la caja de simulacion se le suministr6 a LAMMPS mediante un
archivo data. (*) .txt °, producto a su vez de un cédigo computacional escrito
previamente. Este archivo de entrada contiene: el tipo de celda unitaria considerada, la
masa de atomos Yy las posiciones de los mismos en la celda unitaria respectiva. En esta
simulacion se usan fronteras periddicas para definir la naturaleza cristalina de la
muestra.

2. Las interacciones atomicas se describen mediante el potencial sujeto a estudio, el
cual se identifica como FeCr.cdeam, y se carga directamente en LAMMPS.

3. Para efectos asociados con los procedimientos de minimizacion, se calcula la energia
potencial por atomo y la energia potencial resultante obtenida al sumar dichos valores.

4. El sistema se equilibra térmicamente a 0K durante un total de 4000 pasos de tiempo,
cada uno igual a 0.001ps. De esta forma se prepara para el proceso de minimizacion.
El algoritmo de minimizacion implementado corresponde a la version del gradiente
conjugado de Polak-Ribiére [189,190]. El procedimiento consiste en relajar las
fronteras de la celda de simulacion partiendo de un valor dado para ay, hasta que el
procedimiento converja al valor esperado.

° El simbolo (*) denota un nombre genérico para el archivo.
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5. Tanto para el procedimiento de estabilizacion como para el de relajacion, se tienen
archivos de salidas en los diferentes formatos afines con LAMMPS.

Los resultados para las energias de cohesion y las constantes de red a OK para los cristales
de Fe y Cr individuales, obtenidos con el procedimiento descrito, asi como también algunos
resultados publicados en la literatura, se muestran en la tabla 4 que aparece a continuacion.

Tabla 4. Energia de cohesion (Ec) y constante de red (ap) para los cristales de
Fe y Cr. @este trabajo; ®resultado experimental, ref.[191]; ©resultado tedrico, ref.[192]; @resultado
tedrico, ref.[186] y ©resultado tedrico, ref.[193].

Propiedad Fe Cr
4122@ | 3.8362@
E. (eV)/atom) | 4.28® 4.10®
4316© | 4.10©
2.8557@ | 2.8773@
2.832®) | 2.88®)
2.886© | 2.80(

Qo (A)

3.2.2.1.2 Resultados para E. y a, parael Feyel Cr.

La tabla 4 muestra que los valores para E;y a, para ambos materiales el Fe y el Cr,
calculados usando el potencial cuya transferibilidad se pretende verificar, coinciden bastante
bien con los valores experimental y tedricos respectivos, reportados en la literatura. En
efecto, las desviaciones entre ellos no son significativas. Esta misma tendencia puede
observarse para el caso de a, para el Cr. Para el caso de la E; p del mismo material, si bien
las desviaciones entre los valores arrojados son un poco mayores comparadas con las que se
presentan en el caso del Fe, puede decirse que no significativas ya que el valor calculado esta
dentro del orden de magnitud de los valores tedrico y experimental reportados en la literatura.

Lo anterior conduce a pensar que el potencial en cuestién, describe correctamente estos dos
parametros inherentes a los componentes individuales y que puede ser un buen candidato
para describir el comportamiento mecanico de la aleacion FeCr que se pretende estudiar.

3.2.2.2 Constantes elasticas

En el marco de las simulaciones atomisticas, las constantes elasticas de un material pueden
obtenerse directamente de las curvas de esfuerzo versus deformacion unitaria [131, 141,142]
o indirectamente a partir de los calculos del promedio en las fluctuaciones de la deformacion
unitaria [194 -196] o en el esfuerzo [197 -199] en un ensamble dado. En el presente trabajo,
se utiliza el método directo, el cual se lleva a cabo, aplicando el método de la deformacion
unitaria controlada'®, implementando una prueba de tension triaxial.

10 |a prueba de deformacién controlada, se caracteriza por que se lleva a cabo de tal manera que la
deformacién unitaria aumenta a una rata preestablecida de modo que el espécimen esta sometido a una
velocidad de deformacion uniforme.
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Teniendo en cuenta que tanto el Fe como el Cr se caracterizan, entre otras propiedades, por
presentar estructura cubica, y que la simetria para este tipo de cristales implica, que solo las
constantes elasticas C14, C1, Y C44 SON independientes, la evaluacidn de las mismas requiere,
en principio, en el marco del método de la deformacion unitaria controlada, dos experimentos
computacionales independientes para la misma muestra [200]. Sin embargo, siguiendo el
procedimiento implementado por Wen M. et al en [201], es posible obtener todas las
constantes elasticas con solo un experimento computacional, siempre y cuando se escoja un
sistema de coordenadas adecuado. Los detalles de su implementacién mediante un codigo
escrito en LAMMPS se describe a continuacion.

3.2.2.2.1 Implementacion de la simulacion computacional

La implementacion del procedimiento computacional orientado a determinar las constantes
elasticas de los cristales de los materiales constituyentes de la aleacién Fe — Cr, se resume
en los siguientes pasos:

1. Se crea una caja de simulacion consistente en 12 (doce) réplicas de la celda unitaria
bcc a lo largo de cada uno de los ejes coordenados y orientados de la siguiente manera:
x = [110],y = [110] y z = [001]. Por la forma como fue concebida, la region de
simulacion se reduce a una caja ortogonal con un total de 3468 atomos como la
ilustrada en la figura 5 La orientacion descrita se ilustra para una celda unitaria, en la
figura 6.

2. Los experimentos computacionales de deformacién se realizan a 300K y a una presién
de Oatm. Por esta razon, primero se llevo la muestra de 0 a 300K y seguidamente se
sometié a un proceso de equilibracion permitiéndole expandirse bajo las condiciones
descritas al principio.

3. Una vez equilibrada, la celda de simulacién fue deformada a 300K y a 0 atm en la
direccion x, a una rata de deformacion de 10'®s=1 . En este caso no se controlan las
presiones, pero las dimensiones transversales a la direccion de la deformacion se
mantuvieron constantes. Esto permite poder calcular el esfuerzo resultante en la
direccion de interés y que el sistema no se relajeen las otras direcciones. A lo largo de
ambos procesos, tanto de equilibracion como de deformacion, las posiciones y
velocidades de los &tomos en la celda de simulacién fueron actualizadas en cada paso
del tiempo, mediante un termostato del tipo Nosé-Hoover [153, 154, 156].

4. Los valores del esfuerzo y la deformacion unitaria se calculan de acuerdo con lo
descrito en el apéndice 1 de este trabajo y se post-procesan internamente en LAMMPS.
Las coordenadas x, y, y z, de las posiciones para cada atomo, el pardmetro de centro-
simetria, las energias potenciales para cada dtomo, y las fuerzas sobre cada atomo se
registran en archivos dump. (*).txt.
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(a) (b)
Figura 5. Especimenes mono-cristalinos de Fe y Cr con 3468 atomos

Los resultados obtenidos aplicando el procedimiento anterior, usando como potencial de
interaccion atémica descrito en [171] y cuya transferibilidad se pretende verificar, aparecen
en las figuras 7(a) y 7(b) y la tabla 5.

<110z

Figura 6. Orientacion de la celda unitaria usada durante las pruebas de traccion simple para el calculo
de las constantes elasticas.

3.2.2.2.2 Anélisis de los resultados

Los valores de las constantes elasticas para ambos cristales Fe y Cr, se obtienen a partir de
las gréficas de esfuerzo vs deformacién unitaria, figuras 7(a) y 7(b), y un calculo posterior
que involucra la solucion del sistema de ecuaciones (30), cuya derivacion aparece en el
apéndice 2 de este trabajo.

1 )

Oxx = [i (Ci1 +Ci2) + C44] € E
||

)

(30)

1
Oyy = [i (C11 +Cyp) = Cyq|€
Ozz = 6126
El sistema de ecuaciones (30), resulta de aplicar el procedimiento propuesto en [201], el
cual se fundamenta en la relaciones de simetria exhibidas por los cristales con estructura
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cristalina bec, de los cuales el Fe y el Cr, son ejemplos tipicos. Nétese que las graficas
referidas demuestran que, en efecto, la prueba llevada a cabo fue de esfuerzo triaxial.

5 7
@ Ty 6 ® Oy
4 ® oy . ® oy
a 3 ® o "5_" ® 0,
g &4
4 w
Z 2 Z3
= =
wn wn 2
1
1
0 0
-1 -1
0 0.005 0.01 0.015  0.02 0 0.005 0.01 0.015 0.02
Strain Strain

(a) (b)

Figura 7. Grafica de esfuerzo versus deformacion unitaria en la diret_:cién (1 0 0) para una muestra
de 3468 atomos de (a) Fe, (b) Cr, orientada segn: x = (110),y = (110) y z = (001)

La tabla 5 muestra que los valores de las constantes elasticas del Fe, calculadas en este
trabajo, no difieren significativamente de los valores resefiados en otros trabajos tanto
tedricos [196, 202] como experimentales [203, 204]. La coincidencia en cuanto a los 6rdenes
de magnitud esté claramente explicita.

De otro lado, en la tabla 5 referida, se observa también que los valores de las constantes
elasticas del Cr presentan muy buenas aproximaciones para C;1 Yy C44, Sin embargo para Cy,
existe una desviacion marcada entre los valores determinados en este trabajo y los resefiados
en la literatura, véanse por ejemplo las referencias [196, 204]. Este no es un hecho aislado,
es bien conocido que los materiales de transicion con estructura cristalina bcc, mas
especificamente el Cr, presenta cierto tipo de problemas, para el caso que nos ocupa,
podemos mencionar (i) el amplio rango de valores para las constantes eléasticas cuando se
determinan experimentalmente y, (ii) el caracter negativo de la denominada presion de
Cauchy, esto es, (C1, — C44 < 0)[205]. También se sabe que los potenciales basados en EAM
no pueden por si solos, describir las propiedades de los metales para los que la presién de
Cauchy sea negativa [206]. Existen, sin embargo, muchos intentos exitosos para la solucién
de este problema, véase por ejemplo el trabajo de Paisanot, R. et al, [207].

De acuerdo con lo anterior y teniendo en cuenta que: (i) el procedimiento computacional
orientado a calcular g, se lleva a cabo a temperatura ambiente (T = 300K = Ty); (ii) que
el potencial utilizado en tal procedimiento ha sido, en principio, disefiado para predecir
propiedades de aleaciones, en particular del sistema Fe — Cr [171] y no para determinar con
exactitud el valor de parametros individuales como las constantes elasticas para un cristal en
particular; y (iii) que la implementacion de este potencial se basa en la informacion
contenida en funciones termodinamicas [171], mas que dindmica de la capas electrdnicas, se
puede afirmar que las diferencias entre los valores de C;, para el Cr encontrados en este
trabajo y los reportados en la literatura, son comprensibles y justificables. En este orden de
ideas, el hecho que el potencial cuya validez se intenta verificar no reproduzca exactamente
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el valor de Cq, para el Cr, no implica que no sea un buen candidato para estudiar el
comportamiento mecanico de las aleaciones de Fe — Cr.

3.2.2.3 Coeficiente de dilatacion volumétrica (B)

Se presenta a continuacion la implementacion y los resultados de las simulaciones
computacionales para determinar el coeficiente de dilatacion volumétrica (B8) de los
elementos constituyentes de la aleacion de Fe — Cr mono-cristalina.

3.2.2.3.1 Implementacion de la simulacion computacional

El procedimiento seguido para determinar la respuesta individual del Fe y el Cr ante el
cambio de temperatura se basa en la implementacion un cddigo escrito en LAMMPS cuyos
pasos se describen a continuacion.

Tabla 5. Constantes elasticas para los cristales de Fe y Cr: @ este trabajo; ® resultado experimental,

ref. [202]; © resultado tedrico, ref. [203]; @ resultado tedrico, ref. [204] y © resultado tedrico, ref.
[196].

Cj (Gpa) Fe Cr

235@ 360@

C11 230.37® 346@
297.83© 432

130@ 150

C12 134.07® 66
141.89© 8g(©

97.56(% 115@

Cas 115.87® 100@
106.73© 250

1. Previamente, se estructura una rutina capaz de proveer informacion acerca de la celda
de simulacién. Esta informacién debe ser afin con el potencial interatomico objeto de
verificacion y se refiere a lo siguiente: el tamafio (nUmero de atomos y de veces que
eventualmente se replica la celda unitaria), la naturaleza (masas atbmicas y constante de
red) y las posiciones de los &tomos dentro la celda de simulacion. La rutina esta disefiada
para suministrar la informacion sistematizada mediante un archivo *.dat compatible con
LAMMPS.

2. El cddigo escrito en LAMMPS esta estructurado de modo que la celda de simulacion
recibida del archivo *.dat referido en el inciso anterior, la cual para esta etapa consta de
3456 atomos, se le aumenta su temperatura de 0K a 1800K a intervalos regulares de
300K, al término de los cuales se le somete a un proceso de equilibracion. Esta rutina
ademas de los valores de temperatura de la muestra en cada paso del tiempo de la
simulacion, también permite calcular las dimensiones de la celda y otros observables como
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el pardmetro de centrosimetria el cual es importante para analizar la evolucion de la muestra
en cuanto a su estructura cristalina.

3. Para el célculo de los coeficientes de dilatacion volumétrico 8 para ambas muestras (Fe
y Cr), se tom@ el intervalo de 300K a 900K a presion atmosférica y se trazaron las graficas
de V(A3) contra T(K), se ajustaron linealmente, se obtuvo su pendiente y la ordenada
correspondiente a la temperatura de 300K. Las gréficas referidas y los resultados de los
calculos de g aparecen en las figuras 8(a) y 8(b) y la tabla 6 que se muestran a continuacion.

3.2.2.3.2 Resultados para el calculo de g

En las gréaficas de la figura 8 se observa que, en efecto los ajustes para ambas curvas difieren,
aun cuando la morfologia de ambas refleja un comportamiento similar. Este hecho se podria
atribuir a las similitudes que ambos elementos presentan en sus estructuras atomicas y
cristalinas y en la topologia de sus celdas unitarias. Recuérdese que sus posiciones en la tabla
periddica, solo estan separadas por el Manganeso (Mn) y pertenecen al mismo grupo, esto
es materiales de transicion.

x10° x10%
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Figura 8. Volumen versus temperatura (correspondiente al intervalo entre 300K y 900K) para una

muestra de 3456 atomos de Fe (a), Cr (b) con sus respectivos ajustes (recta verde) y la ecuacion para
el mismo.

1.945
1.94

v (&)

7 1.935
= 193
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De la tabla 6 puede inferirse que no existen diferencias significativas entre los valores del
modulo de dilatacion volumeétrico (£) del Fe reportado en este trabajo, y los valores teorico
y experimental reportados en la literatura. Notese también en la tabla referida que, para el
caso del Cr, el valor obtenido para g difiere de los reportados en la literatura, a pesar de
mantenerse en el mismo orden de magnitud.

De otro lado, es un hecho ampliamente conocido que por debajo de la temperatura de Néel
(Ty = 311K ), el Cr es antiferromagnético [208- 210] y también que a temperaturas cercanas
a Ty, el acoplamiento magnético-elastico da origen a marcadas anomalias en su expansion
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térmica, ambos fendmenos son mediados por la densidad de ondas de espin (SDW)!, efecto
que, como se sabe, involucra la interaccion de muchos cuerpos [211, 212].

Tabla 6. Coeficientes de dilatacion volumétrica para los cristales de Fe y Cr: @ este trabajo; ©
resultado experimental, ref. [205]; ) resultado tedrico, ref. [191]; @ resultado experimental, ref.
[206] y © resultado tedrico, ref. [191].

Propiedad Fe Cr
3.45 x 1075® 332 x 1075
BK™) 351 x 1075 237 x1075@
3.84 x 1075 2.27 x 1075

De acuerdo con lo anterior y teniendo en cuenta que: (i) el procedimiento computacional
orientado a calcular g, se lleva a cabo a temperatura ambiente (T = 311K = Ty); (ii) que
el potencial utilizado en tal procedimiento ha sido, en principio, disefiado para predecir
propiedades de aleaciones, en particular, del sistema Fe — Cr bajo irradiacion [176] y no para
determinar con exactitud el valor de parametros individuales como g, para un cristal en
particular; y (iii) que la implementacién de este potencial se basd en la informacion
contenida en funciones termodinamicas [171], mas que dindmica de la capas electronicas, se
puede afirmar que las diferencias entre los valores de 8 para el Cr encontrados en este trabajo
y los reportados en la literatura, son comprensibles y justificables.

3.2.3 Analisis y discusion

El objetivo de esta parte del trabajo es determinar la validez del potencial que se pretende
utilizar en la descripcion de las propiedades mecanicas de la aleacién Fe — Cr. Con esto en
mente, se disefiaron y llevaron a cabo simulaciones computacionales orientadas a obtener los
valores de la energia de cohesion (E ), el parametro o la constante de red (a,), las constantes

elasticas (Cj;) y el modulo de dilatacion volumétrico () para ambos elementos
constituyentes de la aleacion en cuestion Fe y Cr.

Los resultados obtenidos para E. Yy a, tanto para el Fe como para el Cr en este trabajo,
coinciden bastante bien con los reportados en la literatura (véase la tabla 4). Lo mismo puede
afirmarse para las C; y 8 para el caso del Fe (véanse las tablas 5 y 6). Esto quiere decir
inequivocamente, que el potencial objeto de verificacion, puede describir con un alto grado
de fidelidad las interacciones atbmicas que dan origen a estas propiedades mecanicas del Fe
y algunas propiedades del Cr, tales como E. y ay.

11 Estado base de un metal en el cual la densidad de espin de los electrones de conduccion, presenta
una variacion sinusoidal en el espacio cuya longitud de onda es, usualmente, desproporcionada
comparada con la estructura cristalina, es decir, la variacion referida, esta espacialmente modulada.
Esta fase anti ferromagnética se presenta normalmente en metales de transicion, mas exactamente en
el Cry las aleaciones que lo contienen [212].

44



Por otro lado, en las mismas tablas 5y 6, puede observarse que los valores de C; y B para el
caso del Cr obtenidos en este trabajo, difieren con respecto a los obtenidos y publicados por
otros autores. Si bien esta diferencia no es definitiva, pues conservan el mismo orden de
magnitud, si bastante es Ilamativa y mecere ser justificada.

Se ha propuesto en las secciones 3.2.2.2.2 y 3.2.2.3.2 de analisis de resultados, que la
principal razon para estas diferencias reside en dos partes: (i) la dificultad que presenta el Cr
en cuanto a la representacion de las interacciones atdbmicas que describen su naturaleza anti
ferromagnética en el rango de temperaturas cercanas a la temperatura ambiente y (ii) que la
forma como se construyé el potencial objeto de verificacion, se fundamenta més funciones
basadas en la termodinamica de los constituyentes de la aleacion, mas que en las
interacciones entre las capas atdmicas de los mismos, como tal.

Lo deseable para establecer la validez absoluta del potencial es que reproduzca los valores
exactos de todos los parametros individuales que caracterizan un sistema dado. Claramente
ello implicaria también aceptar que dicho potencial estaria reproduciendo fielmente todas y
cada una de las interacciones atdbmicas de dicho sistema. Esto generalmente no ocurre, lo que
se tiene en la mayoria de los casos son potenciales que funcionan bastante bien en la
descripcion algunas propiedades, pero su aplicacién en la descripcion de otras es pobre o
débil. La mayoria de los resultados de los parametros elegidos para verificar la validez del
potencial que se pretende usar en adelante en este trabajo, son buenos y los que no son tan
buenos, han sido debidamente justificados. Con base en esto, se considera que el potencial
objeto de verificacion es buen candidato para llevar a cabo el estudio de las propiedades
mecanicas de la aleacion Fe — Cr.

3.3. Interacciones Columbianas (Potencial de Buckingham-Fennell)

3.3.1 Introduccion

El segundo caso de estudio que se aborda en este trabajo es el MgO. Antes de presentar el
potencial de interaccion atomica que se utiliza en la implementacion de las simulaciones
computacionales de las pruebas de nano-indentacion, se presenta una breve resefia de este
material, en la que se exponen algunas de sus caracteristicas mas importantes.

El MgO es un material idnico que cristaliza en la estructura sal de roca o cloruro de sodio
(NaCl) con parametro de red a, = 4.212A [171], véase figura 9 (a) y (b). Como todo cristal
ionico, el MgO consiste en un arreglo regular de iones positivos y negativos que resulta de la
transferencia de un electron o mas de una clase de dtomos a otro (EI Mg cede electrones
mientras que el O los gana). Debido a que carece de electrones libres, el MgO es un mal
conductor de la electricidad y del calor. Pero a temperaturas altas, los iones pueden adquirir
cierta movilidad, lo cual resulta en una mejor conductividad eléctrica. EI MgO tiende a ser
duro, fragil y tiene un alto punto de fusion (3073.2K) debido a las fuerzas electrostaticas
relativamente fuertes entre los iones [213, 214]. Los iones que lo definen, presentan simetria
esférica, por lo que los enlaces del MgO carecen de direcciones preferenciales, como si ocurre
en el caso de los solidos covalentes; por lo tanto en el MgO, los iones se ordenan en el cristal
como si fueran esferas apiladas en forma compacta, véase la figura 8 [213-215].
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(a) (b)

Figura 9. llustracion de la estructura cristalina del MgO. (a) Celda cristalografica del MgO; (b)
Estructura cristalina del MgO con coordinacion poliédrica. Los atomos de Oxigeno estan coloreados
en verde y los de magnesio en gris. La figura 1(b) fue tomada de The Science and Engineering of
Materials, Sixth Edition. Autores: Donald R. Askeland, Pradeep P. Fulay, Wendelin J. Wright.

El modelo estructural del MgO puede considerarse simplemente como esferas duras
enlazadas entre si mediante fuerzas electrostaticas. Los iones de oxigeno estan
compactamente empacados de acuerdo con un arreglo cubico centrado en las caras (fcc). La
estructura resultante tipo NaCl se ilustra en la figura 10. Puede considerarse que esta consiste
de dos celdas unitarias fcc entrelazadas, una de oxigeno y otra de magnesio [216].

En cuanto al potencial utilizado para modelar la prueba de nano-indentacion del MgO, es
pertinente mencionar que, la versatilidad de LAMMPS para codificar simulaciones
computacionales basadas en DM, permite el uso de los denominados potenciales hibridos,
los cuales consisten en la combinacion de dos o més funciones que describen la interaccion
atdmica de un sistema dado, en diferentes rangos en la escala de longitud, en una sola funcion
definida a trozos, cuyos intervalos de aplicacion estan dadas en términos las distancias
interatdbmicas y las distancias de corte. Este procedimiento permite tener una representacion
mas fiel de las interacciones atdmicas y de esta forma agilizar las tareas computacionales.
En este trabajo, se utiliza un potencial hibrido que resulta de la combinacion de los
potenciales de Buckingham [173] y de Fennell [174], para describir la interaccion
Coulombiana entre los atomos que forman este cristal ionico. EI primero de ellos se utiliza
para describir las interacciones a corto alcance y el segundo para describir las interacciones
a largo alcance. En esta seccidn se presenta la forma matematica de cada uno de ellos.

Figura 10. llustracion de la estructura del empaquetamiento del Oxido de magnesio. Las esferas
grandes coloreadas en verde representan iones de oxigeno y las esferas pequefias, coloreadas en gris
representan iones de Magnesio.
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3.3.2 Potencial de Buckingham (Interacciones de corto alcance)

Se sabe que las interacciones de corto alcance se originan en el traslapamiento de las nubes
electrénicas de dos atomos interactuantes, cuando la separacion promedio entre ellos, es muy
pequefia. El principio de exclusién de Pauli [217], establece que dos fermiones no pueden
compartir el mismo estado cuéntico, en consecuencia, cuando las nubes electronicas de dos
atomos se traslapan, la exclusion de Pauli, obliga a que el estado base de la distribucion de
carga de los electrones tenga una energia mas alta. Este aumento en la energia se manifiesta
como una fuerza repulsiva que aumenta cuando los iones tienden a estar cerca el uno del
otro.

A separaciones ligeramente mas grandes, existe una pequefia fuerza de atraccidén conocida
como la interaccion de van der Waals-London. Esta atraccion se debe a la formacion
espontanea de dipolos en cada uno de los iones interactuantes. En 1930 London [218, 219]
prueba que, para el caso de un par de iones idénticos i y j, esta fuerza varia como una funcién
de ri‘j6, donde ; es la separacion entre los iones. Esta fuerza es conocida como la fuerza de
van der Waals.

El primer intento para acoplar un potencial repulsivo de corto alcance con la interaccion
Coulombiana de largo alcance, se debe a Born y Landé [220]. Estos autores proponen un
modelo para describir el componente de corto alcance descrito mediante

b

Tt

Yy
Donde b y n se escogen de modo que pueda reproducirse la separacion interatdbmica de
equilibrio. Los calculos mecénico cuanticos demostraron, que si bien esta era una
aproximacion atil para algunos casos, no era aplicable a todos los materiales. A partir de
estos resultados, Born y Mayer [220] desarrollaron un potencial de corto alcance descrito por

rij

b, () = Ae P (32)

En el cual, Ay p son pardmetros relacionados respectivamente, con el tamafio y la dureza de
los iones, y se derivan mediante procedimientos de ajustes que permiten reproducir
resultados experimentales. Lennard & Jones [23] propusieron un potencial que combina la
forma repulsiva descrita en la ecuacion (31) con el potencial atractivo de van der Waals,
utilizando la dependencia rl-‘j6 determinada por London. Su forma matematica esta dada por

é b C
ooy r'ij

En los calculos modernos es usual trabajar con n = 12. Si en el potencial de Lennard-Jones,

se sustituye el término (%) por el término que contiene el factor exponencial que aparece en
ij

el potencial de Born-Mayer, se obtiene el llamado potencial de Buckingham [173], dado por

rij

C
¢, =4e P —— (33)
]

Nuevamente, los parametros A, p y C pueden derivarse mediante procedimientos de ajustes
que permitan reproducir resultados experimentales. Esta, es la funcion potencial empleada
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en este trabajo, para para describir las interacciones de corto alcance, en las simulaciones de
las pruebas de nano-indentacion para el MgO. Se listan a continuacion, en la tabla 7, los
pardmetros de potencial de Buckingham utilizados, tomados de [221].

Tabla 7. Valor de los parametros del potencial de Buckingham utilizados en las simulaciones de las
pruebas de nano-indentacion del MgO

Interaccion Parametros
A(Hartree) | p(Bohr) C(Hartree * Bohr®)
Mg — Mg 0.0 1.0 0.0
0-0 350.88 0.41415 54.09
Mg — O 472 | 0.56635 0.0

Para efectos practicos, y teniendo en cuenta la naturaleza de corto alcance de estos
potenciales, se utiliza una distancia de corte mas alla de la cual las contribuciones son nulas.
El proposito de esto es optimizar los tiempos de calculo, ya que mas alla de unos
espaciamientos de red la contribucion a la interaccién es insignificante. El valor de esta
distancia de corte se determina normalmente mediante la ejecucion de una serie de calculos
idénticos aumentando los valores de la distancia de corte de corto alcance y posteriormente
graficarla contra la energia de cohesion. Cuando la grafica muestra una meseta, se asume que
los aumentos adicionales en la distancia de corte alcance, no implican contribuciones a la
energia y por lo tanto se elige el menor de ellos, como la distancia de corte dptima.

3.3.3 Potencial de Fennel (Interacciones de largo alcance)
La energia de interaccion Coulombiana para un sistema de N iones en el vacio, en la
posiciones r,7,, 73, ..., Ty, CON cargas puntuales respectivas q,, q,, g5, ..., q,, €sta dada por

1 qi4q;

E - 4‘7T€0 |r

il

i — T, € = 8.854 % 10‘12C2/Nm es la permisividad eléctrica en el vacio y
la suma se toma sobre todos los pares de iones (i, j). En total hay N(N — 1)/2 pares.

Donde rl'j =r

Asumiendo que el sistema esta sujeto a condiciones de frontera periédicas (PBC) y que n
con (nq,ny,ng) sean los vectores necesarios para formar una red primitiva cristalina cubica,
cuya arista mida L, entonces la energia total asociada a la interaccion Coulombiana para este
sistema periodico, incluye las interacciones entre las imagenes periodicas y esta dada por

ZZ qu
" 4ng, |rl] +nl|

Esta suma sobre todos los pares de iones, puede ser reescrita como sumas sobre todos los
iones, esto es
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Donde se ha introducido el factor % para cancelar el doble conteo.

La evaluacion de las energias, las fuerzas y los esfuerzos en las simulaciones basadas en MD
de sistemas i6nicos condensados, consiste en evaluar el potencial de Coulomb o
equivalentemente, calcular las interacciones de largo alcance mediante una suma directa
entre pares. La acumulacion correcta de las interacciones electrostaticas es esencial, y es una
de las tareas mas exigentes desde el punto de vista computacional. Los campos de fuerzas
comunes en mecénica molecular, representan sitios atdbmicos con cargas totales o parciales
protegidas por interacciones tipo Lennard-Jones (corto alcance). Esto significa que casi todas
las interacciones involucran un calculo de las fuerzas carga-carga o entre pares.

Se han realizado muchos esfuerzos para abordar el manejo adecuado y préctico de las
interacciones electrostaticas, y éstos han dado lugar a una variedad de técnicas [222-224],
que se clasifican como métodos implicitos (i.e., dieléctricos continuos y campos dipolares
estaticos) [225,226] y métodos explicitos (i.e., sumas de Ewald, interaccion desplazada o
truncamiento) [227,228] o una mezcla de los dos (i.e., métodos de campo tipo reaccion y
métodos multipolares rapidos) [229,230]. EI método de Ewald [231] ha sido durante mucho
tiempo, el método elegido para solventar dicha dificultad. Se basa en una manipulacion
matematica de la energia total de Coulomb de un sistema como el descrito por la ecuacién
(34), y se prefiere a menudo, debido a que incorpora fisicamente, las moléculas del medio
que rodea el sistema de interés. Sin embargo, presenta el problema del alto costo
computacional que demanda su implementacion [222], y algunos reparos sobre posibles
artificios causados por la periodicidad inherente en la suma explicita de Ewald [224].

En el método de Ewald se sustituye la suma de las energias de interaccion en el espacio real,
por una suma equivalente en el espacio reciproco o de Fourier. En este método, la interaccion
de largo alcance se divide en dos partes: una contribucion de corto alcance, y una
contribucion de largo alcance que no tiene singularidad alguna. La contribucion de corto
alcance se calcula en el espacio real, mientras que la contribucion de largo alcance se calcula
utilizando una transformada de Fourier. La ventaja de este método consiste en que garantiza
la rapida convergencia de la energia en comparacion con la de una suma directa. Esto
significa que el método tiene una alta precision y una velocidad razonable para calcular las
interacciones de largo alcance, por lo que es, de hecho, el método estandar utilizado para
calcular las interacciones de largo alcance en sistemas periodicos. Los detalles algebraicos y
las consideraciones fisicas del método se aplican a la ecuacion (34), se detallan en [225] y
resultan en modelo matematico que se muestra a continuacion:

r—r; +nlL 1 e~ (0%k%/2)
ZZ (LTI ety kil \ W 2 I1S(K)|2
47I£0 2 |r r; + nLl V2o 2V e, k?

k=0

— 2 35
- Tm; a (35)

Donde erf(ar) es la funcion de error definida por
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2 rar 2
erfar) = — f et gt (36)
TJo

Con erf(0) = 0y erf(o) = 1y erfc(ar) es la funcion error complementaria, definida por

erfc(ar) = 1 — erf(ar)

Donde «a es el parametro de amortiguacion o de convergencia en unidades de 15'\_1, k son los
vectores en el espacio reciproco k = 2nn/L?, |k| =k, V es el volumen de la celda de
simulacion del sistema considerado y S(k) es el llamado factor de estructura de la
distribucion de carga, definido mediante

N
Sk = ) g e
i=1

El parametro de convergencia a desempefia un papel importante en el equilibrio del costo
computacional entre las porciones de los espacios directo y reciproco de la suma. EIl célculo
directo de la suma de Ewald tiene complejidad O(N?2). Un procedimiento tipico para reducir
el costo de la suma Ewald consiste escoger a« de modo que las interacciones en el espacio
real experimenten un decaimiento rapido, de modo que la suma en el espacio reciproco queda
optimizada. La eleccién de este valor, permite seleccionar si la parte de la suma
correspondiente al espacio real o al reciproco es un calculo de orden O(N?), mientras que la
otra, queda siendo de orden O(N) [223]. Estas optimizaciones por lo general, implican la
utilizacion de la transformada répida de Fourier (FFT), [231] y conducen a métodos como el
Particle-Mesh Ewald (PME) [232-236], en el cual el costo de la parte de la suma de Ewald
correspondiente de espacio reciproco, se reduce de O(N?) a O(NlogN).

Estos desarrollos y optimizaciones han hecho que el uso de la suma Ewald en simulaciones
con condiciones de contorno periddicas sea rutinario. Sin embargo, en ciertos sistemas, tales
como interfaces de vapor-liquido y membranas, la periodicidad tridimensional intrinseca
puede resultar problematica ya que introduce efectos espurios en la dindmica del sistema
[237-242]. Lo anterior sugiere que se debe tener cuidado cuando se considera el uso de la
suma Ewald.

Motivados por lo anteriormente expuesto, Wolf et al., and Zahn et al. [243, 244], propusieron
potenciales utilizando dos estrategias computacionales diferentes y separables. Wolf et al.,
utilizan el desplazamiento del potencial mediante el uso de cargas de imagen*?. El potencial
propuesto por ellos, se basa en su observacién de que la interaccion electrostatica es de corto
alcance en los sistemas de fase condensada y que la neutralidad de la carga, contenida dentro
de cierta distancia de corte, es fundamental para garantizar la estabilidad del potencial. Su
forma matematica esta dada por

12 En sistemas de fase condensada en los que la proyeccion de carga causa interacciones electrostaticas que se
transforman efectivamente en interacciones de corto alcance, la convergencia absoluta de suma de las
interacciones electrostaticas se logra forzando la neutralidad de la carga dentro del radio de corte, mediante un
desplazamiento del potencial, colocando las cargas imagenes en la superficie de la esfera definida por dicho
radio.
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erfc(ar) 2a exp(— 2) erfc(ar 2a exp(—a’r.?)
VWolf(T'if) = 4q,q; {[T +— NG 2 \/E—C

Donde r. denota la distancia de corte.

} (37)

Zahn et al., por su parte utilizaron el amortiguamiento de la interaccion electrostatica en la
forma de calcular las fuerzas. En sus investigaciones sobre el agua [24] encontraron que las
fuerzas y la derivada del potencial eran proporcionales y que el orden en el calculo de las
fuerzas podria conducir a una violacion de la conservacion de la energia. Estos hallazgos los
motivaron a proponer un nuevo potencial de Coulomb amortiguado cuya forma funcional
esta dada por

erfc(ar;; erfc(ar,) 2a exp( a’r.?)
( ])—I -z +\/E l(t} Tc} (38)

En el 2006 Fennell & Gezelter [174] proponen un método para la suma de las interacciones.
Este método se fundamenta en la siguiente observacion: dado que el alcance efectivo de la
interaccion electrostatica en fases condensadas es, considerablemente menor que 1,
entonces, tanto el radio de corte de esfera de neutralizacidn, como la técnica dependiente de
la distancia de amortiguacién, pueden utilizarse como base para evaluar la suma de la
interaccidn entre pares.

Vzann(1i) = qiq]'{ -
ij

La forma funcional del potencial en el modelo para el célculo de las interaccion
Coulombiana, propuesto por Fennell & Gezelter esta dado por

[erfc(ar) erfc(ar, erfc(ar, 2a exp(—a?r.?
Vo) = quqs ( )_ ( c)+ ( c)+_ p( <)
H | 7"(:2 \/E Tc

La derivada de este potencial conduce a la forma funcional de las fuerzas.

[ (erfc(ar) 2aexp(—a?r.?) erfc(ar,) 2a exp(—a®r,?)
F(r) = qq; +—= - +—=
T\ r? Vr r 2 Vr T

Las ecuaciones (39) y (40) dan lugar a un método para evaluar la suma de las interacciones
electrostaticas, en el cual el potencial y las fuerzas son continuas en el radio de corte e
incorpora la funcion de amortiguacion propuesta por Wolf et. al., [223]. Este es el modelo
utilizado en este trabajo, para evaluar las interacciones Coulombiana de largo alcance. Los
detalles referentes a la deduccion de estas ecuaciones pueden ser consultados en [174].

> (r— rc)],r <r. (39

r T

)],r <r (40

La ecuacion (40) seré utilizada posteriormente para calcular los esfuerzos, y posteriormente
en el proceso de suavizado del mismo, usando el método de Hardy [285] que se describe en
el apéndice 4 de este trabajo.
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Capitulo 4

Construccion de los especimenes poli-cristalinos de la aleacion
Fe-Cr y de la celda de simulacion del MgO

4.1. Introduccion

Para llevar a cabo las simulaciones atomisticas de las pruebas orientadas a la caracterizacion
de un material, es necesario, generar celdas de simulacion representativas y/o especimenes
virtuales del material que se pretende estudiar. Hasta ahora, se han estudiado las propiedades
individuales tanto del Fe y del Cr, como las de la aleacion de Fe — %Cr en su fase
monocristalina. Sin embargo, los elementos estructurales cuya optimizacion es de interés y
en cual se espera contribuir con este trabajo, estan constituidos por maltiples granos. En este
capitulo se estudia la respuesta de muestras policristalinas de Fe y de la aleacion de Fe — Cr,
cuando son sometidos a condiciones de carga de tension uniaxial.

4.2. Construccion del policristal

Por definicion, una region que define una estructura policristalina, se divide en sub regiones
Ilamadas granos. Cada grano individual esta constituido por &tomos y se caracterizan porque:
(i) se forman de manera tal que un &tomo que pertenezca a un grano particular, estara siempre
mas cercano a ese grano, que a cualquiera de los otros granos que rodean dicho atomo (ii)
aunque los atomos que pertenecen a un grano particular, estan orientados en la misma
direccion, los atomos que pertenecen a diferentes granos estan orientados en diferentes
direcciones.

Con base en estos hechos, es evidente que la configuracion de entrada para la simulacion,
debe contener atomos distribuidos en el espacio, de tal manera que se asemeje a la estructura
policristalina de los materiales presentes en la naturaleza. Existe una configuracion
geométrica abstraida de las matematicas, conocida como la geometria de VVoronoi [245-247]
que emula la estructura de grano de los materiales policristalinos reales, mediante la division
del espacio en regiones que comparten las mismas propiedades topoldgicas de los granos en
una estructura cristalina. Este procedimiento geométrico se define formalmente de la
siguiente manera.

4.2.1 Diagrama de Voronoi.

Un diagrama de Voronoi ordinario, de un conjunto de puntos, a los que en adelante se les
Ilamara generadores, es una coleccion de regiones del plano (o del espacio), tales que existe
una correspondencia biunivoca entre las regiones y los generadores; con la condicién
adicional de que todos los puntos que pertenezcan a una region estan mas cerca de su
generador correspondiente que a cualquier otro generador del diagrama, véase figura 11(a) y
11(b). De manera mas formal: dado un conjunto de puntos S escogidos de N puntos distintos

en R% un diagrama de VVoronoi es la particion de R en N regiones en forma de poliedros
vo(p, S). Cadaregion vy (p), llamada celda o region de Voronoi asociada a p, se define como

el conjunto de puntos de R contenidos en N que estan méas cercanos a p que a cualquier
otro punto de S [248]. Esto es
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vo(p) = {x € K% tal qued(x,p) <dx,qVqe (S — p)} ,donde d(x,q) = ||x — q|l.

Desde el punto de vista geométrico, los limites o fronteras de las regiones que constituyen el
diagrama de Voronoi, estan determinados por el plano que forma la bisectriz perpendicular
entre los dos puntos adyacentes que representan dos sitios. Debido al principio béasico de la
generacion de diagrama de Voronoi, algunas regiones de Voronoi son infinitas y otras son
finitas; véase por ejemplo la figura 11 (b). Este aspecto es muy importante dado que nuestros
intereses demandan una caja de simulacion limitada.

Una vez aplicada la teselacion, el procedimiento para crear el policristal se completa llenando
cada region de VVoronoi, con los &tomos que constituyen el material que se pretende estudiar,
organizados en la estructura de red afin del mismo, véase figura 11(c). La orientacion de las
moléculas en cada region de VVoronoi es elegido al azar, pero asegurandose de que todas las
moléculas dentro del mismo grano tengan la misma orientacién. Por lo tanto, cada region de
Voronoi contiene atomos orientados en diferentes direcciones, de manera que se asemejan a
la estructura de grano de los materiales policristalinos.

(a) () (c)

Figura 11. llustracion de los diagramas de Voronoi en el plano y en el espacio. (a) diez puntos del
plano escogidos aleatoriamente; (d) diagrama de VVoronoi (en rojo), correspondientes al conjunto de
generadores escogidos en (a); los generadores se ilustran con los puntos verdes encerrados en circulos
rojos; (c) teselacion de VVoronoi en 3D, (tomada de [249]).

4.2.2 Construccién de una caja de simulacion en 3D con base en una teselacién
de Voronoi.

Una region de Voronoi en el espacio (3D), esta representada por un poliedro convexo. Las
caras o facetas de este poliedro convexo, se forman por la interseccién de las bisectrices
perpendiculares de los puntos en el conjunto asociado. Debido al principio basico de la
generacion de diagramas de Voronoi, algunas de las regiones de Voronoi son limitadas y
otras semi-limitadas. Estas Ultimas estan asociadas con los generadores situados cerca de las
esquinas. Dado que la celda de simulacion debe ser acotada, entonces todas las regiones de
\oronoi, que a su vez representan los granos del policristal, deben también estar acotadas.
Para generar regiones de VVoronoi delimitadas, se ha utilizado la técnica de imagenes a espejo.
El proceso para construir una caja de simulacion en 3D con regiones de VVoronoi delimitadas,
se describe a continuacion.

1. Inicialmente se generan puntos al azar en el espacio 3D utilizando un generador de
ndmeros aleatorios.
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2. Para obtener una celda de simulacién que contenga regiones de Voronoi delimitadas,
se hacen imagenes a espejo de estos puntos a lo largo de las direcciones positiva y
negativa de los ejes coordenados x,y,z, de modo que las fronteras de la celda de
simulacion cuando se tienen regiones de VVoronoi semilimitadas se forman a partir de las
fronteras de las regiones de VVoronoi correspondientes a los puntos imagen. La figura 12
ilustra el procedimiento para el caso 2D.

3. Este conjunto de puntos al azar, sirve de entrada para una funcion codificada que
devuelve dos matrices. Una que contiene los puntos de VVoronoi (generadores) y la otra
que contiene las coordenadas de los vértices de cada poliedro individual de VVoronoi.

4. Se conservan los poliedros de Voronoi correspondientes a aquellos puntos que se
encuentran dentro de la caja de simulacion y se descartan los poliedros de VVoronoi que
quedan fuera de los limites de la caja de simulacién de modo que se obtenga un cubo que
contenga la region acotada dividida en poliedros de VVoronoi.

Figura 12. Caja de simulacion con fronteras delimitadas (en azul) construida usando las imagenes
a espejo de los generadores. Los segmentos de color verde que conectan los generadores mas
cercanos, determinan las fronteras auxiliares.

4.2.3 Un procedimiento para generar una estructura policristalina de la aleacion
Fe-Cr basada en la geometria discreta

Generar una estructura policristalina implica que cada una de las regiones de Voronoi
construidas, siguiendo el procedimiento descrito previamente, deba llenarse con las celdas
unitarias de la estructura cristalina de interés. Para asignar una estructura cristalina en 3D
con una orientacion particular a cada region de VVoronoi, se sigue el siguiente procedimiento.

1. Se selecciona la mayor de las distancias entre las coordenadas de los vértices de los
poliedros que definen las regiones de VVoronoi y se construye un cubo cuya arista sea el
doble del valor de dicha distancia y cuyo centro coincida con el origen del sistema
coordenado.

2. Dentro de este cubo se construye una red cristalina en 3D, replicando la celda unitaria
cuantas veces sea posible, a lo largo de cada uno de los ejes coordenados.
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4. El cubo referido se rota un &ngulo aleatorio (generado mediante una funcion codificada
para este fin) alrededor de cualquiera de los ejes coordenados.

5. Conceéntrico con este cubo, se construye un paralelepipedo cuyas dimensiones estan
definidas por el maximo valor de las diferencias entre las coordenadas respectivas de los
vertices de los poliedros de VVoronoi.

6. A continuacion, los puntos de la red cristalina construida en el cubo que estan
contenidos en este paralelepipedo se conservan, mientras que los puntos restantes se
descartan.

7. Se hace una traslacion de los vértices del paralelepipedo de tal manera que circunscriba
las regiones de Voronoi y se aplica una prueba para determinar los puntos de la red
cristalina asociada al paralelepipedo, se encuentran dentro (se conservan) o fuera (se
descartan) de cada region de VVoronoi.

8. Por ultimo, dado que los atomos que pertenecen a moléculas de diferentes regiones
estan en diferentes orientaciones, existe una alta probabilidad de que los atomos de las
presentes en los limites de las regiones vecinas puedan encontrarse a una distancia menor
que la distancia minima ideal esperada (el pardmetro de red a,). En el evento en que esto
ocurriese, el desequilibrio asociado a la fuerzas de interaccion entre los atomos, haria que
el sistema fuese inestable y que eventualmente colapsara. Con el fin de evitar esta
situacion se miden las distancias r;; entre atomos vecinos y comparan con la distancia
minima ideal esperada. Si 7; < aose les descarta uno de los atomos
independientemente del tipo o nimero de 4&tomos que violen la condicién. Al final de la
prueba, en el sistema solo sobreviven aquellos atomos que satisfacen la condicion de la
distancia ideal. Esta es la forma en que se asegura que todo el sistema sea estable.

El procedimiento descrito anteriormente, fue automatizado, optimizado y paralelizado,
mediante cddigos escritos en C**, basados en funciones del software de distribucion libre
Qhull [250]. EI resultado de este codigo, nos permite actualmente, tener muestras de Fe —
%Cr con el %Cr deseado, nimero de granos deseados y cuyo tamafio promedio y orientacion
es completamente aleatoria en un tiempo promedio relativamente corto. La informacion de
salida de este procedimiento son los archivos *.txt en el formato de entrada para LAMMPS
en los que aparece la identificacion, el tipo y las coordenadas que definen la posicion de cada
atomo constituyente del espécimen. De igual forma en este archivo *.txt, aparece la masa
atdmica de cada tipo de &tomo y las coordenadas maxima y minima de cada dimensién de la
caja de simulacion. La figura 13 ilustra los resultados del procedimiento descrito.

4.2.4 Resultados de la construccion de los especimenes policristalinos de la
aleacion Fe-%Cr

En la figura 14 se muestran la morfologia de los granos que constituyen el espécimen. En (a)
se considera todo el espécimen en la orientacion indicada, mientras que en (b) se considera
solo un corte sobre la misma realizado en la direccién (100). Para esta parte solo se
consideran las particulas cuya configuracion estructural corresponden a bcc y la muestra no
ha sido sometida a deformacion alguna.

55



Other 87426 86%

B fcc 35 00%

o :dtomos de Cr
 :itomos de Te

| ) 00%
B BCcC 935053 914%
10 10 00%

DA 0 0.0%

2 40-
., B
X 1-

Figura 13. Espécimen policristalino de la aleaciéon Fe-Cr. (a) espécimen de Fe — 5%Cr, compuesta
por 1022524 &tomos distribuidos en 40 granos; (b) granos de los que consta la muestra; (¢) muestra
referida con fronteras periddicas (2 réplicas a lo largo de cada uno de los ejes coordenados); (d)
estructuras cristalinas que conforman la muestra, con sus respectivos porcentajes de particulas en la
muestra (cuadro superior), orientacion y cadigo de colores para identificar los granos (parte inferior).

Caso analogo, pero referente a las fronteras de grano del espécimen, se presenta en las
graficas (a) y (b) de la figura 15. Para este caso, solo se consideraron las particulas cuyas
configuraciones cristalinas, son diferentes a la bcc.

Posterior al proceso de construccion de los especimenes, se lleva a cabo un estudio para
determinar el tipo de distribucion estadistica que describe el tamafio de grano d en los
especimenes. La figura 16 muestra que d, corresponde a una distribucion normal, y que el
valor méas probable para el tamafio de grano de la muestra esté alrededor de 40nm.

Figura 14. Configuracion de los granos en una muestra policristalina de la aleacion Fe-5%Cr
constituida por 1022524 atomos. (a) granos en toda la muestra; (b) granos de la muestra en cuestion,
contenidos en un corte de la misma en la direccién (1 0 0).
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(b)

Figura 15. Configuracion de las fronteras de granos en una muestra policristalina de la aleacion Fe-
5%Cr constituida por 1022524 atomos. (a) Fronteras de granos en toda la muestra; (b) Fronteras de
granos de la muestra en cuestion, contenidas en un corte de la misma en la direccion (1 0 0).
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Figura 16. Distribucion estadistica del tamafio de grano en un espécimen de Fe-5%Cr constituido por
1022524 atomos (espécimen ilustrado en la figura 13). La linea azul se refiere a la distribucion
normal, el simbolo () representa los datos del tamafio de grano de la muestra.

4.3. Prueba de tension uniaxial para el policristal de Fe-Cr.

En esta seccion se describe el proceso de preparacion del espécimen y la implementacion
computacional de la prueba de tension uniaxial a la cual fue sometido. De igual forma se
presentan algunos resultados relativos a la determinacion del modulo de elasticidad de la
aleacion y el esfuerzo de fluencia.
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La simulacion de la prueba de tension uniaxial se lleva a cabo cargando un espécimen
policristalino de Fe — 5%Cr, compuesto por 1022524 atomos dispuestos en un total de 40
granos con tamafo 24.47 < d < 59.62nm; dispuestos en una celda de simulacion ortogonal
cuyas dimensiones iniciales expresadas en Angstrom (A), estan dadas por:

—0.495198 < xy < 250.184; —0.503254 < y, < 250.191; —0.495767 < z5 < 250.191.

El especimen en cuestion se crea siguiendo el procedimiento descrito en la seccion 4.2.3 de
este capitulo, y preparado completando las tres etapas descritas a continuacién. En la primera
etapa, el espécimen se somete el espécimen a un proceso de minimizacion de la energia
siguiendo el procedimiento del gradiente conjugado descrito en la seccion 2.2.10. Este
procedimiento se lleva a cabo para garantizar la estabilidad del espécimen. En la segunda
etapa el espécimen es sometido a un procedimiento de aumento de la temperatura de OK a
300K durante 200000 pasos de tiempo (At), e inmediatamente después se estabiliza a esta
temperatura durante 200000 pasos de tiempo maés. El paso de tiempo escogido para todas
las simulaciones fue At = 0.001ps. Finalmente, la simulacién de la prueba de tension
simple se llevo a cabo a T = 300K, una rata de deformacion ¢ = 1.0 e 9 aplicada en la
direccion (1 0 0) y a una presion p = latm. La prueba fue implementada de modo que el
espécimen experimentara una deformacion axial maxima del 20%, de modo que el nimero
de pasos de tiempo en la simulacién fue de 200000At. El proceso de deformacion se lleva a
cabo induciendo cambios en la caja de simulacién en la direccion (100) a través de la rata

de deformacion de ingenieria constante € sefialada. La longitud L de la caja de simulacion
como una funcién del tiempo se calcula mediante

L(A) = Lo(1 + &- AD),

donde At es el paso del tiempo. Dado que en cada paso del tiempo durante la corrida, se
cambia el tamafio de la caja, se deben reasignar las posiciones de los atomos a la nueva caja
(rescalamiento de las posiciones). Esto se realiza mediante la integracién de las ecuaciones
de movimiento, conservando el nimero de particulas (n), la temperatura (T) y la presion
(p) del sistema, constantes en cada paso del tiempo. Para ello se usaron un termostato y un
barostato del tipo Nosé-Hoover (ensamble npT). Los efectos asociados con la relacion de
Poisson, se corrigen imponiendo la restriccion de p = Oatm sobre las fronteras laterales,

esto dltimo garantiza que o,, = 0y, = 0.

4.3.1 Resultados para la prueba de tension uniaxial del espécimen Fe-5%Cr.
Se presenta a continuacion los resultados obtenidos de los ensayos de tensidon uniaxial
Ilevados a cabo en el espécimen de la aleacion Fe-5%Cr.

En la figura 17 se muestra la grafica de o versus & que se obtiene a partir de los datos
generados en la simulacion de la prueba descrita en la seccion 4.3 anterior. Notese que en
efecto, se trata de una prueba de tension uniaxial toda vez que los valores para el esfuerzo a
lo largo de los ejes y y z perpendiculares a la direccion de la deformacion, oscilan alrededor
de cero. En dicha gréafica se observa que el material estudiado experimenta una considerable
deformacion plastica para valores de la deformacion unitaria € > 5.1%, esto es, despues de
haber experimentado su esfuerzo maximo. Teniendo en cuenta ademas que en esta gréafica
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no se presentan discontinuidades o saltos abruptos que indiquen que el espécimen falle,
entonces se puede inferir que el material estudiado presenta un comportamiento ddctil.

En la figura se muestra también un detalle correspondiente valores de la deformacion unitaria
contenidos en el intervalo 0 < € < 1.2% utilizado para calcular el modulo de Young del
material estudiado, cuyo valor es E = 1.4e02Gpa; se muestra también el valor para el
esfuerzo de fluencia o, = 5.43GPa del mismo material. Para el caso concreto de E, el valor
obtenido en este trabajo difiere de los valores determinados experimental y teGricamente
reportados por Zhang et. al., [202], en un orden de magnitud. Aunque estos autores
encontraron que los parametros elésticos para la aleacion Fe — Cr exhibe una dependencia
anomala de la concentracion alrededor del 5% de Cr, esta desviacion tan marcada entre el
valor calculado en ente trabajo y los reportados, puede explicarse teniendo en cuenta que los
valores tedricos publicados por estos autores se basan en célculo de primeros principios, los
cuales de acuerdo con expuesto en la seccion 3.2 de este trabajo garantizan una aproximacion
mas real de las interacciones atomicas.

Se observa ademés en la citada figura que la deformacion pléastica después de que el
especimen alcanzo o, se manifiesta en dos etapas, la primera en la cual la deformacion
unitaria se encuentra en el intervalo 5.1 < & < 15.4% y la carga sobre el espécimen
disminuye con respecto al valor de o, y la segunda en la cual la deformacion unitaria se
encuentra en el intervalo 154 <e<20% Yy la carga sobre el espécimen es
aproximadamente constante. Este hecho puede explicarse considerando que después de un
cierto porcentaje de deformacion unitaria, € = 15.4% en este caso, las propiedades
mecéanicas del material estan definidas por la densidad de defectos, los cuales para este caso
los constituyen las dislocaciones y dindmica intrinseca y su actividad las estructuras del
material como los granos y fronteras de grano.
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Figura 17. Esfuerzo (o) versus deformacion unitaria (¢) para un espécimen de Fe-5%Cr sujeto a
tension simple uniaxial. Se muestra el valor del esfuerzo de fluencia oy, para la aleacion. En el
recuadro se muestra un detalle de la misma grafica para determinar el moédulo eléstico E de la
aleacion.

4.4. Construccion de la celda de simulacién del MgO e implementacion de

la simulacion de las pruebas de nano-indentacion

Se describe a continuacién el procedimiento seguido en la construccion de la celda de
simulacion para implementar la prueba de nano-indentacion en especimenes de MgO de
diferentes tamafios.

1. Se escribe un codigo para generar el archivo de entrada para LAMMPS en el cual se
registran las posiciones y el tipo de &tomo dentro de la celda, tanto para el magnesio (Mg)
como para el oxigeno (0); la masa atomica de ambos y las coordenadas de los vértices
de la caja. Este codigo esta estructurado de manera que permite de tener un tamafio de
muestra deseado, replicando la celda unitaria del MgO tantas veces como sea necesario,
a lo largo de cada uno de los ejes coordenados. De igual forma el codigo permite calcular
parametros importantes relativos a la geometria de la celda de simulacién como la
longitud de las aristas denotada por L, los pardmetros Z .y Y Zpane ilustrados en la figura
18(b) que representan respectivamente, la distancia entre la superficie superior de la
region que se desea indentar, llamada téecnicamente region activa, coloreada en amarillo
en la figura 18(b), el centroide de la caja de simulacion y la distancia entre la superficie
superior resefiada y el inicio de la region que simulara el sustrato durante la prueba. A
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esta region que se muestra coloreada en verde en la figura 18(b), se le denomina regién
no activa.

La imposicion de las condiciones fronteras periodicas en una simulacion de un material
iGnico como el MgO, implica que eventualmente puedan obtenerse resultados espurios 0
que no son propiamente inherentes a la fisica del problema estudiado, sino mas bien el
resultados de artificios numéricos [237-242]. Con esta motivacion en mente, durante el
proceso de construccion de la caja de simulacion para las pruebas de nano indentacion
para el MgO, se opta por introducir, a lo largo de las tres dimensiones del espécimen
como tal, un espacio extra correspondiente a 2 veces la diferencia entre el maximo de las
coordenadas x de los atomos de O y el minimo de las coordenadas x de los mismos
atomos. Este procedimiento da como resultado que la arista de la caja de simulacién sea
L, como se ilustra en la figura 18(b).

2. El codigo para implementar la simulacion de la prueba de nano-indentacion se escribi6
en LAMMPS y ademas de los parametros descritos en el parrafo anterior, este cddigo
también requiere los valores la carga eléctrica para ambos atomos y los valores de 65 y
de la velocidad del indentador u. §; representa la distancia inicial entre el indentador y
la superficie superior de espécimen a indentar y es utilizado para los calculos del radio
del indentador, R y de la posicion inicial de la punta del indentador, como se ilustra en la
figura 18(b). Los parametros u y 6, permiten obtener informacién de la posicién de la
punta de indentador en cada paso del tiempo. El radio del indentador se calcula a partir
de los parametros de la celda de simulacion de acuerdo con la siguiente relacion

R = (0.5L =28, — Zmay)
Véase la figura 18(b).

= » L/2 T
Zt‘i Z +, AH
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Figura 18. Celda de simulacion para las pruebas de nano-indentacion en los especimenes de MgO.
(@) lustracidn de la celda de simulacion; (b) representacion bidimensional de la misma celda con
los parametros que definen su geometria.
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3. La estructura del cédigo de LAMMPS continua con una seccion correspondiente a la
creacion de las regiones activas y no activas mencionadas arriba, y la seccién
correspondiente a los potenciales de interaccion entre los atomos que constituyen la
muestra. Las razones para la escogencia de los potenciales con los que se trabaja en esta
parte de la investigacion (Potencial de Buckingham - Fennell), asi como también su
naturaleza fisica y fundamentos matematicos, aparecen descritos en la seccién 3.3 de este
documento.

4. Las simulaciones se llevaron cabo en cinco etapas cada una inmediatamente después
de la otra. En la primera etapa se llevé a cabo un proceso de minimizacién de la energia
basado en el algoritmo CG de Polak—Ribere resefiado en la seccion 2.210 de este trabajo;
posteriormente se llevd la muestra de 0K a 300K a presion 0 atm Yy se estabiliz6 a 300K;
seguidamente se someti6 a un proceso de carga con una velocidad u = le —
04 Bohr/ unidades atémicas de tiempo [1.03275e — 15 s]. Por dltimo, la muestra
fue sometida a un proceso de equilibracion. Cada una de estas etapas se completd con un
namero de pasos calculados a partir de los parametros descritos en el numeral 1 de esta
seccién. Las pruebas de llevaron a cabo sobre tres tamafios diferentes de especimenes
cubicos de MgO con arista de longitudes de L = 10 nm, 20 nm y 30 nm Yy un total de
8000, 32687 y 85184 atomos respectivamente. Es pertinente decir que para evitar los
efectos asociados a los diferentes factores asociados con la concentracion de esfuerzos
en la zona de contacto la relacién entre la arista del espécimen y el radio del indentador
se mantiene constante en todas las pruebas.

4.4.1 Procedimiento seguido para calcular indices mecanicos.

Con los valores obtenidos de las posiciones, las fuerzas y la energia potencial de cada
particula del espécimen en configuraciones con diferente porcentaje de deformacion, se
escribe un cédigo para calcular la deformacion unitaria promedio a lo largo del eje z (g,), la
componente del esfuerzo a lo largo del eje z (g,) y la densidad de energia (u) de cada uno
de los tres especimenes estudiados.

i) La deformacién unitaria promedio a lo largo de eje z se calcula mediante

= abs )
&, = abs L

Donde:

d,: representa el promedio de los valores de la coordenada z de las posiciones de los &tomos
de en cada paso de tiempo. Estoes d, = 7.

Lo: representa la longitud inicial de la arista del espécimen, medida en una configuracion no
deformada.

ii) La componente del esfuerzo promedio a lo largo del eje z se calcul6 mediante

F

G, = ——
A
0

Donde:
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E,: representa la componente de la fuerza neta a lo largo del eje z experimentada por el
espécimen en cada paso del tiempo y se calcula segun

n .
=) EY,
i=1
y FZ(D representa la componente a lo largo del eje z de fuerza sobre el i —esimo &tomo del

espécimen y n el nimero de atomos que lo conforman.

iit) La densidad de energia se calcula mediante

u= (Z?=1 U(i) - Uo)
Vo

Donde U® es la energia del i —esimo atomo y Uy, V, son respectivamente, la energia y el
volumen del espécimen en la configuracion no deformada.

4.4.2 Resultados y discusion de la prueba de indentacion

En la figura 19 se muestran diferentes configuraciones del proceso de nano indentacion de
una muestra de MgO descrito en las secciones 4.4 y 4.4.1. Se nota claramente la zona de
contacto entre el indentador y la muestra, asi como también las zonas en las que se produce
la falla, la cual como es de esperarse en materiales ceramicos, se produce de manera subita
y quebradiza. Evidenciando de esta forma que se trata de un material fragil.

(d) (e) ()

Figura 19. Diferentes configuraciones que describen el estado de un espécimen de MgO constituido
por 85184 atomos contenidos en una celda de simulacion cubica de arista L = 45.33nm en diferentes
pasos de tiempo durante el proceso de la simulacion de la prueba de nano-indentacion.
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En la figura 20 se observa que u presenta un comportamiento de tipo parabélico con respecto
a € y que la pendiente de las curvas aumenta cuando el tamafio del espécimen aumenta al
igual que el valor de u justo antes de la falla como se ilustra en la tabla 8. Lo anterior indica
que para estas condiciones de carga, los especimenes mas grandes presentan una mayor
rigidez para las condiciones de carga consideradas. Este comportamiento puede explicarse
teniendo en cuenta que dichos especimenes poseen una fraccién de volumen mayor en la que
pueden nuclearse inestabilidades, las cuales pueden absorber parte de la energia suministrada
por el indentador y de esta forma disminuir la cantidad de energia disponible que pueda
absorber el sistema para cambiar su estructura.

1 x10°
8000 at
16 o 32768 atoms | 1
0 85184 atoms
14 ]
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Figura 20. Densidad de energia (u) versus deformacion unitaria (€) para tres especimenes de MgO
con diferentes tamafios y nimero de particulas constituyentes.

Se observa también en la misma figura 20 y en la tabla 8 que, en la medida en que aumenta
el tamafio del mismo, el porcentaje de la deformacion a la cual ocurre la falla también
disminuye, evidenciando con esto ultimo que el espécimen mas pequefio es mas resistente.
Este comportamiento puede explicarse en términos de la forma como se distribuye la energia
suministrada por el indentador durante la prueba, siendo dicha distribucion mas eficiente en
el espécimen mas pequefio debido a que cuenta con una fraccion de volumen menor que
eventualmente se puedan nuclear inestabilidades. De igual forma, al presentar un volumen
disponible menor para la nucleacion de inestabilidades, los efectos asociados con el factor
de empaquetamiento de la celda unitaria del MgO, que por ser fcc es la mayor (~74%),
favorecen las interacciones entre los iones que da origen a las fuerzas internas que se oponen
a la carga producto del avance del indentador.

En la figura 21 se observa que la razon entre el esfuerzo promedio en la direccion de la
aplicacion de la carga y la deformacion unitaria promedio en la misma direccion tiende a
aumentar con el aumento del tamafio del espécimen. Un comportamiento similar puede
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observarse en el valor del esfuerzo experimentado por los especimenes al instante de la falla.
Lo observado puede explicarse teniendo en cuenta que los especimenes mas grandes poseen
un nimero mayor de dtomos entre los que pueden distribuir suministrada por el indentador,
esto implica que en el rango elastico, la energia necesaria para romper los enlaces i6nicos
entre los &tomos no alcance el valor necesario.

Tabla 8. Propiedades mecanicas: deformacion unitaria para la fluencia (€,) y densidad de energia
de fluencia (u,) para los tres especimenes de MgO cuyo numero de particulas y longitud de la caja
de simulacidn se registran en las dos primera columnas.

#atoms | L(nm) | e,(&/4) | u,(J/m®)
8000 4.0259 | 0.03936 1.58e09
32768 6.4495 | 0.03007 1.65e09
85184 36.040 | 0.02404 1.22e09
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Figura 21. Esfuerzo en la direccion (001) (a,,) versus deformacion unitaria en la misma direccion
(g,,) para especimenes de MgO con diferente tamafios y nimero de particulas constituyentes, para
determinar la deformacion unitaria de fluencia (e,).

En figura 22 se observa que, el proceso de fractura del espécimen constituido por 85184
atomos (L = 45.33 nm), se inicia en vértice (L,L,0), un instante de tiempo comprendido
entre los 404000 y 406000 pasos de tiempo (At), después de iniciado el proceso de carga,
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el cual corresponde a un porcentaje de deformacion unitaria cercano al 2.3% Yy que continua
en la direccion (110), favorecido por los planos de deslizamiento de la familia {110}, de
acuerdo con lo referenciado en la literatura [251-254]. La explicacion fisica de este hecho
descansa en que esa es una de las direcciones con mayor densidad atémica.

404000 At

T
i mss
HL!"
Wl
Figura 22. Instantaneas pal va a la falla de pécimen de MgO
constituido por 85184 atomos, sometido a nano-indentacion, vista en la direccion (100) sefialada.
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Capitulo 5

Medidas de la deformacidon unitaria en sistemas atomicos

5.1. Introduccion

Teniendo en cuenta que parte de este trabajo de investigacion gira alrededor del estudio del
proceso de deformacion a nivel atdbmico, se presenta a continuacion un breve recuento de
algunos modelos matematicos propuestos en la literatura para describir y medir la
deformacion en medios discontinuos. Se presenta ademas en esta seccion, una aplicacion de
estos métodos y se propone una metodologia basada en conceptos propios de la geometria
diferencial y de la geometria local definida alrededor de cada particula.

5.2. Tensores de deformacidn en medios continuos.

Un cuerpo experimenta una deformacién si la distancia entre cualquier par de puntos
materiales cambia con el tiempo. EI movimiento de los puntos individuales aislados, no
proporciona informacion que permita determinar si un medio continuo se ha deformado. La
deformacion se evidencia, cuando los puntos materiales se mueven uno respecto al otro,
cuando el angulo determinado por sus vectores de posicion relativos cambia, o cuando ambos
distancia y angulo relativos cambian. Cuando la distancia y/o el &ngulo entre cada par de
puntos materiales se conservan iguales, se dice que el sistema se mueve como un cuerpo
rigido. Por lo tanto, la cuantificacion de la deformacion requiere del estudio de la evolucién
de los elementos de linea del material.

Considérese un elemento de linea dr que conecta dos puntos materiales en la configuracién
no deformada €, véase figura 23. Si el vector de posicidn de uno de los extremos de la linea
es r, entonces el vector de posicion para el otro extremo es r + dr. Los puntos finales
correspondientes en la configuracion deformada Q,, estdn dados por R(r) y R(r + dr),
respectivamente. Por lo tanto, el elemento de linea en la configuracion deformada esta dado
por

dR = R(r +dr) — R(r)

Asumiendo que |dr| «< 1, entonces de acuerdo con el teorema de Taylor se tiene que

dR ~ R + 2T e _ Ry = 22D Ry -d
~ R(r) +——=dr = R(r) =— >+ dr = F(r) -dr
O en forma de componentes en coordenadas cartesianas globales,

X,

dR] = a—x]dT] = FI]dT]

La matriz F de componentes F;, es una representacion de una cantidad llamada el gradiente
de deformacion. Esta matriz describe el mapeo de elementos de linea de la configuracion no
deformada a elementos de linea en la configuraciéon deformada. En esta representacion, el
indice I — esimo se refiere al sistema coordenado deformado, mientras que el indice | —
esimo, se refiere al no deformado.
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€

Figura 23. llustracion de la deformacion en medios continuos. Una region £, es mapeada a la region
Q; mediante la transformacion y, la cual lleva el punto material r € Q, al punto R(r) € Q, y el punto
material  + dr a R(r + dr). El elemento de linea no deformado dr es llevado al elemento de linea
deformado dR.

La longitud del elemento de linea no deformado est4 dada por ds donde ds* = dr-dr =
dridrgy la longitud del elemento de linea deformado es ds*=dR-dR = dRydRy. De
manera que, una medida en el cambio de la longitud de un elemento de linea cualquiera, esta
dada por

dSZ - dSZ = FKIdrIFK]dT] - dT‘KdrK = (FKIFK] - 5K15K])dT1dT] (CI] - 6I])drld7’j’ (41)

Donde la matriz ¢ = FTF es una representacion del llamado tensor de deformacion de
Cauchy-Green. Sus componentes se relacionan con cambios porcentuales de las coordenadas
de los elementos. Nétese que ¢ es simétrico y definido positivo, porque dryc;;dr; = dS?* >
0; para todo dr diferente de cero.

De la ecuacion (41), si la longitud del elemento de linea no cambia, entonces c¢;; — 6;; = 0
para todas I,/, lo cual motiva la definicion de del tensor deformacion unitaria de Green-
Lagrange.

1 1/0Xy 08Xy
ey =5(cy=8y) =5 <a_x,a_x, - 511)

Las componentes de e, representan los cambios en la longitud de los elementos de linea
material.

5.3. Coordenadas curvilineas

Si la posicion no deformada se parametriza mediante un conjunto general de coordenadas
(&), lalongitud no deformada de una linea material, dependera del tensor de métrica, vease
la figura 24. El vector linea material no deformado esta dado por

or

dr = (& + d&') —r(¢) = a—fidfi = g,d¢’
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51
Figura 24. llustracion de un sistema de coordenadas curvilineas con base {G;};=1,3 para la
configuracion no deformada € y base {g;};=1 2,3 para la configuracion deformada Q,

Donde g, es la base vectorial covariante en la configuracion no deformada, con respecto a
las coordenadas Lagrangianas. El vector de linea material, deformado, esta dado por

dR = R(§' + d¢') — R(§Y) ~ a_gzdfl G;dé
Donde G; es la base vectorial covariante con respecto a las coordenadas Lagrangianas en la
configuracién deformada. Por lo tanto
dS? —ds*=dR-dR —dr-dr =G, G; d§'d¢/ — g;- g;d§'dé) = (G;; — g;;)dE'dé/

Donde 9,=9,°9;€s el tensor métrico no deformado y G;; = G; - G; es el tensor de la
métrica deformado. El tensor de deformacion unitaria de Green-Lagrange relativo a esas
coordenadas curvilineas es por lo tanto

Yy = %(GU - 9y)

(OXK(?XK axKaxK> _ 1<6XK6XK_ >6x,6x] Oxlax]
Yi=2\os 08~ ad 0d)  2\ox 0x; V) adad  Uagod
Esto demuestra que las ¥, son las componentes del tensor de Green-Lagrange después de la

transformacion (covariante) adecuada de las coordenadas no deformadas; y que el tensor de
la métrica deformado se obtiene a partir del tensor de deformacion de Green-Cauchy bajo la
transformacion (covariante) de las coordenadas no deformadas.

Alternativamente,

)/:—(5 _axKaxK>6X16X]=E aXIaX]
g 2\"" 09X, 0X;) a8 o¢ o0& 9
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5.4. Métodos para identificar y medir la deformacion a nivel atbmico

Para estudiar lo que sucede a nivel atdbmico durante el proceso de deformacion es necesario
identificar los lugares donde ocurren reordenamientos plasticos o irreversibles. En 1995
Wang J. et al., [255] establecieron que la deformacidn local queda definida cuando se conoce,
o0 bien una configuracion de referencia, o bien cuando se tiene una caracterizacion geométrica
de los entornos locales atdmicos, que funcione de la misma manera que lo hace el nimero
de coordinacion, pero que a su vez proporcione informacién de la deformacion unitaria,
cuando su medida se aplique a una zona de la red cristalina deformada, pero que aiin conserve
su estructura. Ambos casos sirven para para el objetivo final, consistente en obtener los
invariantes del tensor deformacion unitaria (el componente hidrostéatico y el componente
asociado a los cortantes), que son los que contienen informacion sobre el proceso de
deformacion.

En su trabajo los autores proponen un procedimiento de ajuste de minimos cuadrados, para
obtener un mejor ajuste de la matriz de transformacién afin F, para las posiciones relativas
de los atomos vecinos. Para cuantificar la deformacion plastica a nivel atdmico, introducen

la deformacion atémica local por cortante nl.(Mises) para cada atomo i, cuyo céalculo requiere
de dos configuraciones atomicas, una actual, y una de referencia. En primer lugar, se busca
una matriz de transformacion local F;, que mejor mapee

{dj}->{dy}, vjeN

Donde d son vectores que describen la separacion (vectores fila) entre los &tomos i y j (el
superindice 0 denota la configuracion de referencia). Aqui j es uno de los atomos vecinos

mas cercanos de del &tomo i, y NV es el nimero total de vecinos més cercanos del a&tomo i
en la configuracion de referencia. En otras palabras, se busca que F; minimice:

Z |d?]Fl - dij i = Z (d]QiFi - dij) (d](')iFi - dﬁ)T

JEN; JEN;

O bien

> asF - dy|

- z Tr ((d](-)iFl- - dij)T (dyF: - dﬁ)>

JEN; JEN;
D laFi—al* =1 Y (77 - dp)(afFi - ) “y
JEN; JEN;

Realizando una variacion arbitraria §F] de la matriz definida por la ecuacion (41) se obtiene:

0=Tr ) SFTdY (d%F; - dy)
JEN;
0= Tr(SFiT Z d]OlT(d]OlFl - d]l)

JEN;
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La ecuacion anterior se cumple para cualquier variacion §F/, si y solo si se verifica que
oT 0
Z Al (dfF,— d;) = 0
JEN;

O equivalentemente si y solo si

Z d]Ql,Td]Ql, Fi Fi = Z djold]l (4‘2)
JEN; JEN;
Definiendo
Vi = 2 dOTd]l y W Z d](')deji
JEN; JEN;

Entonces la ecuacién (42) puede reescribirse como
Fi=Viw,
La matriz de deformacidn unitaria Lagrangiana se calcula mediante
1 T
=3 (FiF =D (43)
El invariante que describe la deformacién local hidrostatica se calcula mediante
l

1 1 1
e(FY4ro) — gtrled =¢ (trFTF —3) = 3 (trFFT = 3), (44)

y el invariante que describe la deformacion local por cortante se calcula mediante

i 1 2 1 3 2
ei(Mlses) — \/i tr (e _ ei(Hydro)I) — \]E tr(ez) _ E (el(Hydro))

- 1 3 2
o150 jg tr(FiFT = F)' =5 (e0)

O bien

2 2
- €yy — € + (exy — €)%+ (exx — €
ei(MLses) — \/632,2 + eg%z + e)%y +( yy ZZ) xx - zz ( xx yy) (45)
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5.4.1 Resultados de los métodos para identificar y medir la deformacion en
sistemas atomicos basados en el procedimiento de los minimos cuadrados.

A continuacion se presentan y discuten los resultados obtenidos aplicando el método para
cuantificar la deformacién, basado en un procedimiento de minimos cuadrados propuesto en
[255]. Los resultados presentados corresponden a la respuesta del espécimen de la aleacion
de Fe — Cr referida en la seccion 4.3, de este trabajo.

Teniendo en cuenta que el invariante hidrostatico describe la contribucion a la deformacién
debido a cambios en el volumen local, se infiere con base en las figuras 25, 26 y 27 que para
porcentajes de la deformacion unitaria € < 5%, la contribucion de los cambios en volumen
local a la deformacion global del espécimen no son significativas. Su contribucion
significativa se manifiesta a partir de valores de la deformacion unitaria € = 7%, cercano al
valor de ¢ en el cual el espécimen alcanza su esfuerzo de fluencia (e, ~ 5.1%). Se observa
también que para valores de € > 10%, la contribucion de los cambios en el volumen local
se hacen maés evidentes. Este comportamiento se manifiesta a través de la aparicion de
defectos (zonas con colores diferentes al color de fondo del espécimen) que de acuerdo con
lo expuesto en las secciones 2.2 y 2.2 de este trabajo, pueden estar relacionados con las
dislocaciones y su dindmica, el cual es el principal mecanismo que media en la deformacion
en metales. Las figuras 26 y 30 (a) evidencian la existencia de regiones preferenciales en la
cuales se nuclean los defectos y que estas regiones estan ubicadas en las fronteras de grano.

Por otra parte, teniendo en cuenta que el invariante von Mises o deviatorico del tensor de
deformacion unitaria, describe la contribucion a la deformacion debida a cambios en la forma
de la geometria local (distorsion), se infiere con base en las figuras 28, 29 y 30 que a
diferencia de lo expuesto anteriormente, en lo referente a la contribucion de los cambios en
el volumen local a la deformacion global del espécimen, la contribucion a la misma debido
a la distorsion local se manifiesta a porcentajes de deformacion relacionados con etapas mas
cercanas al inicio del proceso de carga, concretamente, con € < 3%, esto es, antes de que el
espécimen alcance el esfuerzo de fluencia. Se observa ademas que la contribucion debida a
la distorsion local aumenta significativamente con el aumento de la deformacion unitaria, lo
cual puede verificarse por que la aparicion de las zonas de defectos, sefialados en el parrafo
anterior. Las figuras 29 y 30(b) demuestran que la contribucion por distorsion local, a la
deformacion global se manifiesta no solo en regiones contenidas en las fronteras de grano,
sino también al interior de los mismos.

El hecho de que la contribucién a la deformacidn global debida a la distorsion local sea mayor
en que los cambios debidos al volumen local, bajo las condiciones de carga consideradas, se
explica a teniendo en cuenta que de la energia suministrada al espécimen durante el proceso
de carga, un porcentaje mayor se emplea para cambiar los angulos interiores de la region
geométrica (poliedro convexo) tedrica definida por los vectores relativos de los vecinos mas
cercanos a un atomo dado del sistema, y la restante se utiliza para aumentar la distancia
promedio entre los mismos atomos.
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Figura 25. Esfuerzo versus deformacion unitaria y del comportamiento de la deformacion debida a
los cambios en volumen local, para diferentes porcentajes de deformacion de todo el espécimen.

De acuerdo con lo expuesto anteriormente, los resultados muestran que para aleacion Fe-
5%Cr estudiada justa a las condiciones de carga descritas, la deformacion se acomoda tanto
por distorsion local como cambios en el volumen local, siendo el primero el que contribuye
en mayor medida al proceso. Puede concluirse también que la deformacion por distorsion es
la que prima en las primeras etapas del proceso de carga y que la deformacion por cambios
en el volumen local se manifiesta con un cierto retraso comparada con la deformacion por
distorsion, demostrando de esta forma que al inicio del proceso de carga la energia
suministrada al espécimen es empleada mas para cambiar la forma de la geometria local
definida por los vecinos mas cercanos que para lograr separar la distancia promedio entre
ellos. Se puede concluir ademas que las zonas que contribuyen a la deformacién global
debido a cambios en el volumen estan relacionadas con las fronteras de grano, mientras que
las zonas que contribuyen a la deformacion global debido a la distorsion local se ubican tanto
en zonas relacionadas con las fronteras de grano, como por zonas ubicadas al interior de los
mismos.
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Figura 26. Esfuerzo versus deformacion unitaria y del comportamiento de la deformacion debida a
los cambios en volumen local, para diferentes porcentajes de deformacion para un corte del
espécimen en la direccion (1 0 0).
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Figura 27. Esfuerzo versus deformacion unitaria y del comportamiento de la deformacién debida a
los cambios en volumen local, para diferentes porcentajes de deformacion para el grano # 32 del
espécimen.
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Figura 28. Esfuerzo versus deformacion unitaria y del comportamiento de la deformacion debido a
los efectos de la distorsion local, para diferentes porcentajes de deformacion de todo el espécimen
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Figura 29. Esfuerzo versus deformacion unitaria y del comportamiento de la deformacion debido a
los efectos de la distorsion local, para diferentes porcentajes de deformacion de un corte del
espécimen en la direccion (1 0 0).
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Figura 30. Esfuerzo versus deformacion unitaria y del comportamiento de la deformacién debido los
efectos relacionados con la distorsion local, para diferentes porcentajes de deformacion del grano #
32.

(a) (b)

Figura 31. Un corte del grano # 32 en la direccion (1 0 0) para visualizar: (a) los efectos de la
deformacion debidos a cambios en el volumen local (a) y (b) los efectos de la deformacion debida a
la distorsion local, cuando € = 8%.
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5.5. Procedimiento basado en geometria discreta para estudiar la
deformacion y en un sistema atomico.

Se describe a continuacion un procedimiento, basado en conceptos de la geometria discreta,
para calcular el gradiente de deformacion (F) y el tensor deformacion unitaria de Green-
Lagrange (E). A diferencia de los procedimientos propuestos por Wang, Li, et al., [255] que
se fundamentan en una optimizacion de los desplazamientos relativos entre los dtomos
aplicando el método de los minimos cuadrados, el procedimiento propuesto en este trabajo,
se basa en la formulacién del gradiente de deformacidn en términos de los vectores de base
en las dos configuraciones, los promedios ponderados de los volumenes de Voronoi por
atomo y en el desarrollo matematico del gradiente de deformacion y el tensor deformacion
unitaria en coordenadas curvilineas, expuestos en las secciones 5.3 y 5.4 de este trabajo.

De los resultados de la prueba de tension uniaxial se recuperan las posiciones y la
identificacion (nimero que identifica a cada &tomo durante la simulacion) de cada uno de los
atomos constituyentes del espécimen, tanto en la configuracién no deformada o de referencia
como en la configuracion deformada o actual. Con las coordenadas y la identificacion de
cada &tomo en la posicion no deformada se construye la lista de vecinos.

Con la informacion referida y utilizando el concepto de la envolvente convexa®, se construye
alrededor de cada &tomo, un poliedro convexo de modo que en cada uno de sus veértices se
encuentre uno de sus vecinos mas cercanos. En la figura 32 (a) se ilustra cémo se lleva a
cabo el proceso en el plano; en la figura 32(b) se ilustra el poliedro para una estructura
cristalina bcc, y en la figura 32(c) se ilustra el poliedro para una estructura fcc.

Se calcula el volumen (Q(i)) de cada piramide (véase la figura 33). La suma de estos

volimenes define a su vez, el volumen del poliedro por atomo Q™. La suma de todos los
volumenes por 4tomo Y, (Q(")), define el volumen total del espécimen.

Se calcula el gradiente de deformacion el cual describe la transformacion de la configuracién
no deformada a la configuracion deformada. Para ello:

Se calculan los vectores de base (vectores de posicion (G;, i= 1,2,3) de cada vértice de
cada piramide) para cada pirdmide en la configuracion no deformada.

3 Sea S un conjunto de puntos en el R%. La envolvente convexa (convex hull en inglés) C de S, se
define como como la interseccion de todos los conjuntos convexos que contienen a S. Por lo tanto C
es el poligono convexo mas pequefio que contiene todos los puntos de S. Dados N puntos
X1, X2,..., Xy, SU envolvente convexa C estd dada por la expresion:

N

N
c(X) ={zaixl-/xi eEX,a, ER a; = O,Za'i = 1}
i=1

i=1
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Figura 32. llustracién del poliedro convexo (area coloreada en azul) construido alrededor de un
atomo coloreado en negro para: (a) una estructura cristalina bidimensional (b) la estructura
cristalina bce; (c) para una estructura cristalina fcc.

Se calculan los vectores de base contravariantes de la base no deformada siguiendo la
misma linea de razonamiento para calcular los vectores base en el espacio reciproco.

GjXGk

G=——L1"
(6, % Gy) - G,

V i k=123

Se calculan los vectores base covariante (g, i = 1,2,3) en la configuracion deformada

(vectores de posicion relativos a cada atomo), para cada pirdmide que forma cada
poliedro de VVoronoi, por &tomo en la configuracion deformada, véase la figura 33.

k i
o
Gﬂ
i
ot F(uk)
I

Figura 33. llustracion del proceso seguido para calcular el gradiente de deformacion vy el
tensor de deformacién unitaria para un sistema atomico con base en conceptos de la
geometria discreta. En la figura de la izquierda se muestra un atomo cualquiera con sus
primeros 8 vecinos mas cercanos de acuerdo con la estructura cristalina bcc que presenta la
aleacion Fe —Cr. A la derecha se ilustra la accion del gradiente de deformacion
F@K cuando transforma la geometria resultante de la base contravariante a la base
covariante.

Se calcula el gradiente de deformacion por piramide mediante:
F)=0,8 6'+9,® 6G*+9;® G
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Se calcula el gradiente de deformacion por &tomo mediante:

N

om
_ ()
Fo = 2 , oo fo

=1

Donde Q™ representa el volumen de cada una de las piramides y Q% representa el
volumen de VVoronoi por &tomo.

Por altimo se calcula el tensor deformacion de Green-Lagrange E® por &tomo mediante:

) 1
EQ =2 (FiFo—1)

5.5.1 Resultados de la aplicacion de la contraparte discreta del tensor
deformacidn unitaria al estudio de la deformacion en la aleacion Fe-10Cr.

Se presentan a continuacion los resultados obtenidos al aplicar el método descrito en la
seccion anterior, para calcular el tensor de deformacion unitaria de Green-Lagrange para
sistemas discretos en estudio de la respuesta del espécimen de la aleacién Fe — 5%Cr
durante el proceso de carga descrito en la seccion 4.3 de este trabajo. Cabe mencionar que el
procedimiento en cuestién fue sistematizado mediante un codigo paralelizado, cuya
informacion de salida incluye: el gradiente de deformacion, las componentes de E;; con
i,j =x,y del tensor de deformacion unitaria de Green-Lagrange y sus invariantes, el

invariante hidrostatico notado Inv.E® Y479 'y e| invariante deviatorico notado
Inv. E(von Mises) )

La figura 34 muestra que en efecto se trata de una prueba de tensién en la direccion (1 0 0)
la cual coincide con el eje del espécimen. Noétese que las curvas en la gréafica 34(a) muestran
un corrimiento hacia la derecha del cero, con el aumento en el porcentaje de la deformacion
unitaria, efecto que no se aprecia en las graficas de las figuras 34(b), 34(c) y 34(e) ya que
estas corresponden a las componentes cortantes del tensor.

Se observa también en la figura 34(a) que la probabilidad de que el espécimen experimente
deformacion a lo largo de la direccion de aplicacion de la carga disminuye con el aumento
de la deformacion unitaria, es decir, es mas probable que el espécimen experimente
deformacion en la direccion en que se aplica la carga, al inicio del proceso. Sin embargo, el
rango de valores en los que se presenta este comportamiento aumenta con la deformacion
unitaria. En otras palabras, el aumento en la deformacién unitaria favorece la nucleacion y
la actividad de los factores que rigen la deformacion en el espécimen. Estos hechos pueden
explicarse teniendo en cuenta que al inicio del proceso de carga, la energia suministrada al
espécimen, es utilizada principalmente para cambiar su estructura interna variando la
distancia promedio entre los atomos en la red cristalina. Sin embargo con la aparicion de
defectos (dislocaciones) y la interaccion entre ellos y las estructuras internas del sistema
como los granos Yy las fronteras de grano, el sistema se ve obligado a utilizar parte de la
energia que recibe, para llevar a cabo estos procesos.

En las figura 34 (b) y 34(c) y 34(e) se observa que el rango de valores de los componentes
cortantes del tensor de deformacion unitaria son pequefios comparados con el rango
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correspondiente a E,.,, (ver figura 34(a)), permanece constante y su valor mas probable se
ubica alrededor de cero, sin embargo cuando la deformacion unitaria aumenta, la
probabilidad de que esta se manifieste, disminuye. De igual forma, en las figuras 34(d) y
34(f) se observa un ligero corrimiento hacia la izquierda con el aumento del porcentaje de la
deformacion. Este comportamiento refleja claramente el efecto de Poisson que se presenta
durante una prueba de tension uniaxial clasica. Se observa también que para un rango de
valores constante muy pequefio comparado con el rango correspondiente a E,., (ver figura
34(a)) y con su valor mas probable ubicado alrededor de cero, la probabilidad de la
contribucion a la deformacion en estas direcciones disminuye con el aumento en la
deformacion unitaria. Este comportamiento se manifiesta en todos los componentes del
tensor deformacion unitaria, evidenciando de esta forma que la contribucion a la deformacion
global del espécimen se manifiesta principalmente en la direccion de la carga.

En las gréaficas 35 y 36 se observa que en la medida en que la deformacion unitaria aumenta,
la probabilidad de que la deformacion asociada tanto a la distorsién como a cambios en el
volumen local, disminuye. Lo anterior evidencia que para el caso del material estudiado la
deformacion plastica ya no es mediada solo por los cambio en el volumen y/o en la forma
del poligono asociado a cada atomo del sistema, sino que existen otros factores como los
defectos, dislocaciones concretamente y la forma como estos interactian entre ellos y con
las estructuras del material como los granos y las fronteras de grano, que influyen en su
respuesta a cargas externas.

Se observa también que si bien para los porcentajes de deformacion unitaria considerados,
la probabilidad de que el espécimen experimente deformacion por cambios en el volumen es
mayor que la debida a los efectos asociados con la distorsion local, la suavidad de las curvas
mostradas en la figura 36 sugiere que la contribucién a la deformacién por distorsion es
homogeénea en todo el especimen. En contraste, la forma de las curvas en la figura 35 sugiere
la posibilidad de que existan zonas en el espécimen, en las cuales la deformacion por cambios
en el volumen no esté bien definida, estas zonas podrian ser las fronteras de grano. Nétese
que este comportamiento se presenta en todos los porcentajes de deformacion unitaria
considerados.

Se observa también en estas figuras que el rango de valores que toman ambos invariantes
aumenta cuando la deformacioén unitaria aumenta y que este rango de valores es mayor en el
invariante de von Mises. Lo anterior evidencia que existen mas sitios en el espécimen que
puedan experimentar deformacién por distorsion que aquellos que puedan experimentar
deformacion por cambios en el volumen.
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Figura 34. Gréficas de las funciones de distribucion de probabilidad de las componentes del tensor
de deformacion unitaria E para diferentes porcentajes de deformacién en un espécimen de Fe —
5%Cr sometido a tensién uniaxial.
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Dado que el mismo espécimen sometido a la misma prueba ha sido analizado con dos
metodologias diferentes, presentamos a continuacién un contraste entre los resultados
obtenidos aplicando ambos métodos.

Mientras la informacion presentada en la seccion 5.4.1 esta orientada hacia la visualizacion
del proceso de carga, de la aparicién, ubicacion y evolucion de los defectos en el material, lo
cual es fundamental para el analisis, solo se limita a aspectos cualitativos. Por el contrario en
esta seccion, el método propuesto para analizar la deformacion en materiales, permite un
analisis cuantitativo de las contribuciones a la deformacion, analisis del cual, de manera
natural, surge la necesidad de incluir los defectos (dislocaciones) y su interaccion con las
estructuras del material, para explicar la deformacion pléstica.

Ambos metodos se complementan, la informacion que se puede obtener de ambos es
importante para el analisis de la deformacion, pero tener la posibilidad de comprobar
cuantitativamente que en efecto, el comportamiento local en cuanto a los cambios en el
volumen y la forma de la geometria que definen los vecinos méas cercanos a cada atomo en
el material es una herramienta muy importante para el estudio de la deformacién en
materiales. Es pertinente decir en esta parte que la parte visual de la metodologia propuesta
en esta seccion y su comparacién con la descrita en la seccion 5.4.1 forma parte del trabajo
pendiente de esta disertacion.

5.6. Deformacion unitaria local en especimenes de MgO sometidos a

indentacion

Se presentan a continuacion los resultados del calculo del tensor deformacion unitaria de
Green-Lagrange para los tres especimenes de MgO estudiados. En esta seccion se utiliza el
procedimiento para tal fin propuesto en este trabajo, y que aparece descrito en la seccién 5.5
de este trabajo. Los resultados que aparecen a continuacién ilustran el comportamiento de
los especimenes justo antes de la configuracién que da inicio a la etapa de fluencia, a la luz
de los invariantes del tensor en cuestidn, calculados usando las ecuaciones (44) y (45).

5.6.1 Resultados y discusién

En las figuras 37(a), 37(b) y 37(c) se observa que para todos los especimenes estudiados, en
la medida en que aumenta la deformacién unitaria disminuye la probabilidad de que la
contribucion a la deformacion, se produzca por cambios en el volumen local. Se observa
ademas que la probabilidad de que dichos cambios en el volumen local contribuyan a la
deformacion en los especimenes, es méas alta al inicio de la prueba, cuando el indentador
entra en contacto con el espécimen. Se observa también que el rango de valores que toma el
invariante hidrostatico disminuye con el tamafio del espécimen. Esto evidencia que en el
espécimen mas grande, existen menos sitios en los eventualmente puedan nuclearse
inestabilidades inducidas por el cambio en el volumen del poliedro asociada a cada &tomo
del espécimen.

Se observa también que en la medida en que aumenta el tamafio del espécimen, las curvas
exhiben un corrimiento hacia la derecha, evidenciando de esta forma que, en el espécimen
mas grande la deformacion por cambios en el volumen local, se debe méas al aumento en la
distancia promedio entre los vecinos mas cercanos que definen la geometria (expansion), que
por disminucion en la misma distancia (compresion).
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Figura 37. Grafica de la funcion distribucion de probabilidad del invariante hidrostatico del tensor

deformacién unitaria de Green-Lagrange (Inv. E(Y4ro)) para diferentes porcentajes de deformacion
en los tres especimenes estudiados. (a) 8000 atomos, (b) 32768 atomos y (c) 85184 atomos.

En las figuras 38(a), 38(b) y 38(c) se observa que las distribuciones de probabilidad no
muestran una tendencia clara que permita inferir cual es la influencia del tamafio del
espécimen en la forma como los efectos definidos por la distorsion local, contribuyen a la
deformacion, ademéas no existe diferencia significativa entre los rangos de valores del
invariante von Mises de los tres especimenes. Una hipdtesis para explicar de este hecho se
basa en la naturaleza i6nica de las interacciones atomicas que caracterizan al material
estudiado y su respuesta ante la accion del indentador cuando comprime el espécimen. Esta
respuesta se manifiesta como una reaccion intrinseca que se opone a los cambios en la
geometria local definida por los vecinos mas cercanos. Otra razén que puede contribuir a
esta reaccion intrinseca, estd relacionada con el factor de empaquetamiento de la celda
unitaria del MgO, que por presentar el valor més alto (0.74) debido a su estructura cristalina
fcc, ejerce una oposicion a cambios por distorsion.
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deformacién de los tres especimenes estudiados. (a) 8000 atomos, (b) 32768 atomos y (c) 85184
atomos.

5.6 Un procedimiento para estudiar la deformacion en sistemas atomicos
basado en la celda de Wigner-Seitz o el Volumen de VVoronoi

La celda de Wigner-Seitz, llamada asi en honor a Eugene Wigner y Frederick Seitz, es una
herramienta usada para modelar y estudiar las propiedades atribuidas a materiales cristalinos
que se derivan de su estructura que cual exhibe la propiedad de simetria traslacional discreta
[191]. La celda de Wigner-Seitz en torno a un punto dado de la red cristalina, se define como
el lugar geométrico de todos los puntos del espacio que estdn mas cerca de ese punto que a
cualquiera de los otros puntos de la red. ElI concepto matematico general contenido en la
celda de Wigner-Seitz es mas comunmente llamado celda de VVoronoi, y la particion del plano
o0 del espacio en estas celdas, para un determinado conjunto de sitios puntuales, se conoce
como el diagrama de Voronoi [245-247]. Dada la estrecha relacion entre la metodologia
expuesta en la seccion de este trabajo, en cuanto sus fundamentos geometricos, en esta
seccidn se presenta un procedimiento basado en la teoria de la celda unitaria de Wigner-Seitz
para estudiar la deformacion en sistemas atomicos, tomando como objeto de estudio el
espécimen de la aleacidn Fe-5%Cr sujeto a la prueba de tension simple.
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6.2. Celda primitiva de una estructura cristalina

Una red cristalina en tres dimensiones se define en términos de tres vectores de traslacion
ai, a,, as tales que, el arreglo de atomos en el cristal se ve exactamente igual desde el punto
r que desde todos los puntos  trasladados mediante

r=r+wa, +wa, + ua, (47)

Donde u;, con i = 1, 2,3, son enteros arbitrarios. El conjunto de puntos r definido por la
ecuacion (47) para todos los u; definen la red cristalina. Véase la figura 39.

Figura 39. llustracién para la celda primitiva y vectores base de una red cristalina bce. (a) Celda de
primitiva de una red cristalina tridimensional. (b) Celda primitiva y vectores base de una red
cristalina bce. Construida basada en [191].

La estructura cristalina se dice primitiva, si dos puntos cualesquiera desde los cuales el
arreglo atémico luce de la misma forma, satisfacen la ecuacion (47) con una escogencia
adecuada de los enteros u;. Cuando esto ocurre, a los vectores a;, coni = 1, 2, 3, se les llama
vectores primitivos de traslacion. El paralelepipedo definido por los vectores primitivos se
Ilama celda primitiva, véase la figura 39. Cada celda primitiva contiene exactamente un
punto de la red y no existe una celda con un volumen menor definido por

Ve=la;-a; Xas|,

que pueda servir de bloque de construccién para la estructura cristalina [191].

6.3. Un algoritmo para construir una celda de Wigner-Seitz

Una celda de Wigner-Seitz, es un ejemplo de una celda primitiva. Se describe a continuacion
un algoritmo seguido en este trabajo para para construirla. (i) Se elige un punto de la red,;
(ii) se determina y localizan sus vecinos mas cercanos; (iii) se dibujan lineas que conectan
el punto elegido con sus vecinos mas cercanos; (iv) en el caso bidimensional, para cada una
de estas lineas, se dibuja otra linea respectivamente perpendicular a cada una de la primera
serie de lineas. VVéase la figura 40(a). Para el caso tridimensional, se bisecciona cada una de
estas lineas con un plano perpendicular a cada una, véase la figura 40(b). Las lineas o los
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planos perpendiculares trazados en el paso anterior, constituyen las fronteras de la celda de
Wigner-Seitz. El area mas pequefia en el caso 2D, o el volumen més pequefio en el caso 3D,
encerrado siguiendo este procedimiento, se llama la celda primitiva de Wigner-Seitz. Se
puede demostrar matematicamente que una celda de Wigner-Seitz es una celda primitiva que
ocupa todo el espacio asociado a la red cristalina, sin dejar huecos o agujeros; para mas
detalles, vease [256]. El procedimiento descrito anteriormente se implemento6 en un codigo
paralelizado. Un ejemplo de los resultados aparece en la figura

(a) (b)

Figura 40. (a) llustracion de la celda de Wigner-Seitz para una estructura cristalina bcc (un octaedro
truncado); (b) Celda de Wigner-Seitz del &tomo identificado con el nimero 293766 contenido en el grano
identificado con el nimero 32 del espécimen de la aleacion Fe- 5%Cr, mostrado en la figura 41.

6.4. Analisis de la deformacion aplicando el metodo basado en la celda de

Wigner-Seitz o el volumen de VVoronoi.

Se presenta y comenta a continuacion los resultados correspondientes a la implementacién
del procedimiento descrito en la seccién anterior, para determinar el comportamiento del
volumen de VVoronoi o la celda de Wigner-Seitz por &tomo. Como en las secciones anteriores,
estos resultados se derivan de las pruebas de tension simple uniaxial cuya implementacion
se describio en la seccion 4.3 de este trabajo, la cual fue llevada cabo sobre un espécimen de
la aleacion Fe-5%Cr formado por 1022524 4tomos.

Las figuras 40 (a) y 40(b) muestran que en efecto, la zona de Wigner-Seitz una estructura
cristalina bcc, es un octaedro truncado [191]. En la figura 41 se muestra el atomo escogido
para este estudio y sus 14 vecinos mas cercanos, los ocho primeros pertenecientes a la
primera capa y los seis ultimos a la segunda capa.

De igual forma, en la figura 42 se aprecia, que si bien su la estructura geométrica de la celda
de Wigner-Seitz se conserva, evidenciando de esta forma que la deformacion local por
distorsion no es significativa en este sitio atbmico, su tamafio tiende a aumentar ligeramente
con la deformacién unitaria. Evidenciando que en este sito la deformacién por cambios en el
volumen si es importante.

En la figura 43 se observa cuando la deformacion unitaria aumenta las curvas se desplazan
hacia la derecha aumentando el rango de valores para el volumen de la celda de Wigner-Seitz
por atomo demostrando de esta forma que el aumento en la deformacion unitaria favorece la
aparicion de sitios en el espécimen en los que eventualmente pueda presentarse deformacién
inducida por cambios en el volumen local. Se observa también que la probabilidad de que el

87



volumen de VVoronoi por atomo registre sus valores mas grandes, disminuye con el aumento
de la deformacion unitaria, es decir que los valores mas grandes en el volumen local ocurren
al inicio del proceso de carga.

De otro lado, en la figura 44 se observa que el niUmero de vecinos mas cercanos con la mayor
probabilidad es 14, seguido por 13. De igual forma se observa que existen atomos con 12,
15 y 16 vecinos mas cercanos y que el nimero de vecinos mas cercanos con menor
probabilidad es 12. Se observa ademas en el recuadro de la esquina superior derecha de la
figura 44, que la distribucion de probabilidad para 14 vecinos mas cercanos disminuye
cuando el porcentaje de la deformacion aumenta. Efecto contrario se puede apreciar en los
recuadros que aparecen en la esquina inferior izquierda y derecha en los cuales se observa
respectivamente, que la distribucion de probabilidad para nimeros de vecinos mas cercanos
igual a 13 y 15, aumenta con el porcentaje de la deformacion. Lo anterior indica la
deformacion unitaria influye en el nimero de coordinacion atomico para la estructura
cristalina de la aleacion (bcc), dando lugar a eventuales cambios en el ambiente local de los
atomos que se encuentren o bien en el interior de los granos o en fronteras de grano. Estos
cambios en el ambiente local son los que dan origen y/o potencian los mecanismos
(dislocaciones) que median la deformacion plastica en la aleacion estudiada.

292619

L 294875

293727 293804
293768 9376 293804
294876 7 293805

94 294913
294875

/N

Figura 41. Atomo identificado con el nimero 293766, perteneciente al grano 32 de un espécimen de
la aleacion Fe-5%Cr formado por 1022524 dtomos acompariado por sus 14 primeros vecinos mas
cercanos.
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Figura 42. Esfuerzo versus deformacion unitaria junto con la evolucion de la celda de Wigner-Seitz
o0 el volumen de Voronoi asociado al atomo identificado por 293766 perteneciente al grano 32 de
un espécimen de la aleacion Fe-5%Cr formado por 1022524 atomos.
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Figura 43. Funcién distribucion de probabilidad del volumen de VVoronoi o celda de Wigner-Seitz
por atomo para diferentes porcentajes de la deformacion experimentada por un espécimen de la
aleacion Fe-5%Cr formado por 1022524 atomos.
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Capitulo 7

Visualizando dislocaciones en un policristal nano-cristalino de
Fe-Cr.

7.1. Introduccion

En las secciones 5.4.1, 5.5.1 y 6.4 de este trabajo se ha expuesto la necesidad de considerar
los defectos que se nuclean e interacttan con las estructura internas del material como sus
granos y fronteras de granos durante los procesos de carga, y cuya dindmica es un aspecto
muy importante a tener en cuenta en el estudio en el comportamiento mecénico de los
materiales, concretamente en el estudio de la deformacion. Los defectos que rigen el
comportamiento mecanico de los metales son las dislocaciones y su dindmica intrinseca e
interaccidn con los granos y fronteras de grano se constituye en el principal mecanismo de
la deformacion en estos materiales. En esta seccién se describe y aplica un método para
detectar y visualizar las dislocaciones que aparecen durante el proceso de carga descrito en
la seccion 4.3, aplicado sobre el mismo espécimen descrito en la seccion 4.2.3, de este
trabajo. La busqueda, deteccion e identificacion las dislocaciones, se llevo a cabo utilizando
el algoritmo que para tal fin, se incluye en la herramienta Cristal Analysis Tool (CA Tool),
desarrollada y proporcionada muy gentilmente por Alexander Stukowski Dr. rer. nat; de la
Technische Universitat Darmstadt, Germany

Las redes cristalinas representan un sistema idealizado y simplificado que se utiliza para
comprender muchos de los principios importantes que rigen el comportamiento de los
solidos. Sin embargo, los cristales reales contienen un gran nimero de defectos, que van
desde cantidades variables de impurezas a vacancias y/o posiciones intersticiales de &tomos
0 iones.

Desde el punto de vista de su dimensionalidad, los defectos en los materiales se clasifican
en: (i) defectos puntuales, que se caracterizan por que involucran sélo una particula (un
punto de la red) o, a veces un pequefio conjunto de puntos; (ii) defectos de linea, que se
caracterizan por limitarse a una fila de puntos de la red, y (iii) defectos planares los cuales
implican todo un plano de puntos de la red en un cristal. La figura 45 ilustra los tipos de
defectos mas comunes en solidos cristalinos.

Los defectos de linea estan definidos por el lugar geométrico de los puntos defectuosos
producidos en la red por una dislocacion, y aparecen frecuentemente en las redes cristalinas
influyendo notablemente en las propiedades mecanicas de los materiales. Esta seccién esta
dedicada al estudio de este tipo de defectos.

Antes del descubrimiento de las dislocaciones de manera independiente por Taylor, Orowan
y Polanyi en 1934, era imposible entender como las propiedades de un metal podrian ser
cambiadas en gran medida, Unicamente mediante procesos de manufactura (sin cambiar la
composicion quimica) [257]. Esto se convirtio en misterio ain mayor a principios de 1900
cuando los cientificos estimaron que los metales experimentan deformacién plastica cuando
son sometidos a esfuerzos mucho més pequefios comparados el esfuerzo tedrico asociado
con las fuerzas responsables de mantener cohesionados los &tomos del metal. El desarrollo
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del microscopio electronico de transmision (TEM) en la década de 1950, permitié recolectar
evidencia experimental que mostro, que la resistencia y la ductilidad de los metales son
controladas por las dislocaciones [258].

Figura 45. Representacién bidimensional de una red cristalina para ilustrar los defectos mas
frecuentes: impurezas sustitucionales (circulo azul) e intersticial (circulo rojo), vacantes (circulo
punteado) y defectos de la linea, una linea de trazos y flechas indican la posicién del defecto de linea.
Figura tomada de [259]

7.2. Tipos de dislocaciones

Hay dos tipos basicos de dislocaciones, dislocacion de borde y dislocacion de tornillo. Estas,
en realidad, son s6lo dos formas de las posibles estructuras de dislocacién que pueden ocurrir.
La mayoria de las dislocaciones son una combinacion de estos dos tipos y tienden a formar
curvas y lazos [258,260]. La figura 46, ilustra los dos tipos de dislocacion mencionadas.
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Figura 46. llustracion de los tipos basicos de dislocaciones: dislocacion de borde y dislocacién de
tornillo en una red cristalina tridimensional idealizada.

7.2.1 Dislocaciones de borde

Una dislocacion de borde, puede visualizarse como un plano reticular adicional insertado en
una red cristalina, que no se extiende a traves de todo el cristal, sino que terminan en la
Ilamada linea de dislocacion, produciendo un desplazamiento de los atomos presentes en la
zona donde acaba el plano extra, producto de la distorsion que experimentan los enlaces
inter-atdbmicos establecidos en dicha zona [258, 260]. VVéase la figura 46.
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7.2.2 Dislocaciones de tornillo

Imaginese que se corta un cristal perfecto en dos partes a lo largo de un plano, una de las
partes se desliza sobre la otra una distancia igual a un vector de la red cristalina y luego las
mitades se ajustan nuevamente sin dejar defecto alguno. Si el corte solo toma una parte del
camino a través del cristal, y luego se desliza, la frontera del corte es una dislocacion de
tornillo [258, 260]. En la figura 45, la dislocacion de tornillo es la frontera de la zona
coloreada en azul.

7.2.3 Algunas propiedades de las dislocaciones
Se presentan a continuacion, algunas de las propiedades méas importantes de las dislocaciones
[257,260].

1. Conexion entre el movimiento de la dislocacion y la deformacién pléstica: como se
muestra en la figura 47, la dislocacién en la mitad superior del cristal se esta deslizando
hacia la derecha un plano a la vez. Durante este proceso, la dislocacién se propaga a
través del cristal. EI movimiento de la dislocacion causa eventualmente, que la mitad
superior del cristal se mueva con respecto a la media parte inferior. La figura ilustra una
verdad simple, pero de gran alcance: a nivel atdbmico, la generacion y movimiento de
dislocaciones, produce deformacién pléstica paso a paso.

1 - Linea de una dislocacién de borde - — - - Plano de deslizamiento y > - Esfuerzo cortante

Figura 47. llustracion del movimiento de una dislocacion de borde como consecuencia de un
esfuerzo cortante aplicado.

2. Despueés que una dislocacion ha pasado a través de un cristal, la red cristalina queda
completamente restaurada, y sin rastros de la dislocacién. Partes de cristal se desplazan
ahora en el plano del movimiento de la dislocacion (Gltima imagen de la derecha de la
figura 47). Esto tiene una consecuencia interesante: descartando los pequefios y muy
localizados campos de esfuerzos alrededor de defectos puntuales, sin dislocaciones, no
existen esfuerzos elasticos.

3. Una dislocacion es defecto unidimensional porque la red cristalina solo se distorsiona
a lo largo de la linea de dislocacion (aparte de pequefias deformaciones elasticas que no
se cuentan como defectos por estar lejos del nucleo de la dislocacion). La linea de
dislocacion se puede describir en cualquier punto por un vector t (x, y, z) llamado vector
de linea.

4. En el nacleo de la dislocacion, los enlaces entre los atomos no estan en una
configuracion de equilibrio, es decir, estan fuertemente distorsionados. Por lo tanto, la
dislocacién debe poseer energia (por unidad de longitud).
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5. Las dislocaciones se mueven bajo la influencia de fuerzas externas que causan
esfuerzos internos en el cristal. El area barrida por su movimiento, define un plano, el
plano de deslizamiento, que siempre, por definicion, contiene el vector de linea de la
dislocacion, véase la figura 47

7. El movimiento de una dislocacion, implica el movimiento de todo el cristal, de un lado
del plano de deslizamiento con respecto al otro lado.

8. Las dislocaciones de borde podrian en principio, ser generadas por la aglomeracién de
defectos puntuales: auto-intersticiales en el semiplano adicional, o vacantes en el
semiplano faltante.

9. La cantidad fundamental que define una dislocacion arbitraria es su vector de Burgers
b. Su definicion desde el punto de vista atomista, se desprende del llamado circuito de
Burgers alrededor de una dislocacién en el cristal real.

7.3. Vector de Burgers para una dislocacién de borde

Si se describe un circuito en el sentido de las manecillas del reloj alrededor de la dislocacién
de borde, comenzando en el punto A y viajando el mismo numero de separaciones entre
atomos en cada direccion, se finaliza en el punto B a una separacion atomica con respecto al
punto de partida, ver figura 48(b). Si una dislocacion de borde no estuviera presente, la
trayectoria se cerraria, ver figura 48(a). El vector requerido para completar la trayectoria es,
de nuevo, el vector de Burgers. En este caso, el vector de Burgers es perpendicular a la linea
de dislocacién [257, 260].

Vector de
Burgers (b) ,
A A - N
° \—» l
A Y B —
L/

(a) (b)

Figura 48. llustracion del circuito y vector de Burgers de una dislocacion de borde. (a) Trayectoria
cerrada en una red cristalina perfecta (circuito de Burgers coloreado de rojo); (b) Trayectoria
alrededor de una dislocacion de borde, vector de Burgers (coloreado en verde) y representacion de
la dislocacién (coloreado en azul.)

7.3.1 Vector de Burgers para una dislocacion de tornillo

Si en un plano cristalogréfico se describe una trayectoria cerrada alrededor del eje sobre el
cual el cristal fue cortado, comenzando en el punto A véase la figura 49(a), y se viajan
distancias iguales entre atomos en cada direccion, se termina en el punto B, un espacio
atdmico por encima del punto de partida. Si una dislocacién de tornillo no estuviera presente,
la trayectoria deberia cerrar. El vector requerido para completar la trayectoria es el vector de
Burgers b. Si se continuase el ejercicio, entonces la trayectoria trazada seria un espiral. El
eje o linea alrededor de la cual trazamos este camino, es la dislocacion de tornillo y el vector
de Burgers es paralelo a la dislocacion de tornillo [257, 260], véase figura 49 (b).
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7.3.2 Propiedades del vector de Burgers
1. El vector de Burgers para una dislocacion dada es unico, es decir, no cambia con las
coordinadas, porque s6lo hay un desplazamiento para cada corte. Por otro lado, el vector
asociado a la linea de la dislocacion puede ser diferente en cada punto porque es posible
hacer el corte tan complicado como se desee. [257, 260]

2. Las dislocaciones borde y de tornillo (con un angulo de 90° o 0°, entre el vector de
Burgers y el vector asociado a linea de la dislocacion), son solo casos especiales del caso
general de una dislocacion mixta, que tiene un angulo arbitrario entre b y t que puede
cambiar incluso, a lo largo de la linea de dislocacion. [257, 260]

Vector de
Burgers (b)

Figura 49. llustracion del circuito y vector de Burgers de una dislocacion de tornillo. (a) Trayectoria
cerrada en una red cristalina perfecta (circuito de Burgers coloreado de rojo); (b) Trayectoria
alrededor de una dislocacion de tornillo, vector de Burgers (coloreado de verde) y representacion de
la dislocacidn (coloreado de azul).

3. Unadislocacion no puede terminar en el interior de un cristal. Puede hacerlo en: (i) una
superficie del cristal; (ii) una superficie interna o de la interfaz (por ejemplo, un limite
de grano) (iii) un nodo de dislocacion (punto en el que concurren tres 0 mas
dislocaciones) y (iv) eventualmente en misma- formando un lazo.

5. Si no existen vacancias o intersticios, el vector de Burgers b debe estar en el plano de
corte, esto tiene dos consecuencias: (i) el plano de corte queda definido por el vector de
linea y el vector de Burgers y (ii) el plano de coincide con el plano de deslizamiento de
la dislocacién; solo en este plano, la dislocacion puede moverse sin la ayuda de
intersticiales o vacantes. El plano de deslizamiento es, entonces, el plano subtendido por
el vector de Burgers b y el vector de linea t.

6. La deformacion es provocada por el movimiento de las dislocaciones en los planos de
deslizamiento.

7. La magnitud de b es una medida del grado de distorsion en la red cristalina causada
por presencia de una dislocacion. La energia introducida en un cristal por la presencia de
una dislocacién es directamente proporcional al cuadrado de la magnitud del vector de
Burgers.
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8. En un nodo de dislocaciones la suma de todos los vectores de Burgers es cero (3. b =
0), siempre y cuando todos los vectores de linea apunten hacia el nodo o hacia fuera de

él. Véase la figura 50.
by
(\ bl/ /8% -bs
YA y

“b,

b;

Figura 50. llustracién para describir un nodo de dislocaciones (punto coloreado en verde);
circuitos de Burgers (coloreados en azul); lineas de dislocaciones (coloreadas en negro).
Resultante de los vectores de Burgers en el nodo referido.

7.4. Un procedimiento para visualizar las dislocaciones en un policristal

nano-cristalino de Fe-Cr

El procedimiento para la busqueda, identificacion y visualizacion de las dislocaciones
presentados en esta seccidn, se llevo a cabo utilizando el algoritmo que para tal fin, se incluye
en la herramienta Cristal Analysis Tool (CA Tool), desarrollada y proporcionada muy
gentilmente por Alexander Stukowski Dr. rer. nat; de la Technische Universitat Darmstadt,
Germany.

Siguiendo lo expuesto por Stukowski en [261], se presenta a continuacion, un resumen de
los fundamentos fisicos y matematicos que soportan el algoritmo de busqueda, deteccion y
coincidencia de las dislocaciones. Los detalles concernientes a la implementacion de la
CA Tool, asi como también una ampliacion de los temas aqui tratados aparecen detallados en
[262, 263].

La CA Tool funciona como una herramienta de post-procesamiento para la cual, las entradas
son los archivos de salida escritos por codigos de simulacién basados en DM, entre ellos se
encuentran los archivos tipo instantanea (dumps), provenientes de LAMMPS. En esta parte
del trabajo, la CA Tool se utilizd en el modo de operacién orientado al analisis de una sola
instantanea!®, tomada durante una simulacion atomistica dada. El modelo de operacion en
cuestion, se ilustra en el diagrama de flujo de la figura 51 y procede como sigue: primero se
identifican las estructuras locales formadas por atomos y simultaneamente se tesela® el
espacio con base en el procedimiento propuesto por Delaunay [264, 265]. Esta informacion
se utiliza para calcular el campo de deformacion elastica inherente en el cristal. Finalmente
se identifican las lineas de dislocacion contenidas en la instantanea del solido que se quiere
analizar.

14 En este contexto la palabra instantanea se usa para describir una configuracion particular del sistema de la
cual se conoce toda la informacion de interés referente al mismo

15 El verbo teselar hace referencia a un patrén de figuras que cubren completamente una superficie plana que
cumple con dos requisitos: i) que no queden espacios sin llenar y ii) que no se superpongan las figuras.
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Se describe a continuacion las etapas de las que consta el procedimiento ilustrado en la figura
48. Los detalles relativos a la implementacion de la CA Tool, asi como también, los
principios fisicos en los que se fundamenta el algoritmo de busqueda, deteccién vy
coincidencia de las dislocaciones, aparecen ampliamente explicados en [262, 263].

Entrada
(dumps txt)

Instantdnea
de la simulacién

|

Identificacién Teselacién

de la estructura de la Delaunay

atémica

Campo elastico
inherente

'

Identificacién
de las
dislocaciones

Salida
archivos vtk

Figura 51: Diagrama de flujo del funcionamiento de la CA Tool en el modo de operacion, consistente
en el andlisis de una sola instantanea de la simulacién atomistica. Tomada de Crystal Analysis Tool
User's Manual. Alexander Stukowski. stukowski@mm.tu-darmstadt.de

7.4.1 Entrada de datos

La CA Tool lee archivos escritos por cddigos de simulacién basados en DM u otros co6digos
de simulacién atomistica. En este trabajo los archivos de interés son del tipo dumps.txt
provenientes de LAMMPS. El formato de los archivo de entrada es detectado de manera
automatica.

7.4.2 Catalogo de estructuras

Para identificar las estructuras locales formadas por los &tomos en el archivo de entrada de
la simulacién, la CA Tool emplea un motor de identificacion potenciado por un algoritmo de
coincidencia de patrones y alimentado por un catalogo de plantillas de estructuras conocidas.
Este catdlogo contiene tres clases de estructuras: redes, defectos cristalinos planares y
defectos cristalinos de dimensionalidad cero. Los atomos que estan en una estructura
defectuosa se dividen en dos grupos a saber, los atomos de red, los cuales tienen una
estructura de coordinacion que coincide con la del cristal perfecto, y los atomos
pertenecientes a los nacleos de los defectos, que son los atomos restantes sin identificar. Para
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generar un patron de basqueda y poder determinar si un defecto en particular esta presente o
no, en una configuracion de la simulacion, solo se toman en cuenta los atomos de los ndcleos
en la estructura de las plantillas.

7.4.3 ldenticacion de las estructuras atdmicas

Los arreglos atémicos en el archivo de entrada de la simulacion, se identifican mediante un
proceso que consta de tres pasos. En el primero, se genera la lista de vecinos, la cual conserva
los vecinos de cada &tomo que se encuentren a una distancia de corte prescrita; en el segundo,
la lista de vecinos de un atomo se ordena para encontrar Sus vecinos mas cercanos y
determinar su estructura de coordinacion local usando alguna técnica estandar de
localizacion como el analisis del vecinos en comin (CNA), para asignar un tipo de
coordinacion a cada atomo; y en el Gltimo, se analiza el orden del rango medio (que va mas
alla de los vecinos mas cercanos), mediante un algoritmo de coincidencia de patrones que
reconoce redes mas complejas y defectos estructurales que pudieran estar compuestos por
multiples atomos. Con este analisis, es posible también, identificar otras estructuras mas
complejas tales como las fronteras de grano. La CATool tiene incorporado un catalogo de
patrones tanto para las redes cristalinas mas comunes (fcc, hcp, bec, diamante, etc) como
para algunos de los defectos planares mas comunes en dichas redes, como por ejemplo las
fallas por apilamiento intrinsecas y las fronteras de grano coherentes.

7.4.3.1 Clusters graficos

Mientras se identifica las estructuras atomicas, el algoritmo de coincidencia de patrones
agrupa los atomos en clusters. Un cllster es un conjunto de &tomos que coincide con un
patron estructural particular que posee un orden de largo alcance. Por ejemplo, todos los
atomos en un grano con la estructura de una red perfecta, forman un cluster. Los a&tomos del
ndcleo de un defecto cristalino embebido, tal como una falla por apilamiento también forma
un cluster. Los atomos que no forman ninguna estructura conocida, identificada por la
CA Tool, no constituyen un cluster.

Como resultado del proceso de identificacion de la estructura, cada &tomo de un cluster es
mapeado a su atomo correspondiente en la plantilla ideal usada para generar la estructura del
patron de busqueda, la cual estad almacenada en el catalogo de patrones. El algoritmo también
mapea cada enlace vecino en el clister, a un vector vecino correspondiente en la estructura
de la plantilla del clUster. Esta asignacién de enlaces es crucial para las etapas posteriores del
analisis, puesto que permite calcular un tensor de orientacién promedio para cada clister,
este tensor describe la orientacion de la red del cluster, en el sistema global de coordenadas
de la simulacion. Cada cluster generado constituye un nodo del denominado cluster grafico
[263], el cual es una descripcion abstracta de la microestructura de entrada utilizado por la
CA Tool.

7.4.3.2 Campo elastico generado

Paralelamente al proceso descrito anteriormente, se genera una teselacion de Delaunay con
el objeto de conectar todos los atomos. Esta teselacion esta formada por un conjunto de
elementos tetraédricos que cubre todo el espacio, cada uno de estos elementos conecta cuatro
atomos vecinos cercanos situados en los vértices de la malla de la teselacion. Sea x; la
posicién del i — ésimo atomo o vértice del sistema. Para cada arista a — b de la malla, que
conecta dos atomos a y b, es posible calcular el vector de arista x,;, = x;, — X,. Ademas, el
algoritmo puede determinar un vector arista ideal correspondiente X,;,, que describe la
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posicion relativa de los dos &tomos en una version imaginaria del cristal libre de esfuerzo. Si
ambos dtomos A y B son parte del mismo cluster, X, es simplemente el vector que conecta
los dos &tomos correspondientes en la estructura de la plantilla ideal. Resumiendo: vectores
en minusculas como x,;, son vectores espaciales definidos en el sistema de coordenadas
global de la simulacion, el cual conecta dos atomos en la instantanea de la simulacion. Los
vectores en mayusculas como X, se definen en el sistema de coordenadas de la estructura
de la plantilla ideal asociados con un clUster atdmico. Esto es, ellos siempre se expresan en
un marco de referencia local de un cluster. La identificacion de la estructura y el algoritmo
de agrupamiento determinan el mapeo elastico x,, — X5, que se utiliza en el siguiente paso.

Este mapeo de vectores nos permite ahora calcular el gradiente de deformacion eléstica, lo
que de acuerdo con su definicidn, transforma vectores de la configuracion de referencia, libre
de esfuerzo (dada por la estructura de la plantilla ideal de un clister) a los correspondientes
vectores espaciales del marco de simulacion dx = FédX. Dado un elemento tetraédrico a =
{a, b, c,d} de la teselacion de Delaunay, que conecta cuatro atomos, el algoritmo calcula el
tensor gradiente de deformacion elastica local F;, para ese elemento, usando el producto
matricial

-1
Fg{ = [Xab Xac Xad] [Xab Xac Xad ] (46)
Este célculo es anéloga a lo descrita en la seccion 5.5 de este trabajo.

En la ecuacion (46), los vectores columna de las dos matrices son los vectores espaciales y
los correspondientes vectores ideales de tres aristas no coplanares del tetraedro. El resultado
de este calculo es un campo tensorial constante definido a trozos, notado por F¢y llamado el
gradiente del campo de deformacion elastica residual (o inherente). F¢ describe la
deformacion elastica de la red y la rotacion de la red cristalina y sus defectos embebidos.

Este algoritmo puede no ser capaz de determinar el valor de F;, para algunos de los elementos
tetraédricos. Por ejemplo, si un elemento se encuentra en una region del cristal donde la
estructura atémica local no pudo ser identificada, entonces el mapeo x,, — X, N0 se puede
determinar por sus aristas y F, permanece indefinido dentro de dicho elemento.

7.4.4 ldentificacion de las dislocaciones

El gradiente del campo de deformacién elastica F°, calculado en el paso anterior, es
incompatible con la ubicacion de dislocaciones. En términos matematicos, si una dislocacion
esta presente F® es multivaluado alli. Esto significa que para un elemento de la teselacién
que se cruza con una linea de dislocacion, el valor del tensor Fécalculado a partir de la
ecuacion (48) depende de las tres aristas que se seleccionen de las seis posibles que
determinan cada elemento tipo tetraedro. Los elementos de la teselacion que poseen esta
propiedad se clasifican como malos elementos, los elementos para los que F° esta
univocamente valuado, se clasifican como buenos. Los elementos para los cuales F® no se
pude determinar en absoluto, porque se encuentran en una region del cristal cuya estructura
de referencia no pudo ser identificada, también se clasifican como malos.

Se tiene entonces el espacio teselado dividido en regiones buenas y malas, donde las regiones
malas estan asociadas con los nucleos de dislocacidn. Seguidamente, el algoritmo construye
la superficie frontera que separa los tetraedros buenos de los tetraedros malos como se
muestra en la figura 52. Esta frontera es una variedad bidimensional formada por todas las
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caras triangulares de la teselacion que separan a un buen tetraedro de un mal tetraedro. Esta
variedad orientada y cerrada se le llama la malla interfaz. Mientras ésta se genera, los
vectores ideales AX,;, previamente asignados a las aristas de los tetraedros de Delaunay, son
copiados a las aristas de la malla interfaz.

Crystal lattice
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Figura 52: llustracion de los pasos seguidos por el algoritmo de extraccién de una dislocacion. En
este ejemplo, un lazo de dislocacién prismatico en un monocristal BCC es identificado y convertido
en la representacion de una linea continua. Tomada de Crystal Analysis Tool User's Manual.
Alexander Stukowski. stukowski@mm.tu-darmstadt.de

Para descubrir las lineas de dislocacion, el algoritmo construye circuitos de prueba en la
malla interfaz. Un circuito de prueba es una secuencia cerrada formada por tres 0 mas aristas
de la malla de interfaz, y su vector de Burgers se calcula mediante la suma de sus vectores
ideales respectivos. Todos los posibles circuitos de prueba se enumeran utilizando un
algoritmo de busqueda recursivo.

Una vez descubierto un primer circuito con un vector de Burgers distinto de cero, se duplica
e invierte. Estos llamados circuitos hacia adelante y hacia atras se hacen avanzar en las
direcciones opuestas en la malla interfaz barriendo toda la linea de la dislocacién (ver figura
53 (a)). Durante esta fase de barrido, se genera una representacion unidimensional de la linea
del segmento de dislocacion, calculando la nueva posicion del centro de masa de un circuito
cada vez que este avanza a lo largo de las fronteras del nucleo de la dislocacion. Una buena
representacion de un circuito puede ser una banda de goma bien ajustada alrededor del ntcleo
de la dislocacién. A medida que el circuito se mueve a lo largo del segmento de la
dislocacion, es posible que sea necesario ampliarlo localmente para barrer sobre sectores mas
amplios del nucleo, por ejemplo, torceduras o saltos. Para evitar que los dos circuitos
productos del barrido pasen las uniones de dislocacion o interfaces, se impone un limite
estricto sobre la longitud maxima de los circuitos.

Una vez que se comprueba que el segmento de la dislocacion procesado no se puede extender
mas lejos, los algoritmos vuelven a sondear los circuitos de prueba en partes aun no visitados
de la malla de interfaz hasta que se descubre un nuevo circuito con un vector de Burgers
distinto de cero. Eventualmente, el algoritmo encontrara todos los segmentos de las distintas
dislocaciones en el cristal y los convertira en una linea continua.
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Figura 53: llustracion de un circuito de prueba para descubrir una dislocacion. (a) llustracion del
proceso de barrido generado por un avance paso a paso de un circuito hacia adelante y otro hacia
atras (b) En una unién o empalme de dislocaciones, se encuentran maltiples circuitos sobre la malla
interfaz. (c) Posterior a la deteccion del empalme, los segmentos de linea correspondientes se
conectan en la linea de la red generada. Tomada de Crystal Analysis Tool User's Manual. Alexander
Stukowski. stukowski@mm.tu-darmstadt.de

7.5. Resultados del procedimiento implementado para visualizar las
dislocaciones en un espécimen de la aleacion Fe-5%Cr

Se presenta a continuacion los resultados obtenidos al aplicar el procedimiento descrito
anteriormente en un espécimen de la aleacion Fe-5%Cr. Estos resultados se derivan de las
pruebas de tension simple uniaxial aplicadas sobre dicho espécimen y cuya implementacién
se describe en la seccidn 4.3 de este trabajo.

En la figura 54 se observa que, incluso antes de proceso de carga existe un bosque de
dislocaciones en el espécimen con una densidad de dislocaciones alta. Se observa ademas
que esta densidad de dislocaciones, disminuye en la medida en que aumentan la deformacion
unitaria y que este comportamiento se manifiesta en etapas en las cuales el esfuerzo
soportado por el espécimen aumenta hasta alcanzar su valor méximo (e < 5.1%,) y en etapas
posteriores (5.1 < &€ < 17%), caracterizadas por una disminucion en el esfuerzo soportado
por el espécimen. De igual forma, se observa que alrededor de cuando € = 17%, la densidad
de dislocaciones experimenta un aumento subito y posteriormente tiende retomar su
comportamiento inicial. Este comportamiento exhibido por el espécimen objeto de estudio
parece corroborar lo postulado por otros autores en el sentido de que la disminucién en la
densidad local de lineas de dislocaciones, puede facilitar el flujo plastico (desplazamiento
atdmicos en zonas afectadas o desafectadas) y viceversa, esto es, un aumento en la densidad
local de lineas de dislocacion propician barreras que dificultan el flujo pléstico.

Por otro lado, se observa en la grafica de esfuerzo deformacion unitaria incluida en la misma
figura, que para los porcentajes de deformacion incluidos en el rango 5.1 < e <17% el
espécimen continla deformandose plasticamente aun cuando los valores del esfuerzo
soportado son relativamente menores que el esfuerzo maximo y que alrededor de & = 17%,
el valor del esfuerzo soportado por el espécimen cae subitamente para luego recuperarse. Se
puede afirmar entonces que se esta en presencia de un material capaz de experimentar
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endurecimiento por deformacion y que este proceso se inicia alrededor de e = 17% con una
respuesta colectiva del bosque de dislocaciones y la interaccion entre ellas y los granos y las
fronteras de grano, ante la probabilidad de que se presente de una falla inminente.

Por su parte en las figuras 55, 56, 57 y 58 se observa que las dislocaciones pueden ser
intrinsecamente de naturaleza intragranular o inherentes a las fronteras de grano y que su
aparicion en el espécimen es independiente del porcentaje de deformacion unitaria al cual
esté sometido. Esto demuestra que la influencia de la densidad de dislocaciones y su
dinamica en el proceso de deformacion del espécimen considerado, no responde a una accion
aislada, sino que por el contrario es una accién cooperativa que involucra las estructuras
internas del espécimen, por lo que se puede afirmar que la deformacion plastica puede
manifestarse en ambos escenarios, tanto en fronteras de grano como al interior de los granos
mismos.
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Figura 54. Esfuerzo versus deformacion unitaria y lineas de dislocacion para diferentes porcentajes
de deformacién unitaria experimentada durante el proceso de carga de tensién uniaxial por un
espécimen de Fe — 5%Cr formado por 1022524 atomos. El codigo de colores se refiere a la
identificacion de las lineas de dislocacion.
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Figura 55. Lineas de dislocacién (color gris) y fronteras de grano (cddigo de colores),
correspondientes al 0% de la deformacién unitaria experimentada durante el proceso de carga de
tension uniaxial por un espécimen de Fe — 5%Cr formado por 1022524 atomos. El cddigo de colores
se refiere a la identificacion de las lineas de dislocacion y el corte es en la direccion (1 0 0)

Figura 56. Lineas de dislocacion (color gris) y granos (codigo de colores), correspondientes al 0%
de la deformacion unitaria experimentada durante el proceso de carga de tension uniaxial por un
espécimen de Fe — 5%Cr formado por 1022524 atomos. El codigo de colores se refiere a la
identificacion de las lineas de dislocacion y el corte es en la direccion (1 0 0)
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Figura 57. Lineas de dislocacién (color gris) y fronteras de grano (cédigo de colores),
correspondientes al 5% de la deformacion unitaria experimentada durante el proceso de carga de
tension uniaxial de un espécimen de Fe — 5%Cr formado por 1022524 atomos. El cédigo de colores
se refiere a la identificacion de las lineas de dislocacién y el corte es en la direccion (1 0 0)

Figura 58. Lineas de dislocacion (color gris) y algunos granos (codigo de colores), correspondientes
al 5% de la deformacidn unitaria experimentada durante el proceso de carga de tension uniaxial de
un espécimen de Fe — 5%Cr formado por 1022524 atomos. El cddigo de colores se refiere a la
identificacion de las lineas de dislocacion y el corte es en la direccion (1 0 0)
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Capitulo 8

Esfuerzos y deformacion unitaria local a fluencia en especimenes
MgO

8.1 Introduccion

En este capitulo se aplica el procedimiento presentado en la seccion 5.5 de este trabajo
referente al calculo del tensor de esfuerzo de deformacion unitaria de Green-Lagrange y un
nuevo procedimiento para calcular el tensor de esfuerzos de Cauchy suavizado local, para
estudiar el comportamiento a fluencia de los tres especimenes de MgO. La naturaleza de la
prueba de indentacion sugiere, que existen dominios o zonas de interés durante la interaccién
indentador-espécimen, en las que se debe explorar con especial atencion el comportamiento
de estos observables, de modo que se tengan mas elementos de juicio para establecer por
ejemplo, la relacion que existe entre el tamafio del espécimen y el comportamiento mecanico
del material. Con esto en mente, se estudian los esfuerzos y las deformaciones en el area
contacto y en el plano principal situado justo debajo de la punta del indentador.
Adicionalmente y con el mismo objetivo en mente, se calcula el tensor de curvatura discreta
en la superficie de contacto.

8.2. Deformacion unitaria local a fluencia en volumen

Con el objeto de obtener informacién complementaria para hacer inferencias en cuanto los
efectos del tamafio del espécimen en las propiedades mecéanicas del material, presentamos
una aplicacion mas de la nueva metodologia propuesta en este trabajo para calcular el tensor
de deformacion unitaria de Green-Lagrange en volumen.

8.2.1 Resultados y discusion

En la figura 59 (a) se observa que, a fluencia, el invariante von Mises del tensor deformacién
unitaria de Green-Lagrange experimenta un corrimiento hacia la izquierda cuando el tamafio
de la muestra aumenta, evidenciando que el acomodamiento de la deformacion local por
distorsidn, disminuye con el aumento del tamafio del espécimen. Se observa también que el
rango de valores del invariante von Mises del tensor deformacion unitaria para los
especimenes de 8000 y 32768 atomos, no exhibe diferencia significativa, pero para el
espécimen de 85184 atomos, dicho rango aumenta considerablemente incluyendo valores
que se alejan significativamente del valor més probable. Esto podria interpretarse de la
siguiente manera: a fluencia, el aumento en el tamafio del espécimen favorece la aparicién
de maés sitios en los que la deformacion puede acomodarse por distorsion, pero que al mismo
tiempo, la probabilidad de que ello ocurra, es muy pequefia. Lo dicho parece estar de acuerdo
con resefiado en la literatura, véase por ejemplo [56,57], en el sentido de que, cuando se
aumenta el tamafio de la muestra, la fraccion de volumen disponible para la nucleacion de
inestabilidades aumenta.

En la figura 60(a) se observa que el invariante hidrostatico del tensor deformacion unitaria
de Green-Lagrange muestra un leve corrimiento hacia la derecha con el aumento del tamafio
espécimen, esto sugiere que su contribucion al acomodamiento de la deformacion por
cambios en el volumen es relativamente pequefia. Lo cual es consecuente con los expuesto
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anteriormente en cuanto al factor de empaquetamiento en la celda unitaria de la estructura
bcc. No estd de mas sefialar sin embargo, que la probabilidad de que el valor maximo de este
invariante es mayor en el espécimen mas pequefio, significando con esto que la probabilidad
que el espécimen mas pequefio pueda soportar mas acomodamiento de la deformacion por
cambios en el volumen, es mayor.

Las figura 59(a), 59(b), 59(c), 60(a), 60(b) y 60(c), muestran que en efecto, como lo predicen
los experimentos, existen planos de deslizamiento preferenciales asociados a la deformacion
plastica en el MgO y que estos estan asociados con la familia {011} (011). Notese los
concentradores de esfuerzos locales en color rojo que aparecen en las figuras referidas.
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Figura 59. (a) Funcion de distribucion de probabilidad del invariante von Mises del tensor
deformacion unitaria de Green-Lagrange para los tres especimenes de MgO estudiados. (b), (c) y (d)
Invariante von Mises del tensor de deformacién unitaria para los especimenes de 8000, 32768 y
85184 atomos respectivamente, en la configuracion que da inicio a la fluencia.
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Figura 60. (a) Funcién de distribucion de probabilidad del invariante hidrostatico del tensor
deformacion unitaria de Green-Lagrange para los tres especimenes estudiados. (b), (c) y (d)
Invariante hidrostatico del tensor de deformacién unitaria para los especimenes de 8000, 32768 y
85184 atomos respectivamente, en la configuracion que da inicio a la fluencia.

8.3. Calculo de la deformacion unitaria a fluencia, en la superficie de

contacto del espécimen con el indentador

El procedimiento para calcular el tensor de deformacion unitaria de green-Lagrange en el
superficie de contacto entre el especimeny el indentador, se llevo a cabo aplicando el mismo
procedimiento descrito en la seccion 5.5 de este trabajo, con la restriccidn adicional que ahora
es aplicado a un sistema bidimensional. Los fundamentos matematicos en los que se soportan
estan desarrollados en el apendice 3 de este trabajo y los resultados obtenidos se registran en
las figuras 61 y 62 presentadas a continuacion.

8.3.1 Resultados y discusion

Se observa en la figura 61(a), que el rango de valores del invariante von Mises de la
deformacion unitaria, aumenta con el tamafio del espécimen. Esto significa que a fluencia,
en el &rea de contacto entre el espécimen y el indentador, el aumento en el tamafio del primero
favorece el acomodamiento de la deformacion por distorsion, lo cual es l6gico toda vez que
se cuenta con un area mayor para nuclear imperfecciones. EI mismo comportamiento puede
observarse en la 62(a), pero esta vez con referencia al invariante hidrostatico y al
acomodamiento de la deformacion por cambios en el area local. Resulta interesante observar
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que en a diferencia de lo que ocurren en volumen, en el area de contacto, la deformacion
tiende a acomodarse por ambos mecanismos sin que exista uno preferencial.

Por otro lado, las figuras 61(a), 61(b), 61(c), 62(a), 62(b) y 62(c), muestran que los valores
mas grandes experimentados por ambos mecanismos de deformacion se presentan en la zona
central del area de contacto. Esta observacion concuerda con lo esperado, toda vez que en
esta zona es donde la punta del indentador ejerce su carga maxima.
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Figura 61. (a) Funcion de distribucion de probabilidad del invariante hidrostatico del tensor
deformacion unitaria de Green-Lagrange para los tres especimenes estudiados. (b), (c) y (d)
Invariante hidrostatico del tensor de deformacién unitaria para los especimenes de 8000, 32768 y
85184 atomos respectivamente, en la configuracién que da inicio a la fluencia.
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Figura 62. (a) Funcion de distribucion de probabilidad del invariante von Mises del tensor
deformacion unitaria de Green-Lagrange para los tres especimenes estudiados. (b), (c) y (d)
Invariante hidrostatico del tensor de deformacién unitaria para los especimenes de 8000, 32768 y
85184 atomos respectivamente, en la configuracidn que da inicio a la fluencia.

8.4. Esfuerzos locales en especimenes de MgO sometidos a indentacion

Se describe a continuacion el procedimiento seguido para calcular el tensor de esfuerzos de
Cauchy en dos las regiones que, por la naturaleza de la prueba de indentacion, despiertan
mas interés en cuanto al estudio de la deformacién, son estas, la superficie de contacto
espécimen y el indentador y plano central del espécimen que se encuentra justo debajo del
area de contacto referida.

8.4.1 Un procedimiento basado en geometria discreta para calcular el tensor de

esfuerzos tanto en la superficie como en el plano central
1. De la informacién obtenida de una configuracion en la cual el espécimen no esta
sometido a ningln tipo de carga (configuracion pristina), se filtran los &tomos que
constituyen cada una de los subsistemas o regiones de interés a saber: i) los atomos que
se encuentran en la caras de la muestra que definen su superficie, excepto aquellos los
que estan en la cara inferior a los cuales se les impuso las restricciones que definen la
region no activa esto es, permanecer fijos durante la prueba, ii) &tomos en el volumen
iii) los &tomos en la cara que contiene la superficie de contacto con el indentador, y iv)
los atomos en el plano central justo debajo de la punta del indentador.

2. Se triangulan las regiones definidas por los atomos que en la superficie de contacto
con el indentador y por los atomos que definen el plano central de la muestra que se
encuentra justo debajo del indentador, mediante un procedimiento basado en el teorema
de Delaunay [264, 265].
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3. Para cada una de las configuraciones de interés, esto es, configuraciones cercanas y
anteriores al punto de fluencia, obtenidas de LAMMPS se recopila informacion
pertinente como las posiciones, la identificacion, tipo, volumen de VVoronoi, nimero de
coordinacion o vecinos mas cercanos Yy la fuerza neta para cada uno de los &tomos que
constituyen las regiones de interés referidas en el numeral 1.

4. Para cada 4tomo, se construye una lista de los vecinos mas cercanos incluidos en una
region con un cutoff que permitiese incluir las interacciones tanto de corto como de largo
alcance. Este procedimiento se llevo a cabo para cada una de las regiones de interés.

5. El célculo del tensor de esfuerzos de Cauchy local se llevo a cabo de la siguiente
manera:

5.1. Se tiene informacion sobre los a&tomos que constituyen la superficie, excepto el
volumen asociado a cada uno. Cuando un atomo dado no pertenece al volumen
representativo, el procedimiento basado en el teorema de Voronoi falla porque este
incluye las dimensiones de la caja de simulacion y no las dimensiones de espécimen
como tal. Esta dificultad se salva asignando a cada uno de estos &tomos una fraccion
del volumen promedio obtenido a partir de los volimenes de VVoronoi de los &tomos en
el bulk, de modo que al comparar el volumen total obtenido sumando los volumenes
de VVoronoi por atomo después de la correccion descrita, con el volumen calculado con
base en las dimensiones del espécimen la desviacion en muy pequefa.

5.2. Dado que se conoce la forma analitica del potencial de interaccién atémica,
entonces es posible obtener las fuerzas entre cada par de atomos que estén incluidos en
una vecindad, definida por un cutoff apropiado. Las contribuciones de las fuerzas entre
pares de atomos, en el calculo del tensor de esfuerzos de Cauchy, se contabilizan de
manera eficiente introduciendo una funcion de longitud del enlace.

)
T/

Figura 63. Esquema para ilustrar como se determina la funcion longitud del enlace utilizada
para contabilizar las interacciones entre pares que contribuyen al calculo del tensor de esfuerzos
de Cauchy local.

En términos generales, una funcién de enlace es una herramienta que define el conjunto
de coeficientes mas apropiado para evaluar un polinomio ctbico, que puede ser usado
en el célculo de la fuerza o la energia de un sistema de particulas interactuantes, de
manera mas eficiente. Su introduccion en esta parte del trabajo obedece a la necesidad
hacer mas eficiente el calculo de las fuerzas entre los atomos del espécimen.

110



De la figura 63, considerando el triangulo de veértices i, j, k y aplicando la ley de coseno
12, =B + 12, — 2l lncosa (47)

Donde cos@ = fp i * fy;. Ademas, como a=m—6 y cos(m—0) = —cos0,
entonces, la ecuacion (47) queda

llzm = llzk + l;zcm + ZliklkmCOSQ
Ordenando con respecto a I, se obtiene
12, + 2l cosalyy, + (13, —12,) =0

Resolviendo para l,,, Se tiene

lim = —lixcos6 + \/(likC059)2 — (G = 1)

Pero como l;;,, = R,,, entonces, finalmente

B(k) = I, = —l;,cos0 + J(likcose)z — (I3, — RZ, (48)

Donde Iy, y l; representan respectivamente, la norma de los vectores relativos r
Yy 7k En la ecuacion (48), I, representa la distancia minima a la que debe estar un
atomo j con respecto a otro atomo ¢ y cuantifica la contribucion de la fuerza f;; entre
pares, que se toma en cuenta en el calculo del tensor de esfuerzos de Cauchy.

5.3. El tensor de esfuerzos de Cauchy o (1) evaluado en sitio r correspondiente a un
atomo dado, se calcula mediante la ecuacion propuesta por Lutsko [270]

1(1
o) =75 D 1y ® fyBU) (49)

i j=#i

Donde V denota un volumen representativo asociado a una region del espécimen, r;
denota la posicion relativa entre los atomos i y j, f;; denota la fuerza entre los atomos

iy jy B(k) denota la funcion de longitud del enlace definida de acuerdo con la
ecuacion (48).

6. Teniendo en cuenta que nuestro interés en esta investigacion es la obtencion de
informacioén acerca del comportamiento de sistemas discretos a partir de cantidades u
observables provenientes de la mecéanica de medios continuos, para el calculo del tensor
de esfuerzos de Cauchy local se aplica el procedimiento de suavizado propuesto por
Hardy. Este procedimiento aparece ampliamente documentado en el apéndice 4 de este
trabajo. ElI método es aplicable a un conjunto discreto de elementos o particulas
distribuidas arbitrariamente, sin conectividad, que resultan de la descomposicién del
medio continuo. Tales particulas poseen una distancia espacial conocida como la
"longitud de suavizado", sobre la cual sus propiedades son "suavizadas" mediante una
funcién kernel. Esto significa que para cualquier particula i, puede obtenerse una
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cantidad fisica dada, sumando las contribuciones relevantes de todas las particulas j, que
se encuentran dentro del rango de la funcion kernel. Las contribuciones de cada particula
j a dicha propiedad de la particula i, se ponderan de acuerdo con la distancia de cada
particula j, a la particula de interés i. Esto Gltimo est& determinado matematicamente por
la funcion kernel.

En el método de suavizado, el dominio investigado esta representado por un nimero de
nodos, que representan las particulas de dicho dominio con sus atributos materiales. Cada
particula representa un punto de en el que se conocen las propiedades del material. La
solucion del problema esta dado por los resultados calculados en todas las particulas,
utilizando una funcion kernel que permite tener una aproximacion ponderada, del campo
variable (funcion) en un punto (particula). Una cantidad fisica A(r) dada se puede
estimar mediante:

A(r) = JA(r’)W(r —1r',h)dr’
Donde, r y r’ son respectivamente las posiciones de las particulas y la funcion
W(r —r', h)dr’ es la funcion kernel, la cual tiene dos propiedades a saber:
D)W —71,h)dr =1
ii) }323 Wrr—r,h)dr =6(r—r")
Donde § es la funcién delta de Dirac y h es la longitud de suavizado. En la figura 64 se

muestra una representacion intuitiva del parametro h. La longitud de suavizado define un
dominio que contiene las particulas que interacttan con la particula i.

Figura 64. Representacion intuitiva de la longitud de suavizado h.

En nuestro caso particular, la funcién kernel esta definida en términos de splines cubicos
y tiene la forma

(3 2 13
- — + - <s<1
! S 25 0<s<
W(r,h) =011 50
( ) L_(Z_S)Z 1<s<?2 ( )
0 s> 2
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Donde s = |r/h|, y o es una constante que tiene los valores 1/h, 15/(7mh?) o
(1/2)(3/2mh?) dependiendo de la dimension del espacio: una, dos o tres dimensiones
respectivamente.

Los resultados de los calculos descritos aparecen registrados en las figuras de la 65 a la
68 y se refieren a los invariantes del tensor de esfuerzo en cuestion, calculados usando
las ecuaciones (44) y (45), pero cambiando &;; por g;; con i,j = 1,2,3.

8.4.2 Resultados y discusion del calculo del tensor de esfuerzos de Cauchy local
suavizado evaluado en la superficie de contacto y el plano central

En la figura 65(a) se observa que el invariante von Mises del tensor de esfuerzos suavizados
local evaluado en la superficie de contacto experimenta un corrimiento hacia la izquierda
cuando el tamafio del espécimen aumenta. Esto evidencia que el espécimen mas pequefio
puede soportar esfuerzos cortantes mayores, evidenciando de esta forma que el espécimen
mas pequefio es mas resistente. Sin embargo, las graficas (b), (c) y (d) de la misma figura
evidencian que, los especimenes mas grandes pueden soportan esfuerzos cortantes en
regiones cercanas a las esquinas y este comportamiento se acenttia con el aumento del tamafio
del espécimen. Los picos que aparecen en la grafica (a) corroboran esta apreciacion. Creemos
que esto se debe en gran medida a que los &tomos ubicados en las esquinas suelen presentar
problemas asociados con la interaccion con sus vecinos mas cercanos lo que puede reflejarse
en un comportamiento tendiente a concentradores de esfuerzos.

La figura 66(a) predice un comportamiento similar para el invariante hidrostatico del tensor
de esfuerzos en cuanto al corrimiento hacia la izquierda, pero a diferencia de los esfuerzos
cortantes, este corrimiento significa que los esfuerzos de compresion que puede soportar el
espécimen, aumentan con el aumento en el tamafio del mismo; lo cual es légico toda vez que
existe un mayor nimero de atomos en la superficie de contacto. Se observa también en la
figura 66(a) que en la superficie de contacto, el espécimen de menor tamafio puede soportar
esfuerzos asociados con cambios locales en el &rea tanto positivos como negativos, siendo
estos ultimos son menores comparados con los positivos. Este comportamiento solo se
manifiesta en el espécimen mas pequefio, en los especimenes de mayor tamafio, el rango de
valores solo registra valores negativos. Lo anterior sugiere que en el espécimen pequefio, la
contribucion al esfuerzo que pueda soportar por cambios locales en el area de contacto, se
manifiesta en la respuesta para evitar que se rompan los enlaces entre los &tomos que forman
la cara del espécimen que interactta con el indentador, cuando es sometida a estiramientos
y/o encogimientos.

Por otro lado, las figuras 66(b), 66(c) y 66(d) evidencian que las zonas mas propensas a
experimentar los valores mas grandes de los esfuerzos superficiales en este caso, se ubican
hacia el centro del area de contacto.

La figura 67(a) muestra que, en la medida que el espécimen aumenta de tamafio, el rango de
valores del invariante von Mises del esfuerzo, tiende a ser el mismo, demostrandose con esto
que, a fluencia, en el plano central, el espécimen puede resistir esfuerzos cortantes mayores
cuando el tamafio del espécimen aumenta. Esto podria explicarse en términos de un nimero
mayor de 4&tomos en el sistema favorece la coordinacion de los &tomos y con ello una mejor
respuesta a la carga del indentador.
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Por su parte las figuras 67(a), 67(b) y 67(c) de la misma figura, muestran que los valores mas
grandes del esfuerzo cortante local, los experimentan los atomos que se encuentran justo
debajo de la punta del indentador y que cuando el tamafio del espécimen aumenta, aparecen
zonas ubicadas no precisamente por debajo de la punta del indentador, que actian como
concentradores de esfuerzos. Este fendmeno se refleja claramente en los picos que exhiben
las curvas en la figura 67(a) y responde al hecho de que los atomos ubicados en estos sitios,
pueden, eventualmente presentar problemas de coordinacion.

En cuanto al comportamiento del invariante hidrostatico del tensor de esfuerzos en el plano
central, a fluencia, la figura 68(a) muestra que si bien el rango de valores no coincide cuando
aumenta el tamafio de espécimen, como si ocurre con el invariante von Mises, la tendencia
es muy parecida, siendo mas acentuada en el espécimen de mayor tamafio. Esto demuestra
que el aumento en el tamafio del espécimen, favorece la resistencia del material a esfuerzos
superficiales. De igual forma las figuras 68(b), 68(c) y 68(d) muestran un aumento en el area
promedio en la que se concentran los valores méas grandes del esfuerzo, cuando el tamafio
del espécimen aumenta. Se observa también en estas graficas, la aparicidén de grandes zonas
de concentradores de esfuerzos cercanas a la region pasiva del espécimen (véase la seccion
4.4 de este trabajo), que actia como sustrato. Esto ultimo puede explicarse teniendo en cuenta
que los efectos asociados a la carga del indentador se transmiten a los a&tomos de la region
activa, pueden encontrar un obstaculo en el sustrato y eventualmente concentrarse cerca de
este.
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Figura 65. (a) Funcion distribucion de probabilidad del invariante von Mises del tensor de esfuerzos
de Cauchy suavizado para los tres especimenes estudiados, evaluados en la superficie de contacto y
la configuracion en la cual se inicia la fluencia. (b), (¢) y (d) Invariante von Mises del tensor de
esfuerzos para los especimenes de 8000, 32768 y 85184 atomos respectivamente, en la configuracién
que da inicio a la fluencia.
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Figura 68. (a) Funcién distribucidn de probabilidad del invariante hidrostatico del tensor de esfuerzos
de Cauchy suavizado para los tres especimenes estudiados, evaluados en el plano central y la
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8.5. Calculo de las componentes normal y tangencial del tensor de esfuerzos
de Cauchy suavizado, en la superficie de contacto del espécimen con el
indentador

Con el objeto de entender la dinamica de la respuesta local en la superficie de contacto
indentador-espécimen, en términos de la distribucién del esfuerzo local en sus componentes,
se calcularon las componentes normal y tangencial del mismo. El procedimiento seguido
para calcularlo y los resultados de los mismos se presentan en esta seccion.

Primero se calcula el vector traccién local £

t® = g® . 74O
Donde ¢ denota el tensor de esfuerzos local suavizado y 749 denota la normal local. Esta
ultima se calcula usando el concepto de producto vectorial durante la etapa de triangulacion
descrita anteriormente, en procedimiento seguido para calcular ¢© en la superficie de

contacto, de acuerdo con

A0 — T/ixTiji

||'”k/ix'”j/i||
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Donde 7 ;x Y 7j,; son los vectores de posicion relativos de los atomos k y j medidos con
respecto al &tomo i en el triangulo definido por las posiciones de los &tomos i, j, k.

La componente normal del tensor de esfuerzos de Cauchy suavizado local 0,52, en la
superficie de contacto se calcularon mediante

O-r(zlrz — ﬁ(i) . o.(i) . ﬁ(i)

La componente tangencial del tensor de esfuerzos de Cauchy suavizado local at(,_f), en la

superficie de contacto se calcularon mediante

. _ N2
) = JIe0ne - (o2)

Los resultados de estos calculos aparecen registrados en las figuras 69 y 70 que se muestran
a continuacion.

8.5.1 Resultados y discusion

En figura 69(a) se observa que, con el aumento en el tamafio del espécimen, el rango de
valores de la componente tangencial del esfuerzo aumenta, demostrando de esta forma que
en el espécimen mas grande, existen mas dominios en los que pueden nuclearse
inestabilidades, cuando eventualmente el sistema, se someta a esfuerzos cortantes. Este
comportamiento concuerda con lo esperado en el sentido de que al aumentar el tamafio de
espécimen, se cuenta con un volumen promedio mayor disponible, en el que puedan
nuclearse inestabilidades. Los patrones que se observan en las figuras 69(b), 69(c), y 69(d)
indican que existen zonas alternas de minimos y maximos en la componente tangencial de
esfuerzo y que dichas zonas se evidencian mejor en los especimenes mas grandes. La
hipdtesis que se propone para justificar este comportamiento se basa en que estas zonas son
manifestaciones de la correlacion existente entre el indentador y los atomos de la region
estudiada, via contacto directo entre ambos y producto del avance del primero durante la
simulacion de la prueba o bien una manifestacion del comportamiento dinamico de una onda
de impacto. Esta percepcion se basa en que al haber mas atomos disponibles, la respuesta a
la accion del indentador que en principio, afecta la interaccion normal entre ellos, se
manifiesta no solo mas intensamente si no también y de manera localizada. Ademas, a esta
escala, la velocidad de avance del indentador es lo suficientemente alta para considerar que
su interaccidn con la superficie del espécimen puede asemejarse a un choque.

En la figura 70(a), por su parte, se observa que el rango de valores registrados por la
componente normal del tensor de esfuerzos es independiente del tamarfio del espécimen. Se
observa ademas en las figuras 70(b), 70(c) y 70(d) que la componente normal del esfuerzo
presenta el mismo comportamiento con respecto al tamafio del espécimen y que el radio
promedio del area de contacto, donde se presentan los valores mas altos medidos, es
proporcional al tamafio del espécimen. Ambas observaciones presentadas en este parrafo se
explican a la luz de la forma como se disefi6 la geometria de la celda de simulacién, en cuanto
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a la proporcion tamafio del espécimen, longitud de celda de simulacion y radio del
indentador.
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Figura 69. (a) Funcién distribucion de probabilidad de la componente tangencial del tensor de
esfuerzos de Cauchy suavizado para los tres especimenes estudiados, evaluados en la superficie de
contacto y en la configuracién en la cual se inicia la fluencia. (b), (c) y (d) componente tangencial del
tensor de esfuerzos de Cauchy suavizado para los especimenes de 8000, 32768 y 85184 &tomos
respectivamente, en la configuracién que da inicio a la fluencia.
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8.6 Calculo de la curvatura en la superficie de contacto entre el indentador
y el espécimen

Teniendo en cuenta que durante una prueba de indentacion y mas a escala nano-métrica
entran juego grades esfuerzos que traen como consecuencia que generen ya sean zonas o
sitios puntuales que ofician como concentradores de esfuerzos, creemos pertinente hacer un
estudio de este comportamiento. En esta seccion se implementa un algoritmo basado en
geometria discreta, para evaluar las curvaturas en la superficie de contacto entre el indentador
y el espécimen. Los céalculos y el analisis se circunscriben a las configuraciones de los
especimenes cuando experimentan el inicio de estado de fluencia. Los fundamentos
matematicos en los que se soporta este calculo aparecen descritos en el apéndice 3 de este
trabajo y los detalles referentes a su implementacién mediante un codigo computacional, son
los mismos que se utilizaron para evaluar el tensor de deformacion unitaria local de Green-
Lagrange suavizado, los cuales aparecen las secciones 5.5y 8.3 de este trabajo.

Se presenta a continuacion los fundamentos tedricos sobre los que descansa el procedimiento
seguido para calcular la curvatura discreta en la superficie de contacto.

8.6.7 Resultados y discusion
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Figura 71. (a) Funcién distribucion de probabilidad del tensor curvatura discreta normal
evaluada en la superficie de contacto y en la configuracion en la cual se inicia la fluencia. (b),
(c) y (d) Tensor curvatura discreta normal para los especimenes de 8000, 32768 y 85184 atomos
respectivamente, en la configuracion que da inicio a la fluencia.
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En la figura 71(a) se observa que el rango de valores medidos para el tensor curvatura
discreta, es independiente del tamafio del espécimen. Se observa también que no existe
diferencia significativa alguna, en el comportamiento de este observable con respecto al
tamanio del espécimen. De otro lado, en las figuras 71(b), 71 (c) y 71(d), tampoco se observan
diferencias en cuanto a la zona en las que se registran los valores mas grandes del tensor en
cuestion, como es de esperarse, se circunscribe al area real de contacto. Se observa también
en las tres figuras referidas, que la Gnica variable que experimenta cambio con el tamafio del
especimen, es el radio promedio del area de contacto. Sin embargo, al igual que todo lo
expuesto en este parrafo puede justificarse en términos de la forma como se disefio la celda
de simulacion, en cuanto a las relaciones de proporcionalidad entre el tamafio del espécimen
y el radio del indentador.

8.7. Conclusiones estudio de la deformacion a fluencia del MgO

De acuerdo con lo expuesto en cada una de las secciones de resultados y discusion referentes
al comportamiento mecanico de especimenes de diferente tamafio, se puede concluir lo
siguiente:

A temperatura ambiente, presion atmosférica, la misma velocidad de indentacion y cerca de
la configuracion en la se produce la falla:

1. El acomodamiento de la deformacion local por distorsién, disminuye con el aumento
del tamafio del espécimen.

2. La probabilidad que se presente deformacion por cambios en el volumen local es
mayor en el espécimen mas grande.

3. El aumento en la deformacién unitaria favorece el acomodamiento de la deformacion
por distorsion. Tendencia que se hace mas evidente en el espécimen mas pequefio.

4. El aumento en el tamafio del espécimen favorece la aparicién de mas sitios en los que
la deformacién puede acomodarse por distorsion, pero, que al mismo tiempo la
probabilidad de que ello ocurra, es muy pequefia. Esto parece estar de acuerdo con
resefiado en la literatura, véase por ejemplo [49,50], en el sentido de que, cuando se
aumenta el tamafio de la muestra, la fraccion de volumen disponible para la nucleacion
de inestabilidades aumenta.

5. El aumento en el tamafio del espécimen, no afecta significativamente el
acomodamiento de la deformacion por cambios en el volumen local.

6. Como lo predicen los experimentos y otros trabajos tedricos basados en simulaciones
basadas en DM [267,136], existen planos de deslizamiento preferenciales asociados a la
deformacion plastica en el MgO y que estos estan asociados con la familia {011}.

7. A fluencia, en el area de contacto entre el espécimen y el indentador:

7.1 El aumento en el tamafio del primero favorece el acomodamiento de la
deformacion por distorsion.
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7.2 A diferencia de lo que ocurre en volumen, en el &rea de contacto, la deformacion
tiende a acomodarse por ambos mecanismos sin que exista uno preferencial.

7.3 Los valores mas grandes experimentados por ambos mecanismos de deformacion
se presentan en la zona central del area de contacto.

7.4 EIl espécimen de tamafio pequefio puede soportar esfuerzos cortantes mayores,
evidenciando de esta forma que el espécimen mas pequefio en mas resistente.

7.5 El aumento en el tamafio del espécimen favorece el aumento en el rango de
valores de la componente tangencial del esfuerzo. Esto es, en el espécimen mas
grande, existen mas dominios en los que pueden nuclearse inestabilidades, cuando
eventualmente el sistema, se somete a esfuerzos cortantes.

7.6 Se presentan zonas alternas de minimos y maximos en la componente tangencial
de esfuerzo, que se observan mas claramente en los especimenes mas grandes y
pueden ser un indicio de ondas de esfuerzo si se tiene en cuenta que a esta escala, la
velocidad de indentacién podria dar origen a un impacto cuando interactda con la
superficie del espécimen.

7.7 El rango de valores de la componente normal del tensor de esfuerzos, es
independiente del tamafio del espécimen. Lo mismo ocurre con los patrones de
comportamiento de la componente normal del esfuerzo.

8. A fluencia en el plano central del espécimen, justo debajo de la punta del indentador:

8.1 Los esfuerzos de compresion que puede soportar el espécimen, aumentan con el
tamario del mismo.

8.2 La probabilidad de que el espécimen pueda resistir esfuerzos cortantes mas
grandes aumenta con el tamafio del espécimen aumenta.

8.2 Los valores mas grandes del esfuerzo cortante local, los experimentan los &tomos
que se encuentran justo debajo de la punta del indentador y que cuando el tamario del
espécimen aumenta, aparecen zonas ubicadas no precisamente por debajo de la punta
del indentador que actian como concentradores de esfuerzos.

8.3 El aumento en el tamafio del espécimen, favorece no solo la resistencia del
material a esfuerzos superficiales. Favorece también al area promedio en la que se
concentran los valores mas grandes del esfuerzo y la aparicion de zonas de
concentradores de esfuerzos, cercanas a la region pasiva del espécimen, que actla
como sustrato.

9. En cuanto a la curvatura medida en la superficie de contacto

10.1 El rango de valores medidos para el tensor curvatura discreta, es independiente
del tamafio del espécimen. No existe diferencia significativa alguna, en el
comportamiento de este observable con respecto al tamafio del espécimen.

10.2 Los valores mas grandes del tensor de curvatura, como es de esperarse, se
circunscribe al area real de contacto.
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10.3 La Unica variable que experimenta cambio con el tamafio del espécimen, es el
radio promedio del area de contacto.

Los tres dltimos items demuestran que los resultados obtenidos en esta parte del trabajo,
son independientes de la metodologia seguida para implementar las simulaciones
computacionales ya que todos los parametros importantes en la celda de celda de
simulacion como tamafio del espécimen y el radio del indentador, guardan las mismas
relaciones de proporcionalidad y la velocidad de indentacion en todos los especimenes,
es exactamente la misma.

Lo expuesto anteriormente demuestra que bajo las mismas condiciones de carga, temperatura
y presion el tamarfio del espécimen incide en la respuesta mecénica del material, en este caso
el MgO mono-cristalino y que esta incidencia reside en el argumento de que el tamafio del
espécimen define la razon de volumen disponible libre para que nucleen, apilen creen y
destruyan defectos en puntos criticos de la red cristalina, los cuales actian como los
concentradores de esfuerzos cuya evolucion determina la deformacion plastica.

Conclusiones

En la presente disertacion, se han investigado propiedades estructurales, mecanicas y el
comportamiento de la deformacion, de dos materiales nano-estructurados: una aleacion
metalica (Fe — Cr) y otro ionico (MgO), con diferentes estructuras cristalinas sometidos a
altas ratas de deformacién, mediante simulaciones computacionales basadas en dindmica
molecular clasica, utilizando nuevas metodologias computacionales propuestas e
implementadas en este trabajo y cuyos fundamentos descansan en conceptos provenientes de
la geometria discreta y la mecanica de medios continuos.

Las nuevas metodologias estan orientadas al estudio de la respuesta mecénica de sistemas
atomicos sujetos a dos diferentes tipos de carga (tension simple uniaxial e indentacion),
cuyos regimenes de aplicacion son relativamente altos. Dichas metodologias se refieren a: i)
La construccién de los especimenes virtuales mono y poli cristalinos necesarios para llevar
a cabo las simulaciones de las pruebas sefialadas; ii) El clculo de los tensores de esfuerzo
y deformacion unitaria local, tanto en volumen como en regiones especificas de interés,
dependiendo de la naturaleza de la prueba simulada y del objeto de estudio especifico. iii)
Una nueva propuesta basada en los volumenes de Voronoi o las celdas de Wigner Seitz
locales, para estudiar la deformacion de sistemas atdbmicos y por ultimo; iv) Motivados por
la dificultad que plantea la deteccidn y visualizacion de las dislocaciones en sistemas con un
namero relativamente de grande de atomos, y su importancia como mecanismo primario
responsable de la deformacion pléstica en metales, en este trabajo, se propone e implementa
una metodologia orientada para tal fin.

Las metodologias en cuestion, fueron implementadas exitosamente en el estudio de la
deformacion en ambos materiales y los resultados obtenidos se resumen a continuacion:

Para el monocristal de la aleacion Fe — Cr, los valores calculados en este trabajo para la
energia de cohesidn, la constante de red, las constantes elasticas y el coeficiente de dilatacion
volumétrica para la aleacion Fe — Cr monocristalina, se ajustan a los valores respectivos,
determinados experimentalmente y los determinados tedricamente usando otros métodos.
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En cuanto al estudio de la deformacion en el espécimen de la aleacion Fe — 5%Cr el analisis
de los resultados encontrados permiten concluir lo siguiente: bajo las condiciones de carga
consideradas:

1. El espécimen se comporta como un material ductil, con un modulo de elasticidad E =
1.4e3Gpa que si bien difiere del mismo valor reportado determinado experimentalmente y
calculado mediante otros métodos tedricos [202], es justificable dado que de acuerdo con lo
expuesto por los autores, la aleacion Fe — 5%Cr presenta un comportamiento anémalo con
respecto a la concentracion y el potencial de interaccion utilizado para implementar las
simulaciones se basa justo en este pardmetro.

2. Los mecanismos que median la deformacion plastica estan definidos por la dinamica
cooperativa entre las dislocaciones, y las estructuras internas del espécimen, granos y
fronteras de grano.

3. La densidad de dislocaciones juega un papel importante en el comportamiento elastico del
espécimen y en su proceso de endurecimiento por deformacion.

4. La deformacion plastica inducida por distorsion local contribuye en mayor medida a la
deformacion global del espécimen, que la deformacién inducida por cambios en el volumen
local. La primera se manifiesta a porcentajes muy pequefios de la deformacién unitaria,
mientras que la segunda se presenta con un retraso significativo con respecto a la primera.

5. Antes de que el espécimen alcance su esfuerzo maximo, la resistencia del espécimen
aumenta con la deformacién unitaria, siendo la causa principal de este comportamiento que
un gran porcentaje de la energia suministrada al espécimen se utiliza para aniquilar
dislocaciones. Después de alcanzar el esfuerzo maximo de fluencia la resistencia de
espécimen disminuye con el aumento de la deformacién unitaria, hasta que un instante en el
cual el espécimen experimenta indicios de una probable falla, sin embargo, el espécimen se
recupera y en adelante, aun cuando la deformacion unitaria aumenta, su resistencia
permanece constante, claramente ante una eventual falla, el espécimen crea nuevas
dislocaciones. La energia que este proceso que requiere, el sistema la toma del trabajo
realizado sobre él durante la carga.

De otro lado, en cuanto al estudio de la deformacion en especimenes de MgO mono-
cristalino, el andlisis de los resultados encontrados permiten concluir lo siguiente: bajo las
condiciones de carga consideradas:

1. El MgO estudiado en este trabajo se comporta como un material fragil.

2. Lo anterior indica que para estas condiciones de carga, los especimenes méas grandes
presentan una mayor rigidez, pero el espécimen mas pequefio es mas resistente.

3. La razdn entre el esfuerzo promedio en la direccion de la aplicacién de la carga y la
deformacion unitaria promedio en la misma direccion, tiende a aumentar con el aumento del
tamafo del espécimen.

4. Se comprueba tedricamente, lo predicho mediante experimentos y por otros estudios
teodricos [251-254], que en este material existen sistemas de deslizamiento preferenciales para
la deformacion pléastica, son estos {110}(110).
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5. El acomodamiento de la deformacion local por distorsién, disminuye con el aumento del
tamano del espécimen.

6. La probabilidad que se presente deformacion por cambios en el volumen local es mayor
en el espécimen mas grande.

7. El aumento en el tamario del espécimen, no afecta significativamente el acomodamiento
de la deformacion por cambios en el volumen local.

En general en cuanto al comportamiento a fluencia de la deformacion con respecto al tamafio
de los especimenes, se concluye lo siguiente:

El tamafio de espécimen incide tanto en el modo como puede acomodarse la deformacion ya
sea por cambios en volumen o el area local o por distorsion, y en la el tipo de esfuerzos puede
resistir ya sean cortantes o hidrostaticos. Esta dependencia reside en que el tamafio del
espécimen define la razén de volumen disponible para que se nucleen, apilen, creen y
destruyan inestabilidades que pueden actuar como concentradores de esfuerzos, cuya
dinamica define la deformacion plastica.

Los aportes que se desprenden de este trabajo no solo ayudan a complementar las
herramientas con las que se cuenta actualmente para el estudio de un tema tan complejo como
la deformacion en materiales, sino también que proporciona ideas acerca de la fisica
subyacente en los mecanismos gque gobiernan independientemente de sus estructura cristalina
y composicion quimica. Sin embargo, como toda investigacion, este es un trabajo
incompleto, por lo tanto es pertinente en este punto citar algunos de los aspectos que quedan
pendiente y que podrian enriquecerlo. Son estos:

1. Llevar a cabo mas experimentos con especimenes de la aleacion Fe — Cr con diferentes
porcentajes de Cr, a diferentes rangos de temperaturas y presiones de acuerdo con las
prestaciones demandadas por las aplicaciones tecnoldgicas y a diferentes ratas de
deformacion de modo que se pueda caracterizar totalmente el material.

2. Llevar a cabo mas experimentos con el MgO con especimenes de mayor tamafio, de
modo que se pueda tener informacion de su comportamiento mecénico a escalas mas
cercanas a las que se manejan en aplicaciones tecnolégicas.

3. Calcular el tensor de esfuerzos en el espécimen Fe — 5%Cr para poder tener mas
informacidn que permita establecer algun tipo de relacion constitutiva.

4. Proponer y calcular nimeros adimensionales que permitan cuantificar los efectos del
tamano del espécimen en las propiedades mecéanicas del MgO.

5. Contrastar los resultados obtenidos en este trabajo con los obtenidos con el mismo tipo
de pruebas in situ.

6. Introducir mejoras en la implementacion del potencial para describir las interacciones
atomicas en el MgO de modo que se pueda optimizar el tiempo de computo de las mismas
y de esta forma lograr que
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7. Proponer e implementar un procedimiento para cuantificar la densidad de
dislocaciones y de esta forma poder contar con otro parametro mas, para describir la
deformacidn pléstica.

8. Conducir simulaciones que permitan verificar si MgO puede o no exhibir
comportamiento ductil.

Se espera que, las metodologias descritas e implementadas exitosamente en este trabajo,
pueden servir para mejorar y perfeccionar las herramientas con las que se cuenta actualmente
para procesar, visualizar y analizar los resultados provenientes de las simulaciones
computacionales basadas en dindmica molecular. Ademas, dada la universalidad de los
conceptos en los que se fundamentan, puedan también, ser utilizadas para abordar problemas
diferentes en sistemas cristalinos diferentes a los estudiados aqui.
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Apéndices

Apéndice 1: Calculo de la temperatura, la presion y la deformacién
unitaria en LAMMPS.

Se describe a continuacion los fundamentos y metodologia en los que se basa el software de
MD, utilizado en este trabajo, para calcular tres de las variables basicas en el analisis de
propiedades mecanicas y termodindmicas de materiales, son estas, la temperatura (T), la
presion (p) y deformacion unitaria (g).

Al.1 Célculo de la temperatura en LAMMPS.
La temperatura de un sistema de N particulas estd relacionada con el promedio de la
velocidad de las particulas en el tiempo segun la ecuacion

N N
1 5 3 1 ,
K =§(Zmivi)=§NkBT S T = 3NK, (Zml-vl-) (A1.1)
=1 =1
donde K es la energia cinética del grupo de N atomos, kg es la constante de Boltzmanny T
es la temperatura. Las velocidades iniciales se pueden elijen a partir de una distribucion de
Maxwell-Boltzmann.

Este céalculo permite almacenar el tensor de energia cinética, como un vector de 6 elementos,
que sera usado posteriormente en el calculo del tensor presion. La ecuacion para evaluar las
componentes del tensor es analoga a las ecuaciones (41.1), excepto que v? se sustituye por
v, * v, para la componente xy del tensor, etc. Las 6 componentes del vector se ordenan de
la siguiente manera: xx, yy, zz, xy, Xz, yz.

El nimero de 4tomos que contribuyen a la temperatura se supone que permanece constante
durante la corrida. De modo que, para garantizar que la temperatura sea calculada
correctamente, los grados de libertad (dof) asociados con las restricciones impuestas al
movimiento de las particulas, deben restarse, para garantizar que la temperatura de los grupos
de atomos incluidos en dichas restricciones, sera calculada correctamente.

Este calculo entrega como salida un escalar global (la temperatura) y un vector global (la
energia cinética) de orden 6, al cual se puede acceder por los indices del 1 — 6. Estos valores
a su vez, pueden ser utilizados como entrada por cualquier otro calculo como la presion, por
ejemplo, ya sea como valores escalares o vectoriales globales. Los escalares obtenidos
mediante este célculo son valores intensivos y estan en unidades de temperatura, mientras
que los vectores son extensivos y estan dados en unidades de energia.

Al.2 Caélculo de la presiéon en LAMMPS
La presion de un sistema de N atomos se calcula mediante
_ NkgT +Z§Vri “fi
vV 3v. '’

donde N es el numero de atomos en el sistema, kg es la constante de Boltzmann, T es la
temperatura, V' es el volumen de sistema, y el segundo término es el virial. Estos valores son

(A1.2)
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calculados para todas las interacciones: entre pares, de largo alcance, 2-cuerpos, 3-cuerpos,
y 4-cuerpos.

Este computo permite también calcular un tensor de presion simétrico, que se almacena como
un vector de 6 componentes ordenandos de la misma forma que las componentes del tensor
energia cinética, esto es xx, yy, zz, xy, xz, yz. La ecuacion para las componentes i, j (donde
i,j=x,y,2) es similar a la formula anterior, excepto que el primer término utiliza
componentes del tensor de la energia cinética y el segundo término utiliza componentes del
tensor del virial

IR vk v; SN

Pi=""y v
Si no se imponen restricciones, el cdmputo de las ecuaciones anteriores incluye un término
para energia cinética (temperatura) y el virial como la suma entre pares, enlaces, angulo,
diedro, k — space (largo alcance), y contribuciones asociadas a la fuerza sobre cada &tomo.
Si se imponen restricciones, sélo se suman aquellas componentes necesarias para calcular la
temperatura o la energia cinética y/o el virial. Normalmente, el computo de la temperatura

utilizado para el cbmputo de la presion debe calcular la temperatura de todos los &tomos para
garantizar la consistencia con el término del virial.

(A1.3)

Este computo entrega como salida un escalar global (la presién) y un vector global de la
longitud 6 (tensor de presion), al cual se puede acceder por los indices de 1 — 6. Estos valores
pueden ser utilizados por cualquier otro computo que utilice valores escalares o vectoriales
globales como entradas. Los valores escalares y vectoriales calculados por este cOmputo son
intensivos. Los valores escalares y vectoriales estaran en unidades de presion.

Al.3 Célculo de la deformacion unitaria en LAMMPS

El volumen y la forma de la caja de simulacion durante una corrida basada en MD pueden
cambiarse cambiando los parametros ajustables definidos para cada tipo de caja. Por ejemplo,
las cajas de simulacion ortogonales tienen 3 parametros ajustables (x, y, z), mientras que las
cajas de simulacion triclinicas (no ortogonales) tienen 6 parametros ajustables
(x,y,z,xy,xz,yz). Cualquiera de ellos o todos, pueden ajustarse independiente vy
simultaneamente para lograr el resultado deseado.

El tamafio y la forma inicial de la caja de simulacion, asi como también el tipo de caja de
simulacion vy el significado de los parametros de ajuste, se especifican al principio de la
simulacion. El tamafio y la forma de la caja de simulacion deseada al final de la corrida, se
determinan por las restricciones impuestas a los parametros de ajuste. En cada paso de tiempo
durante la corrida, la caja de simulacion se expande, se contrae, o se inclina cambiando los
parametros ajustables entre los valores iniciales y finales.

Nuestro interés esta orientado en la simulacion de pruebas de tension simple, de modo que
en esta seccidn se describe la forma como se implementa y mide la deformacidn unitaria en
una dimension dada que puede, sin pérdida de generalidad coincidir con la direccion axial
del espécimen.

Los pardmetros x, y, z, cambian la dimension especificada de la caja a través de una rata de
deformacion de ingenieria constante. Es decir, una de las dimensiones de la caja cambia
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linealmente con el tiempo desde de su valor inicial hasta el final. Las unidades de la rata de
deformacion de ingenieria constante R, son 1/tiempo. Para nuestro caso, por ejemplo, las
unidades de tiempo son picosegundos (ps), de modo que R se expresa en 1/ps. La
deformacion unitaria € es adimensional y se define como € = AL/L,, donde L, es la longitud
original de la caja 'y AL es el cambio, con relacion a la longitud original. La longitud L de la
caja se simulacién como una funcién del tiempo cambiara de acuerdo con

L(t) = Ly(1+ R - dt), (A1.4)

donde dt es el tiempo transcurrido (en unidades de tiempo). El proceso de deformacion en
una dimension, se logra entonces imponiendo una R al pardmetro ajustable asociado con
dicha dimensidn, y prestableciendo los valores inicial y final para dicho parametro.

Dado que en cada paso del tiempo durante la corrida, se cambia el tamafio o la forma de la
caja, las posiciones de los &tomos son reasignadas a la nueva caja. Esto se logra mediante la
imposicion de una transformacion que coincide exactamente con la deformacion caja. Es
importante en este punto tener en cuenta que aunque los atomos estan efectivamente en
"movimiento” con la caja en el tiempo, no es debido a tienen una velocidad que sigue el
cambio de caja, sino que es debido solo a la reasignacién, por lo tanto no es necesario
reasignar las velocidades.

Los efectos asociados con la relacion de Poisson en este tipo de simulaciones de pruebas de
deformacidn por tension, se corrigen o manejan recurriendo o bien a restricciones adicionales
0 bien a termostatos y barostatos. Si no se utiliza un termostato, entonces no existe una fuerza
aplicada que empuje los atomos a fluir de una manera consistente con el cuadro de
deformacion.
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Apéndice 2: Derivacion del sistema de ecuaciones (30)

La derivacion del sistemas de ecuaciones (30) que se presenta a continuacion se llevo a
cabo siguiendo lo expuesto por Wen et al., en [201].

Las propiedades de simetria propias de los sistemas cristalinos cubicos, existen tres
constantes elasticas independientes C11, C12 Y C44 [228]. La evaluacion previa de las mismas
usando el método directo de la deformacion controlada, se basa en dos corridas
independientes de DM, ejecutadas sobre especimenes idénticos [269]. Sin embargo, la
eleccion de un sistema de coordenadas adecuado, permite que todas las constantes elasticas
se pueden obtener a partir de una sola simulacion. El sistema de coordenadas idoneo para
nuestro proposito esté definido por los coordenados con los ejes orientados en las siguientes
direcciones x = (110), y =(110)y z = (00 1); véase la figura 6. De acuerdo con esto, la
matriz de constantes elasticas asociado a este sistema coordenado puede derivarse mediante
la ecuacion

C =QcCQT, (A2.1)

donde Q es representa la matriz de transformacion dada por

(12 12 0 0 o 1
Y2 12 0 0 0o -1
0o 0 1 0 0 o0

=l o 0 0 V22 -v22 0| (42.2)
0 0 0 +2/2 J2/2 o0
-2 12 0 0 0 0]

y C es la matriz de constantes elasticas referida al sistema coordenado cuyos ejes son
paralelos a los ejes de cubo unitario dados por

0.0
O
O

12 Cll ClZ
12 C12 Cll

O

(A2.3)

Sustituyendo (42.2) y (A42.3) en (A2.1) se tiene
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1 1 _
E(C11+C12)+C44 E(C11+C12)+C44 C, O 0 0
1 1
—(C,+Cy)+C,, Z(C,+Cy+C, C, O 0 0
_ |2 2 A2.4
C_ C.. C.s c, 0 O 0 (A2.4)
0 0 0o C, O 0
0 0 0 0 C, 0
0 0 0 0 0 %(C11+C12)+C44

Si se carga el sistema de modo que experimente una deformacion unitaria € a lo largo del eje
x, de acuerdo con la ley de Hooke, se tiene

[011 022 033 023 031 012]" =C[e 000 0 0] (A2.5)
Por lo tanto, podemos obtener todas las constantes elasticas a partir de una sola simulacion
de acuerdo con
1
011 = [E (Ci1 +Ci2) + C44] 3
1
022 = [E (Ci1 +Cyp) — C44] 3
033 = C12€

El esquema de arriba no es aplicable a sistemas cristalinos diferentes al cubico y este Gltimo
sistema de ecuaciones es el que se queria derivar.
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Apéndice 3: Tensor deformacion unitaria de Green Lagrange y tensor de
curvatura discreto.
Forma cuadratica.

Una forma cuadrética que involucra n variables reales x;, x5, x5, ..., X, asociada con una
matriz cuadrada A de orden n, A = a;; esta dada por Q(xy, x5, X, ..., Xp) = a;;x; x;, donde
se ha usado el convenio de la suma de Einstein. Si x es un vector definido en términos de
X1, X5, X2, ., Xn Y XI €S SU transpuesta, entonces

Q(x) =xTAx
O equivalentemente, en notacion de producto interior
Q(x) = (x,Ax)

Una forma cuadratica arbitraria Q (x) = a;;x; x; siempre es posible expresarla en la forma
Q(x) = (x,Ax), donde A = a;; es una matriz simétrica dada por

a;; 1=]j
a;j =41 .
H E(aij+aij) l¢]
Formas cuadraticas discretas
En la figura 72, e; = v, — v; , e; es un vector perpendicular a e; que pasa por el vértice i

del triangulo considerado, y ademas, e; @ e; constituye una base diadica para la forma
cuadratica

3
Q=Zﬂse§®e§; con s € R
s=1

Figura 72. Vectores base e;, | =i, ], k y vectores base covariantes e;, [ = i, j, k para definir
formas cuadraticas discretas.
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La forma cuadratica Q asociada a un vector e; cualquiera, de la base real {el—, e, ek}, esta
dado por

Qle;)) =e;-Q-¢e
O bien
Qle) =e;- (use; @ es)-e; = ps(e;-es)?, =123

De la figura 73 (a) 6;5 = a; — g ademés, como cos (ais - g) = sina;, entonces cosB;; =
sina;. También se verifica que

abs(e; - e;) = abs(e; - e;) = 2Ar,

donde A} representa el area del triangulo, como se describe en la figura 73 (b).

(b)

Figura 73. llustracion del proceso para calcular una forma cuadratica discreta en una geometria
triangular.

De otro lado

3
Qed = Y us2ar)” =44 (u; + )

s=1, s#i
De donde se obtiene que

Q(e;)

) 1=123 A3.1
14,2 (43.1)

(wj + 1) =

La ecuacion anterior es equivalente al sistema de ecuaciones

Q(e3) _
Y

U1t Hp = p3 (43.2)
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Q(eq) _

Uz T U3 4‘AT2 (&1 ( )
Q(ey)
¥ = - A3.4
Uz T Uy 41472 P2 ( )
Escrito en forma matricial, se obtiene Au = p, donde:

0 1 1 Hq P1
A=|1 0 1|, u=|k| v p=|P2 (A3.5)

1 1 0 U3 b3

Cuya solucion esta dada por

i 1 [1]-1 1 17]|Q(ed)
u=A"1p o [Mz = > E[ 1 -1 1] Q(e,)
us|  AAr 11 -1l|gCes)
28 —Q(ey) + Q(e;) + Q(e3)
[/“‘2 = G2 Q(e) —Q(ez) + Q(e3)
H3 T | Q(ey) + Q(ez) — Q(e3)
O bien
1
pi= ———(0e) — Qe)) - Q)
T

con (i, j, k) permutados ciclicamente

De acuerdo con lo anterior, la forma cuadratica discreta Q esta dada por

1
- 2
8Ar (

0= > (eer-ale) - oen)ei ®e; (43.6)

Lj,k)

Siguiendo lo expuesto por en [270], para definir la geometria discreta que se utiliza en este
trabajo, se consideran tres ejes dirigidos e, e, y e5 tales que e; + e, + e; = 0y se define
Q =e-e(=123)

La cual representa el cuadrado de la distancia finita mas pequefia entre los &tomos en una
reden 2 —D.
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Se considera tambien el cambio en la orientacion entre las normales 7; y iy, y la proyeccion
de dicho cambio sobre los ejes comunes e;: Se define Q! = (ﬁk - ﬁj) - e; (véase la figura

6; j, k,1 son permutaciones de los enteros 1,2 y 3). En esta ecuacion, n; representa el
promedio sobre las normales a los elementos &rea triangulados dentro del poligono que rodea
al atomo [, que se muestra resaltado mediante lineas punteadas en la figura 74.

Las aristas duales se definen mediante e; = v X e, donde v la normal al tridngulo formado
por los atomos 1,2 y 3y A es el area del tridngulo que se calcula mediante

(_el X ez = ZATV)

S;

Figura 74. Tensores discretos basados en triangulaciones expresados en términos de las normales
promedio #i;, aristas e;, la normal del triangulo v, y las aristas duales e; = v x e; (j = 1,2,3).
Tomada de [270]

De acuerdo con lo anterior, el tensor de métrica discreto toma la forma:

1 1 I 1 * *
k=-g5 ) (Qj— i~ Q)ej @ (43.7)
0 Gk
Donde A, es el area del elemento de area triangulado en el plano de referencia (no deformado
y libre de defectos). Nétese que su estructura coincide con la forma cuadratica discreta

definida por la ecuacion (A3.6).

El tensor de curvatura discreta por tridangulos se calcula mediante

1
Y Z (Qf — o - el)ej ®e; (43.8)

T Grb

K =

El paréntesis (j, k,1) indica una suma de tres términos, como sigue: (j =1,k =2,l =
3),(2,3,1)y (3,2,1). Las ecuaciones (A3.2) y (A3.3) son matrices de 3 x 3 con valores
explicitos para @], Q['y é;.

Un procedimiento similar es aplicado en este trabajo para calcular el tensor de deformacion
unitaria en la superficie de contacto del indentador con el espécimen y en el plano central.
Para esta parte, cada Q;” que aparece en la ecuacion (A3.8) se calcula mediante

I —

i E(e}‘ ‘e;—e;ve;), coni = jk,l (43.8)
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Apéndice 4: Tensor de esfuerzos locales en simulaciones atomicas

Esta parte del trabajo de investigacion esta dedicada al calculo de los esfuerzos locales en
ambos materiales objeto de estudio, tanto el MgO como la aleacion Fe — %Cr. El
procedimiento seguido se fundamenta en la propuesta por Hardy y se describe a continuacion
siguiendo lo expuesto por Pacheco y Batra en [271].

Muchos esfuerzos se han llevado a cabo para identificar cantidades provenientes de la
mecénica de medios continuos (MMC), como el esfuerzo y las deformaciones unitarias, en
simulaciones atomistas [272-281]. A partir de principios de la mecénica estadistica, se han
utilizado cantidades tales como la temperatura, la velocidad, el desplazamiento, la presion,
las fuerzas inter-atomicas y la energia interna, para describir un sistema de particulas
(&tomos) interactuantes. Conceptos como la temperatura, la energia cinética, la fuerza
interatdbmica, el momento de inercia, la presion y la cantidad de movimiento, fueron
estudiados por Clausius, quien también propuso el tensor de tensiones del virial, el cual esta
relacionado con el volumen medio del tensor de tensiones de Cauchy de un sistema a OK.

Para un sistema que consta de N atomos a 0K, los valores promedios &, de las componentes
del tensor de esfuerzos de Cauchy pueden calcularse usando la relacién

N N
_ 1 o
Gop === > fOr, (A4.1)
20 =H=
JE]

Véase por ejemplo [280]. En (44.1), Q7 es el volumen ocupado por el sistema, ffzij) son las
componentes de la fuerza de interaccion entre loa atomos i y j a lo largo de la coordenada
X, Y r(ﬁij) son las componentes del vector de posicion relativa entre los &tomos i y j a lo largo
de la coordenada x;. Esta expresion es equivalente a la parte configuracional del tensor de
esfuerzos del virial.

El tensor de esfuerzos del virial amplia el concepto de presion introducido en la mecénica
estadistica. La expresion general para la presion absoluta p de un grupo de N particulas
interactuantes entre sf, contenida en un recipiente de volumen Q, sometidas a un potencial
V' y que tienen una energia cinética promedio (E}),, esta dado segun [278]

1OV V2
p= _W<ZZ E TR )e + 37 Eide (44.2)
i=1 =1
j<k

donde los paréntesis ( ), indican el valor promedio de la cantidad evaluada en un periodo de
tiempo 7, y ) la magnitud del vector de las posiciones relativas entre las particulas k vy j.
Para un gas ideal en el cual no existe interaccion entre las particulas excepto cuando
colisionan elasticamente, el término correspondiente a la energia potencial V se anula y el
resultado final es la relacion entre la presion al interior del sistema y la energia cinética
promedio (E}), evaluada durante el periodo de tiempo t. El primer término del lado derecho
de la ecuacion (A4.2), contiene la derivada de la energia interna con respecto a distancia
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relativa entre las particulas, este término se le conoce como el virial interno. La ecuacion en
cuestion, puede reescribirse como el valor promedio del virial interno y dos veces la energia
cinética, de la siguiente manera.

N N
1 v .
p= 3QT( ZZ 50 ri 4 z m®p®) . E)y (44.3)

i=1 j,k i=1

Donde m® y v® son, respectivamente, la masa y la velocidad del k — esimo &tomo. El
negativo —p, de esta cantidad, significa que la presion la ejerce el sistema sobre las paredes
del recipiente que lo contiene. La presion del sistema de particulas se define también como
un tercio de la traza del tensor presion promedio II, es decir,

1
p= 3 tr(II), (44.4)
Donde
1 N N
My = ) frf0+ ) mOvPud)., (44.5)
=1 i=1

En la ecuacion (A44.5) el virial interno se expresa en términos de las fuerzas internas para
enfatizar la dependencia del tensor presion con respecto a las interacciones interatdmicas. El
tensor de esfuerzos del virial * se define como el negativo del tensor de presion promedio,
esto es 0" = —Ilp [278, 282]. Los valores de las componentes o, del tensor de esfuerzos

del virial estan dadas por

1 N N
. o Gk o,k
Gaﬂ_F<_Zfa i = > mbuPrd),
k=1 i=1

O bien

(kj) (kj) N

N N
— k)., (K, (k)
“”’_QT ZZar(kn r(k]) Zm Va Vg )t (A4.6)
=1

El tensor de esfuerzo del virial local a*(l) esta dado segun [283], por

R‘r—x

N (u) (V)]
o) ® = (L0 ® 1§ IV e T
Oap O] Vg 2] or@d ,GH T
j?‘-‘l

(A4.7)

donde Q@ es el volumen de la region asociada con atomo i, esto es, un volumen
representativo que contiene al &tomo i. La presion y el tensor de esfuerzo tienen dos partes,
una parte que toma en cuenta las fuerzas internas y otra parte que contiene el momentum
lineal del sistema de particulas. El primer término del lado derecho de la ecuacion (A4.7)
que involucra el producto tensorial entre el momentum lineal de una particula y su velocidad
ha sido cuestionado por algunos autores, vease por ejemplo [274,276]. Ellos argumentan que
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el momentum lineal de las particulas que cruzan las superficies de un volumen de control no
esta relacionadas con el tensor de esfuerzos de Cauchy definido en la mecanica de medios
continuos. Recientemente, Hoover at. al., [282] han realizado simulaciones basadas en MD,
de sistemas en 2D de grupos de particulas interactuantes sujetas a fuerzas de cuerpo, usando
un potencial armonico. Estos autores demostraron que las componentes del tensor de
esfuerzos de Cauchy encontradas a partir de soluciones analiticas de las ecuaciones de la
teoria de la elasticidad, concordaban con aquellas encontradas usando el esfuerzo del virial,
por lo tanto el tensor de esfuerzo de Cauchy es, en efecto, el negativo del tensor de presion
y que por lo tanto, la parte cinematica deberia ser incluida en el calculo del tensor de Cauchy.

Utilizando el tensor de esfuerzo del virial local, y, o bien la equivalencia hidrodinamica
basada en funciones de localizacion [266, 276, 284, 285], o la suposicion hiperelastica para
el comportamiento de los materiales a escala atdmica [277, 286], o el célculo directo del
vector traccion [273, 287], o el principio del trabajo virtual [274], es posible encontrar una
aproximacion para tensor de esfuerzo de Cauchy local, definido en cada posicion atomica.
En este trabajo se utiliza la equivalencia hidrodinamica entre un sistema discreto y otro
continuo para encontrar el esfuerzo a nivel atdbmico [266, 284, 285]. Véase también la ref.
[288] para una discusion de la aplicacion del enfoque de Hardy a un sistema descrito por un
potencial de muchos cuerpos.

En un intento por describir cantidades provenientes de la MMC, en términos de las
propiedades de un sistema discreto de particulas, Irving y Kirkwood [284] introdujeron el
concepto: funcién puntual de esfuerzo. En forma analoga al esfuerzo del virial, este tensor
de esfuerzos tiene dos contribuciones una cinética proveniente del momentum lineal
transferido por unidad de tiempo, el cual esta asociado con las velocidades microscépicas
(atdbmicas) vistas desde un sistema de coordenadas se mueve con la velocidad macroscépica
(continuo), hacia un punto dado R del espacio; y otro término consistente en la contribucién
de las fuerzas internas al tensor de esfuerzos (virial interno). De esta forma, se introduce una
funcién de la localizacion ¥ (r), para calcular cantidades provenientes de la MMC, en un
punto R del dominio, como la suma de las contribuciones de cada particula a la propiedad
dada. La funcidn de localizacion elegida por Irving y Kirkwood es la funcion delta de Dirac
s(r)conr = r ® — R. Hardy [285] ha sefialado las siguientes dificultades en la aplicacion
de la expresién para el tensor de esfuerzo local propuesto por Irving y Kirkwood [284]: (i)
la validez de las leyes de conservacion para el continuo equivalente, parece depender de un
ensamble particular, (ii) la formula obtenida para la parte configuracional del tensor de
esfuerzo contiene una suma infinita que debe truncarse, y (iii) la dificultad en la evaluacion
de una expresién que contiene la funcion delta de Dirac. Hardy [285] propone sustituir la
funcién delta de Dirac por una funcién de localizacién ¥ (cuyas imagenes se expresan en
1 / L?) que satisfaga las siguientes condiciones [289]:

1. ¥(r® — R) tiene un minimo local en r ® = R.
2.¢(r® —R) — 0 cuando| r ® — R| — o,
3. %(r ® — R) es suave y no negativa.

4. ¥(r®—-R)do=1.
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Siguiendo el enfoque de Hardy, la densidad de momentum lineal p en la posicion R en un
dominio continuo en un instante ¢t tiene la forma

N
p(Rt) = z mOyOy(r® —R) (44.8)

i=1

Derivando parcialmente en ambos lados de la ecuacion (A4.8) con respecto al tiempo se
obtiene una ecuacion similar al balance de momentum lineal en la MMC. Para problemas
cuasi estaticos, la contribucion de las fuerzas de inercia a la ecuacion de cantidad de
movimiento no se toma en cuenta. Por lo tanto, en ausencia de fuerzas de cuerpo, la ecuacién
de equilibrio en cada punto material requiere que la divergencia del tensor de esfuerzos de
Cauchy a ser cero.

La divergencia del tensor de esfuerzos de Cauchy representa la fuerza interna por unidad de
volumen (densidad de fuerza) que actla en un punto material. Teniendo en cuenta la fuerza

total f(i) sobre cada particula (&tomos), se tiene la siguiente equivalencia entre la densidad
de fuerza en el continuo y el sistema atémico:

N

G, . .
dive = i z fOp(r®—R). (A4.9)

=1

Dado que la fuerza interna sobre una particula proviene de su interaccion con otras particulas,
esto es,

N

FO = Z FO

i=1

J#Fi
Donde £ es la fuerza entre las particulas i y j, y por la tercera ley de Newton f& = —fU?,
la ecuacion (A44.9) puede escribirse como

N N
1 y . .
dive = Ez Z F) (sv( r@—R)-y(r¥— R)) (A4.10)
i=1j=1
Jj#i

La funcion de enlace B“’(R) entre dos atomos i y j se define como en [285] segin

1
BU(R) = f w(ar Y+ r0—R)di, (44.11)
0

y representa, para el caso de una funcion escalon radial, la fraccion del enlace atdbmico entre
atomos i y j que esta contenida en un volumen representativo definido alrededor de cada
punto material; solo propiedades de las particulas (&tomos) dentro de este volumen
representativo, se utilizan para definir las cantidades procedentes de la MMC en R. La
extension de este volumen representativo debe escogerse cuidadosamente para no viciar las
propiedades locales o desestimar interacciones entre particulas vecinas (atomos).
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Tomando la derivada de ¥( Ar @) + r U) — R) con respecto a 1 se tiene

0¥ (ar W + r ) —R) i (r @+ r—R)
= —7r ij) .
oA OR
Integrando ambos lados de la ecuacion (A4.12) con respecto a A desde A = 0 hasta 4 = 1,
se tiene

(44.12)

. . . d0BW(R
Sustituyendo la ecuacion (A3.13), en la ecuacion (A43.10) se obtiene
N N .
0 1 .. 0BW(R)
— 0= —— ()R () R A4.14
R o 2. Zf r 3R ( )
i=1j=1
j#i

La solucién de la ecuacion (A44.14) tiene la forma general o = ¢ + ¢(°, donde o® es
una solucion particular y ¢©es una solucion de la ecuacion homogénea div(¢‘©) = 0. Una
solucidn particular de la ecuacion (A4.14) puede obtenerse como sigue:

N N
0 1 iy N
— | a® + > E E r ) ® f(lJ)B(U)(R)\ =0 (A44.15)

N N
1 , L
P = __ @ @) p)
o 5 _El E X "B (R) (A4.16)

Donde a @ b denota el producto tensorial entre los vectores a y b.

Wajnryb et al. [290] han establecido la unicidad de la parte configuracional del tensor de
esfuerzo local siempre y cuando este satisfaga las siguientes condiciones

1. La divergencia del tensor de esfuerzo debe ser igual a la fuerza interna por unidad de
volumen en cada punto del dominio (en el caso dinamico la fuerza interna incluye las
fuerzas de inercia).

2. El tensor de esfuerzo debe producir la contribucidn correcta a la presion de equilibrio
del sistema (véase la ecuacion (44.3)).

3. La parte configuracional del tensor de esfuerzo debe ser simétrica.

4. El tensor de esfuerzo debe ser una funcion del vector de posicion R y el vector de la
posicion atomicar® con la propiedad de ser invariante frente a traslaciones y rotaciones.
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5. El tensor de esfuerzo debe ser invariante bajo todas las permutaciones de los indices
de las particulas.

6. El tensor de esfuerzo debe ser independiente de las interacciones entre las particulas,
de tal manera que cuando las particulas se disponen linealmente, la direccion del vector
traccion t serd paralelo al arreglo lineal.

Wajnryb et al. [290] han probado que para que ¢'© satisfaga esas condiciones, debe ser
idénticamente cero, por lo tanto & = ). En consecuencia el tensor de esfuerzo de Cauchy
para problemas cuasi estaticos esta dado por

o

o= _EZ Z r @) ® FUBUEI(R) (A4.17)

i=1j=1

Jj#i
La ecuacion (A4.17) para esfuerzos locales se puede utilizar en sistemas con energéticos
descritos por los potenciales de muchos cuerpos y no se restringe a los potenciales entre pares

[277].

Usando el método de Hardy, Zimmerman et al. [280] compararon el tensor de esfuerzos local
de Cauchy con el tensor de esfuerzos del virial local y analizaron la influencia de dos
funciones de localizacion diferentes. Se analizé un sistema con 3072 4tomos de cobre (Cu)
con energéticos descritos por el potencial EAM sometido a deformaciones de tension simple.
Se impusieron condiciones de contorno periddicas en todas las superficies de delimitacion
de la muestra con 8 X 8 x 12 celdas unitarias. Se utilizaron dos funciones de localizacion:

una funcion escaldn radial y una funcién ctbica. El volumen promedio de Q% en la ecuacion
(A4.17) para cada posicion atomica fue tomado como una esfera de radio R.. Se demostrd
que los valores del esfuerzo de Cauchy calculados con la funcion escaldn se redujeron a cero
a medida que el radio del volumen promedio aumentaba y que las fluctuaciones en las
componentes normales del esfuerzo fueron significativas para R igual al parametro de red.
Sin embargo, la amplitud de las fluctuaciones se suprime eficazmente a cero cuando se uso
una funcion spline cabica como la funcion de localizacion. Estos autores también obtuvieron
un comportamiento oscilatorio durante el calculo de los esfuerzos normales cerca de
superficies libres; se observa que el enfoque de Hardy reduce la longitud de onda de estas
oscilaciones y mantiene el valor medio del esfuerzo normal cercano a cero. Existe un limite
inferior para la resolucion espacial cuando se trata de validar la equivalencia entre un grupo
de 4&tomos y un continuo, y esta conexidn no se puede hacer para un sistema atdbmico muy
pequefio. Cuando el volumen representativo aumenta, esto es, cuando se utilizan mas
particulas para calcular las propiedades en un punto material dado, las componentes del
tensor de esfuerzo de Cauchy calculadas por el método de Hardy, convergen a los valores
medios dados por la ecuacion (A4.7), para cada eleccion de la funcion de localizacion.

Webb et al. [291] calcularon el campo de esfuerzos en torno a una dislocacion de borde
incrustada en un material elastico con el método de Hardy. El potencial utilizado en las
simulaciones basadas en MD para la dislocacién de borde, en un disco cilindrico de radio de
40 nm Yy el espesor de 4 nm, fue el EAM para Al. El desplazamiento de las condiciones de
contorno consistentes con este tipo de imperfeccion en un cristal anisotrépico, fueron
prescritos en la superficie lateral del cilindro mientras que las condiciones de contorno
periddicas se aplicaron a lo largo del eje del cilindro. Orientaron el espécimen con la familia
de planos cristalinos {0, 0,1} paralelos a los planos de coordenadas tal que el eje y fuese

140



paralela al eje del cilindro y el eje x paralelo al vector de Burgers. El tensor de tensiones en
cada posicion atomica se calcul6 mediante la definicion de un volumen cilindrico
representativo. La distribucion o,, se obtuvo utilizando la ecuacion (A44.17), utilizando las
funciones escalonadas radiales y los resultados se compararon con las soluciones analiticas
a partir de la teoria de la elasticidad lineal. Las dos distribuciones de o, concordaron bien
entre si en los puntos lejos del ndcleo de la imperfeccién. Cerca del nucleo, la solucién
derivada de la teoria de la elasticidad lineal, diverge mientras que los componentes del
esfuerzo calculados a partir de los resultados de la simulacion basada en estatica molecular
(EM) convergieron a cero.

En este trabajo se usan la ecuacion (A4.17) y la siguiente spline cubica como la funcion de
localizacion:

3 3
) ((E—SZJF S3> 0<s<1
¥(R) = 41 A4.18
(R) = n3tg(2 5)? 1<5<2 ( )
0 §>2
= (A4.19)

h )

para calcular la tension local Cauchy; aqui h es la longitud de suavizado que determina el
tamafo del soporte compacto de la funcion de localizacién. Se define un volumen esférico
promedio de radio 2a, en cada posicion atdbmica, donde a, es igual al pardmetro de red de
un cristal de Au a 0 K; 2a, es la longitud del suavizado de la funcion de localizacion.

Se encontro que la regla de 5 puntos de la cuadratura de Gauss era suficiente para evaluar la
integral unidimensional de la ecuacion (44.17) ya que la diferencia en los resultados
calculados con cinco y ocho puntos de integracién fue de menos del 0,1%.
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