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Resumen

Comúnmente, los metales y las aleaciones lian sido conocidas por su car

ácter cristalino. Sin embargo, en 1960 Dmvez y colaboradores descubrieron

el primer sistema metálico amorfo llamado vidrio metálico. Este sistema fue

sintetizado por un rápido enfriamiento del AuK()S7W líquido. En las ultimas

décadas, los vidrios metálicos han sido ampliamente estudiados por métodos

teóricos así como técnicas experimentales. Estos materiales han mostrado

propiedades muy interesantes para la comunidad científica. Estas propiedades

jsión, buenas propiedades magnéticas, además de

ts. En este trabajo se realizaron cálculos para en-

letálicos a través de estudios de dinámica molec

ular clásica. Se investigo la aleación Al3Fe. Efecto de la presión en las tem

peraturas de fusión y transición vitrea fueron investigadas. Se encontró que

la temperatura de fusión muestra un comportamiento lineal como función de

la presión. Finalmente, realizamos una caracterización estructural a través

de función de distribución radial y estadística de Voronoi para entender el

efecto de la configuración atómica en la estructura del vidrio metálico.

son alta resistencia

buenas propiedades mecánicas. 1

tender sistemas de vidrios meta
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Abstract

Commonly metáis and alloys have been known by their crystallinity. How

ever. in 1960 Duwez and co-works discovered the first metallic amorphous

system called metallic glass. This system ivas synthetized by quenching of

.-.UkoS'zo liquid. ln the last decade, metallic glass have been widely studied

by theoretical methods as well as experimental techniques. These materials

have shown Ínteresting properties for scientific community. These Ínteresting

properties are high corrosión resistance. good magnetic properties . and high

mechanical properties. ln this work. theorical calculations were performed in

order to understand the metallic glasses sysiems through molecular dynamics

studies We investigated the Al*$F-e alloy. Pressure effect in melting point tem

perature and glass transition were investigated We found a linear behavior

of the melting temperature as a function of pres,sure. Finally. we performed

a structural characterization through the Radial Distribution Function and

Voronoi statistical calculations in order to understand the atomic configura

tion efíect on metallic glass structure.

XIX
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CAPÍTULO 1

Introducción y Objetivos

Propiedades térmicas de los materiales, en especial la temperatura de

fusión han sido de gran Ínteres en el área de la ingeniería, precesamiento do

materiales, entre otros. Por lo que se han realizado grandes esfuerzos en el

estudio y entendimiento de esle fenómeno. Estudios teóricos tales como cal-

culos de primeros pricipíos, energías libres de Gibbs y líneas de coexistencia

se han realizado para obtener temperaturas de fusión de múltiples metales y

aleaciones.

Ull vidrio metálico se caracteriza pot cl ordenamiento aleatorio de los áto

mos (jue lo componen, estos materiales son elaborados a partir de un líquido

que es enfriado ¡os suficientemente rápido para suprimir su cristalinidad. A

diferencia de los vidrios convencionales un vidrio metálico no es transparente

en longitudes de onda del rango visible.

En el desarrollo de diferentes vidrios metálicos se han investigado diversos

1



2 CAPÍTULO 1. INTRODUCCIÓN Y OBJETIVOS

sistemas encontrado propiedades muy interesantes por ejemplo, el sistema

Co-Fe-Ta-B-Mo presenta un esfuerzo a la tensión de 5.2 GPa, vidrios metáli

cos base hierro de 4 GPa. base Ni aproximadamente 3 GPa, base Cu 2 GPa

Yí-un-i/s Modulus (GPa) Youngs Modulus (GPa)

Figura 1.1; a) Esfuerzo icnsi, (ir;) tu función del módulo de Young 1)1 Dureza Vickers cn funcián del

módulo de Younj; poia vidiiuí >i«-iá]J,o- > «l.-u, iones rr ¡sialmas \2ti\

La figura 1.1 muestra el comportamiento en el esfuerzo tensil y dureza

vickers en ¡unción del módulo de Young. Se observa que las aleaciones de

vidrios metálicos tienen tanto esfuerzo tensil como dureza mayores, com

parados con las aleaciones cristalinas. .Así pues se han planteado aplicaciones

potenciales para estos materiales. Sistemas base hierro presentan buenas

propiedades magnéticas, los base níquel tienen buena resistencia a la cor

rosión ¡27], otras aplicaciones que se les ha dado a estos materiales es el

uso como catalizadores ¡18, y como separadores di* celdas de combustión por

su alta resistencia a la tensión. Las temperaturas de fusión se encuentran

altamente relacionadas con las temperaturas de transición vitrea en vidrios

metálicos, debido a que estas dos nos ayudan a predecir la capacidad for

madora de vidrio (GFA por sus siglas en inglés Glass forming ability) cn un
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sistema mediante ¡a relación %„ = Tg/T„, [30].

Objetivos

OBJETIVOS GENERALES

Estudiar transiciones en vidrios metálicos mediante estudios teóricos de dinámi

ca molecular.

OBJETIVOS ESPECÍFICOS

1, Calculo de temperatura de fusión para un sistema monoatómico y bi

nario base aluminio.

2. Definir el potencial clásico a usar y realizar pruebas de varios parámet

ros estructurales para demostrar su validez tanto en sistemas monoatríiicos

como binarios

3, Calculo de temperaturas de transición en vidrios metálicos.

4. Caractcij/..,(. kui ,.-mi in-lm;.] ...H vidrio metálico
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CAPÍTULO 2

Dinámica Molecular

Una de las teorías de mayor impacto en el estudio teórico de materi

ales, es la dinámica molecular (MD). esta es una metodología que integra las

ecuaciones de movimiento dc Newion para partículas interactuantes, calcula

sistemas dependientes del tiempo y puede ser aplicada a sistemas de múlti

ples partículas. La simulación de dinámica molecular, calcula clásicamente

al equilibrio y fuera del equilibrio propiedades de transporte en sistemas de

muchos cuerpos, trata los sistemas de átomos de acuerdo con las leyes de la

mecánica Newtoniana

La dinámica moleculat genera información a nivel microscópico tales co

mo velocidades y posiciones atómicas, que conviniéndolas en observables

macroscópicas se puede obtener información tales como presión, temperatura.

energía, capacidad calorífica, etc. esto con ayuda de la mecánica estadística

como se explica con más detalle en el Apéndice A. Para medir estos observ-

5



CAPÍTULO 2. DINÁMICA MOLECULAR

abies. debemos ser rapa ce f. de medirlos en función de la posición y momento

de las partículas de! sistema en estudio Cuando se realizan simulaciones por

MD lo primero que se necesita es una entrada que inicialíze el sistema que

se require. En esta se especifican parámetros y condiciones del cual parte el

sistema, por ejemplo temperatura inicial, número de partículas, condiciones

periódicas, tipo de átomos, posiciones iniciales, velocidades, etc. También

es de gran importancia definir como los átomos interactúan entre sí. Estas

interacciones son mejor conocidos como campos de fuerza o también como

potenciales interatomicos. dependiendo el tipo de sistema con el que se traba

ja es el potencial que se elije para modelar las interacciones entre los átomos.

los potenciales interatomicos serán descritos a más detalle en 3,1. La calidad

de los resultados obtenidos mediante dinámica molecular van a depender de

la calidad de los potenciales que se estén usando.

La temperatura de un sistema, se define en función del teorema de equiparti-

rión, el cual establece que la energía cinética promedio por grado de libertad

es:

(|™*)-Í**T (2.1)

Sin embargo, también se puede calcular la temperatura instantánea de un

sistema a partir de la energía cinética de las particulas mediante la siguiente

ecuación:

Donde N¡ es el número de grados de libertad en el sistema (.Yf=3N-6).

Sinml aciones de MD sun descritas esencialmente por dos ecuaciones que



(2.3)

Donde la primera es la la ecuación de movimiento Newtoniana para una

partícula i con respecto a ta coordenada q y la segunda es la fuerza corre

spondiente al potencial U (r*v corresponde a 3N coordenadas cartesianas del

sistema para todas las partículas).

Teniendo el calculo de las fuerzas interactuantes sobre las partículas, se

realiza la integración dc las ecuaciones de movimiento de Newton. Para la

resolución de estas ecuaciones .se han hecho uso dc algoritmos matemáticos,

uno de los más usados es el llamado algoritmo de Verlel. Este algoritmo pane

de la expanción de una serie de Taylor de la coordenada de una panícula con

respecto al tiempo como se muestra

r(t + Aí) = r(í)4

De igual

ftf\ Af3

r(t
-

Ai) = r(f)
-

u(t)A¿ + ^Aí2 -r + Ü(Af4) (2.5)

Sumando las ecuaciones 2.2 y 2.3
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( (t + Ai) fe 2r(í) - r(t
- Ai) + ^A(2

Se tiene que la estimación de las nuevas posiciones van a contener un error

del orden de At4, donde Af es el tiempo de paso en el esquema de dinámica

molecular. Hay que hacer notar que este algoritmo no toma las velocidades

para calcular las nuevas posiciones. Sin embargo, se puede calcular la veloci

dad a partir de una trayectoria conocida, usando las siguientes expresiones

r(í + Ai) - ;(í
-

Ai) = 2v(i)At + Ü(Aí3) (2.8)

(2.9)

MD estudia la evolución del tiempo dc un sistema clásico de N partículas

en un determinado volumen V. En las simulaciones la energía total es una

costante de movimiento. MD utiliza distintos ensambles, ya que se pueden

mantener constantes algunas propiedades variando otras. Algunos de los en

sambles usados en MD son los siguientes:

■ NVE también llamado ensamble iniciocauónico. En este ensamble se

mantiene el número de partículas, el volumen y la energía constante.

■ NVT también llamado ensamble canónico. En est e ensamble semantiene

rl número de partículas, cl volumen y la temperatura constante.

■ NPT también llamado isotérmico- isoba i ico. En este ensamble se mantiene

constante el número de partículas, la presión y la temperatura con

stantes.
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■ NPH también llamado isoentálpk o-isobárico. En este ensamble se mantiene

constante en número de partículas, la presión y la entalpia constantes.

2.1. Ensambles a temperatura constante

Cuando se realiza una simulación a temperatura constante, desde cl pun

to de vista de la mecánica estadística lo que se pretende cs imponer una

determinada temperatura a un sistema, por lo que el sistema es puesto den

tro de un baño de calor. En estos ensambles la probabilidad de encontrar un

sistema en un estado de energía esta dado por la distribución de Boltzmann.

También se tiene que la distribición de velocidades para un sistema clásico

esta dado por la distribución de Maxwell-Boltzmann y obedece la siguiente

ecuación:

Hp) = (¿)
'

eipl-V/P",)] (2.30)

En simulación se han estudiado diversos métodos para controlar la tem

peratura de un sistema. Por ejemplo Haile y Gupta [20] sugieren que un

rescalamineto en el momento, en el c-ual las velocidades de las partículas son

escaladas a cada tiempo para mantener la energía cinética total constante,

aquí se integra la fuerza de cada partícula

au

*—
35

(2.id

Donde p es el momento y q es la coordenada. El momento p es escalado de

acuerdo a la siguiente e
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qa-Es-ZmA/yjp?) A-fy>! <212)

esto con la finalidad de obtener las velocidades y posiciones. Andersen [1]

propone un método poi el cual las partículas cambian sus
velocidades por col

isiones estocásticas. donde cada colisión estocástica es uu evento instantáneo

que afecta el momento de una partícula. Nosé [40]|21] incluye un grado de

libertad adicional (s) e! cual actúa como un sistema externo para el sistema

físico de N partículas. Por lo que el Hamiltoniano usado es:

H = Y^ P?/2'"*í2 + W(q,) + P2J2Q + gkThts (2.13)

Donde p, es un momento conjugado de s, Q es un parámetro de dimensión

(energía tiempo2)., k es la constante de Boltzmann, T es una temperara ex

terna, g es un parámetro para los grados de libertad de un sistema físico,

Este formalismo puede ser aplicado a las ecuaciones de movimiento

rfq,
_ BH_ _ _pj_

dt
'

dp,
~

m,s2

m

(2.14)

(2.15)

|f"-^ = (£p>^-S*?> (2-16)

2.2. Ensambles a presión constante

En simulaciones a presión constante el volumen es considerado como l

variable dinámica que cambia a lo largo de la simulación. Por esto Mam
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tt al. [34] proponen ecuaciones de posición y momento:

En la ecuación 2.17 se introduce un termostato, con las variables (i- pit y

Qi. También se observa la adición de un borostalo con las variables t. p, y

W. donde t es un logaritmo del volumen de) sistema.

£ = /tj(V/V(0}) (2.18)

Donde V"(0) es el volumen a i = 0. W es el parámetro de masa asociado a t y

p( es el momento conjugado a «. estas ecuaciones pueden ser complementadas

con ecuaciones de movimiento para el volumen

W
(2-19)

Donde Pcl! es ia presión externa, esta presión es impuesta como lo es la

temperatura. P¡>¡t es la presión interna del sistema, la cual puede ser calculada

a lo largo de la simulación con la siguiente ecuación

Mis
.mv]

av
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Donde U es el potencial [15], Andersen [l] propone para un ensamble NPH

remplazar las coordenadas r,. i—\ N, de los átomos por coordenadas

escaladas /j,
= r,/V1/3,¡: = 1,2. ....A'., donde las ecuaciones de movimiento

resulat.antes son:

^_p, i «■

di ra 8 dt

^—+(!¿l¡-|É^))/v <-)

Para un ensable NPT Andersen introduce colisiones estocáticas dentro de una

presión constante. Parte de las ecuaciones Hainiltonianas de moviemicnto

(2.24)

(2.25)

(2.26)

■ = -(30)'(-2(2,„Q2'3)-'yjj|.T, + Q"3'Tftj»'(Q"V,j) + 3aQ)
,
= ) KJ

(2.27)

3 ecuaciones de rnoviemiento para el sistema escalado pupden ser resul-

imnériramcnto para dar las coordenadas y ntomento como función del

dp,

di

ü~
ni,z y- l'n«'t.Q'"\l>,¡\)

A l"'*l

dQ Pi

di
'

Ü
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tiempo. Nosé [4U| propone ln, ensamble TP combinando el método de presión

constante de Andersen [1] el cual propone un rescalaniinto de coordenadas

dado por V"1
*

y un rescalamiento del tiempo dado por s de tal forma que e]

hamiltoniano resulante es

H - yj pf/2m,V'!/3s2 + U{Vl"q) + pJ/ÜQ + gkTIns + p\/2W + P„V

(2.28)

Donde p, es el momento conjugado de V, W es la masa para el momento

de volumen y P.i rn la presión externa. Aliora las ecuaciones dc movimiento

(2 29)

(2.30)

(2.31)

§- = E(P?/'"al/2'V-9*r)/s (2 32)

TtA ***

^ - \Y.tflm,V»h>
- fíq,1/3V -

P„ (2 34)

■«1.

dt
' =
P, /m,Va'V

Jp

di
= "

9q',

lis

dt

Pa

Q
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CAPÍTULO 3

Vidrios Metálicos

Un vidrio metálico surge a partir de un líquido que es enfriado lo su

ficientemente tapido para evitar la cristal ización Para vidrios metálicos las

velocidades dc enfriamiento críticas son usualmente altas [lSj. se a encontrado

teóricamente que para el aluminio la velocidad de enfriamienlo es alrededor

de4.2xl013A*/5 [7]. El estado de vidrio es alcanzado cuando un liquido enfria

do solidifica sin cristalización lo cual es asociado con el fenómeno de transición

de vidrio que a su vez esta relacionado con la habilidad formadora de vidrio

(GFA equivalente a Glass-Forming .Ability). que mide la velocidad critica

de enfriamiento por encima de la cual uo ocurre la cristalización durante la

solidificación La GFA esta dada por la relación Ts/T¡ donde Tg es la temper

atura de trancición de vidrio y T¡ es la temperatura del líquido. Los vidrios

metálicos ofrecen atractivos beneficios combinando algunas propiedades de

seables de metales cristalinos y la forma convencional de vidrios base óxido

15
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[17], Los procesos de formación de un vidrio son altamente influenciados por

la evolución de la cinética de )a.s fases termodinámicamente estables. Los ran

gos de composición donde los vidrios se forman tienen condiciones que son

cü)iUu.<,í.1;is pui la competen (.i;. <]■ |,o-_k,*.- ¡cm/c par<- crist aüzat incluyendo

no solo las soluciones sólidas sino también las tases intermedias estables o

inetaesl abies. Incrementando la eficiencia atómica decrece el volumen libre

lo cual hace que se reduzca la movilidad atómica la cual conlleva a la cristal

ización. Como lo mencionamos anteriormente la formación de vidrio requiere

la estabilización de la estructura amorfa y la supresión de la cristalización:

para aleaciones de multicomponentes de átomos de diferentes tamaños con

una estructura densa son energéticamente favorables. La formación de vidrio

vía supresión de cristalización puede ser lograda de dos formas: una es para

evitar por completo la nucleación, la otra es la supresión de crecimiento del

cristal [33] .

...T„.—

£ 900

S 800

tf

.•*■*

700

'

& 1.0 i.s i

loo <s)

Figura 3.1: Diagrama Tiempo-Tíiiipeíaluia-IYanslormaciói, muíslla el ComiHnie de la crislalizacón

como función del sobi enfriamienlo. Poi debajo de 800 K Eon observado* dos fenómenos de cristalización.

una cis. aleación pnmaiia (gl seguida por una cristaliiac.ón secundaria. |31j.

La figura muestra un diagrama (TTT) tiempo-temperatura-transfonnarión
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para un liquido superenfriado de Zru.iTii3&Ctiw¿Ni)oB*e32£, esta figura

muestra todos los tiempos de medición para el inicio de la cristalización

a diferentes temperaturas. En la figura se aprecia la típica forma "C" a 51

s y 850 K. muestra que la velocidad de enfriamiento crítica para evitar la

forma "C (cristalización) eu este sistema es de l.SK/s, además indica que

por encima de 800 K la fase metaestable del líquido sobreefriado esta dom

inada por un evento de cristalización, niietras que por debajo de 800 K es

observada una cristalización primaria y secundaria. Estos diagramas indican

también el incremento de la fuerza de arrastre para la cristalización, además

del decrcmento de la movilidad atómica en el super e)ifriamieuio|31]. Si se

separan las contibuciones cinéticas y termodinámicas para la GFA encon

tramos que los vidrios metálicos muestran alta viscosidad y baja fuerza de

arrastre para la cristalización [5].

En el desarrollo de diferentes vidrios metálicos se han investigado diversos

sistemas base 2r[47], base Fe[8], base Al y base Fe[43]. base Cu[45][36], en

contrado propiedades muy interesantes por ejemplo, el sistema Co — Fe —

Ta - B - Mo presenta un esfuerzo a la tensión de ó.2GPa. vidrios metálicos

base hierro de 4GPa, base Ni aproximadamente ZGPa. base Cu 2GPa [48]

Así pues se lian planteado aplicaciones potenciales para estos materiales. Sis

temas base hierro presentan buenas propiedades magnéticas, los ba,sc níquel

tienen buena resistencia a la corrosión |27|5 otras aplicaciones que so les ha

dado a estos materiales es el uso como catalizadores [18] y como separadores

de celdas de combustión por su alta resistencia a la tensión.
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3.1. Potenciales Interatomicos

En dinámica molecular las fuerzas interactuantes entre los átomos son

representadas por medio de funciones de potencial también llamados poten

ciales empíricos: con diferentes parámetros, los cuales pueden ser fiteados

para datos experimentales o calculados. Se han estudiado potenciales inter

atomicos para dos, tres y muchos cuerpos. Para 2 cuerpos el más conocido

es el Lennard-Joimes. el cual calcula las fuerzas de Van der Waals y la forma

funcional es:

"<'>-*[(f)"-(f)1 (3»

Para potenciales de muchos cuerpos la energía potencial no puede ser

encontrada por medio de la interacción entre pares de átomos, aquí la in

teracción entre partículas son calculadas por la combinación de términos de

alto orden.

El desarrollo de potenciales empíricos para muchos cuerpos en los últimos

años han recibido un gran impulso en el área de ciencia de materiales prin

cipalmente por sus importantes aplicaciones en el diseño de materiales a

condiciones dadas. Los potenciales interatomicos han sido usados en la mod

elación de propiedades mecánicas y termodinámicas en mátales y sus alea

ciones. Muchos potenciales han sido propuestos en la literatura; por ejemplo

el Embedded Atom Method (EAM) de Daw y Baskes [ll], el Finnis Sin

clair (FS) [13], el Rosato-Guillope-Legrand (RGL) [10], el Second-Moment

Approximation del Tight-Binding (TB-SMA). En términos generales, estos

potenciales son capaces de reproducir propiedades estructurales y dinámicas

tales como parámetro de red. energía cohesiva, constantes elásticas y fonones.
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El embedded atom method (EAM) fue desarrollado por Daw y Baskes,

este potencial es basado en la teoría del cuasi-átomo [44], el cual permite el

tratamiento de sistemas metálicos, impurezas, superficies, aleaciones, entre

otros. El EAM toma a los átomos como impurezas en un sólido, debido a

que la energía de una imuieza es un funcional de la densidad de electrones y

la energía cohesiva puede calcularse a partir de la energía de "embedding''

Hohenberg y Kohn muestran que la densidad de electrones únicamente es

pecifica el potencial, además que la energía es una funcional de la densidad

[l l]. Cuando se toma a los átomos como una impureza la energía total puede

ser obtenida a partir dc) concepto de cuasi-átomo y es dada como sigue:

£»,=yjí-,(».,) 0.2)

Donde F, es la energía de "embedding' , ph., es la densidad del "host:' a la

posición R, pero sin átomo i y la energía total es la suma de las contribuciones

individuales, También se hace una corrección para repulción núcleo-núcleo y

se asume que esta toma la forma de un par repulsivo a corto alcance entre

los núcleos, por lo que la energía lotal resultante es dada por la ecuación

£W-X>,(/>m) + í £ 0,}{K3) (3.3)

p>...
= Y, fAKj)

-¡(-■íO

Donde Eta, es la energía interna total. p¡,j es la densidad de electrones

al átomo i. /¿ es una función para la densidad de electrones del átomo j

como función de la distancia, R,} es la distancia entre i y j. Ft(fitJ) es la

energía de "embedding" para el átomo
*

en una densidad de electrones p¡„i V
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<$,j es el potencial central en 2 cuerpos envíe los aromos i y j. Las funciones

correspondientes a Fj (#,,,■), (¡>,}. y /¿ pueden adquirir diferentes formas por

ejemplo Baskes y Daw [11], Johnson [29]. Foiles. Baskes y Daw [14] ,
J.Cai y

Y. Y. Ye [ó] dan buen detalle de estas funciones. Las variables / y F deben ser

especificadas para cada especie atómica y tp para cada posible combinación

[11], [29]. A partir de la ecuación 3.3 pueden ser calculadas propiedades tales

como parámetro de red, costantes elásticas, energía de form^ión de vacancia,

energía de sublimación, modulo volumétrico.

distanda de equilitn lo b) Comportamiento dr- la energía dc embedding' (Ffl) en función de la densidad

dc clccl vencí 11 l;,t iva ¡(V

La figura obtenida por Cai y Ye muestra las funciones resultantes para

F(p) y <¡>(r) de Ni. Ag. Gu, Pd. Au. Pt y Al [6]. Cleri y Rosato sugieren que

las propiedades cohesivas de los metales de transición son originadas desde

la banda d de la densidad de estados. Ellos muestran la energía cohesiva de

la siguiente forma:
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B,=yj(£í¡+fii) (3.4)

Donde E'R es el la interacción del par repulsivo que toma la forma de Born-

Mayer y E'g es el "tight-binding" de la banda de energía d para metales de

transición aproximados por el segundo momento. Estas dos energías están

dadas por las siguientes ecuaciones

r . i"2
ai— £&*

<-■»->■'■■

-**\ os)

£»=E A"e'
'■•<-"'•'-•*■ (36)

Donde ri} es la distancia entre los átomos i y j, r£ es la distancia del primer

vecino, £. q, A y p son parámetros ajustables al potencial [10;.

Dinámica molecular describe a los átomos como partículas interactuando

a través de un potencial interátomico, que describe su energía como función

de la posición cn relación a lodos los átomos vecinos en una región del espacio

[42].

3.2. Caracterización Estructural

3.2.1. Función de distribución radial

La función de distribución radial (RDF) ha sido ampliamente usada para

describir sistemas líquidos y amorfos, esta es una función de correlación entre

pares. Describe como los átomos se organizan unos alrededor de otros en una

estructura local y representa la probabilidad dc encontrar un par dc átomos
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como función de una distancia r a partir de un átomo central. El RDF puede

ser definido de la siguiente forma:

"°"'r) = 4„-,.¿A*ag¿'i"-|f*'l) Í3J)

Donde p es la densidad en el sistema de JV átomos, N0 y N$ son el número

de átomos del tipo o y 0 respectivamente. | f,; | es la distancia entre los dos

átomos i y j [9] [46].

3.2.2. Caracterización por "Voronoi tessellation"

En vidrios metálicos los átomos tienden a organizarse entre ellos, tal que

maximizen la densidad de empaquetamiento local. El ambiente local de un

átomo puede ser tratado en términos de la geometría de la capa formada por

los átomos de vecinos cercanos referidos a la primera capa de coordinación

]3]. El método de "Voronoi tessellation" se usa para caracterizar el ambiente

atómico así como el orden topológico a corto y mediano alcance. El Poliedro

de Voronoi (VP) es un análogo a la celda de Wigner-Seilz sólo que el VP

es usado en sistemas desordenados, mientras que la celda de Wigner-Seitz

es usada para cristales. Un VP en 3-D es un poliedro convexo formado de

planos perpendiculares entre vectores del centro a sus medios puntos [16].

Para mejor entendimiento del VP se describirá la construcción del mismo,

primero consideremos un conjunto de centros Fj, F-., . ...F„ en L dimensiones

en un espacio euclidiano E. El VP V¡ alrededor de un centro P¡ dado es el

conjunto de puntos más cercano a F, que aun Pj

Vi = {rdS:d{x,Pt) < d{x,P¡),i = 1.2 n) (3.8)
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Donde d denota distancia. Los poliedros son intersecciones de la. mitad

del espacio. El conjunto de VP correspondientes a una configiuración dada

de centros es llamada diagrama de Voronoi. Dado un centro F, y su vecino

F, la línea F,Fj es cortada perpendicularmente a su medio punto ¡/,j por el

plano í),j. En este caso se llama Hl} al medio espacio generado por h,j que

consiste en un subconjunto de E en el mismo lado de hl} como P¡3

V, = C\}H„ (3.9)

\ ', está limitada por las caras, con cada cara fi} pertenecientes a distintos

planos h,j. Es pertinente distinguir los tipos de vecinos de P¡

1 . Vecinos directos: Si y,3 pertenece a l", entonces. F, es un vecino directo.

2. Vecinos indirectos: Si un subconjunto de h,} es una cara de V¡ pero ¡/¡j

no pertenece a v, entonces, F, es un vecino indirecto.

3. Vecinos degenerados: Si la intersección de h,3 y V, es justo un vértice o

un eje entonces. F, es un vecino degenerado.

4. Vecinos Cuasi-di rectos: Si P¡ es un vecino directo o si F, sería un vecino

directo en ausencia de todos los vecinos indirectos entonces, es un vecino

cuasi-directo de P¡

La figura 3.3 muestra ¡as clases de vecinos en un VP en 2-D. Observamos

que los vecinos cuasi-directos generan un poliedro directo D. Por lo que se

puede decir que V, C D, para cada t. Para la construcción del VP se comienza

construyendo el poliedro D. a continuación se procede a V. Dado un centro

P¡ y su poliedro directo en el limite D, se puede circunscribir una esfera de

diámetro cl: alrededor de D,. Entonces si un punto que este más lejos que di

desde F, no podra ser un vecino, esto será un criterio para eliminar candidatos
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Figure 3.3: Ejemplo

a vecinos indirectos. Los vecinos que no son eliminados sirven para obtener V¡

desde L%; vértices, ejes y algunas caras completas son cortadas por un plano

generado por vecinos indirectos. Estudios de modelos aleatorios indican que el

número promedio de ejes por cara es aproximadamente 5. En la construcción

de D¡ y V¡ se encuentran primero las caras, después los ejes y finalmente los

vértices [4]. Se pueden definir índices de Voronoi para asignar los diferentes

tipos de coordinación del poliedro (CP) alrededor de un átomo central, estos

índices están dados por (n3.n4,n5.n^. ...) donde nm denota el número de

vértices en la CP con un número de ejes igual a m. Los índices del vértice vm

son arbitrarios pero Tienen 2 restricciones. Una es, que el total del número de

vértices en un poliedro de coordinación es igual al número de coordinación

del átomo central

y>„ = z OW)

La segunda, un poliedro de Voronoi para algún átomo podría satisfacer
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la relación de Euler

J2= I6" ™)v- = ° (311)

Doncie se toma en cuenta que el vértice la CP m es igual a cl número de

ejes por cara de Voronoi entre esle vértice y el átomo central.
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CAPÍTULO 4

Detalles computacionales

4.1. Temperaturas de Fusión

Se realizaron cálculos para encontrar la temperatura de fusión del Alu

minio y de Al3Fe. La simulación fue realizada para 1000 átomos con condi

ciones periódicas en xyz. se uso Large-scale Atomic/Moleculai Massively Par

allel Similator (LAMMPS) [22] que es un código basado en dinámica molec

ular clásica. Este código modela ensambles de partículas en estado líquido,

sólido o gaseoso. Puede modelar sistemas tales como atómicos, poliméricos,

biológicos, metálicos y sistemas de grano grueso con una gran variedad de

campos de fuerza y condiciones frontera.

Para el Aluminio se utilizaron dos tipos de potenciales, uno fiteado por

Daw y Baskes [11] y el otro fue desarrollado por Mendelev eí. al. [38]. Se

tomo como referenria para los dos casos una celda fcc con parámetro de. red

27
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de 4.05 A [32].

También se calculo la temperatura de fusión para una aleación de Fe-Al. para

esta aleación se tomo la fase FeAlg, aquí partimos de una estructura ¿I2 con

parámetro de red de 3 7856 A desarrollado por Mendelev eí. al. [37].

El calculo de temperaturas de fusión se llevo acabo fundamentalmente en

cuatro etapas las cuales se describen a continuación

1. En la primera etapa se construyo una supercelda de 5x5x10 (1000 áto

mos), la simulación fue llevada a cabo a un número de partículas, pre

sión y temperatura constantes (NPT). La temperatura a la que se llevo

a cabo la simulación fue por debajo del punto de fusión en este caso a

600 K para Aluminio y 900 para la aleación de Fe-Al. en los tres rasos

la presión fue de 0 bar. el objetivo de esta etapa es simular el sistema

solido.

2. En la segunda etapa la mitad de los átomos se mantuvieron fijos, es

decir el sistema de dividió en dos partes tomando el eje Z. tal que la

mitad de los átomos en la supercelda que se encuentran en la mitad

menor dc la caja cn dirección Z se encuclillan fijos (fuerza y velocidad

cero), mientras que los oíros se encuentran móviles. Los átomos que se

encuentran móviles se someten a una simulación en la cual el número de

partículas, volumen y lemperatura permanecen constantes (NVT): la

temperatura de esta simulación -será mayor a la esperada de fusión por

lo que se obtendrá una fase líquida. Al final de ésta etapa tendremos

sólido y líquido en una misma caja, lo que sigue es equilibrarlos.

3. En la tercer etapa se realizo una simulación a una número de partícu

las, presión y temperatura constantes (NPT). en esta simulación se

piTtrnde equilibrar la fase sólida y líquida por lo cual los átomos cs-
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taran libres para moverse por lo que se requieren pocas iteraciones.

Esta etapa parte de la ultima configuración de la etapa anterior, solo

se toman las posiciones de los átomos no sus velocidades dado, que las

velocidades se generaran de acuerdo a la distribución de Maxwell a la

lemperatura que se desea.

4. En la etapa 4 se busca lo que es la co-existencia de la fase sólida y

líquida, lo cual se puede hacer de dos formas una es a. un número

de partículas, presión y temperatura constantes (XPT) y la otra es a

número de partículas, presión y entalpia constantes (NPH) En el NPT

la temperatura promedio esta fijada a un valor deseado por lo que si

la temperatura en la simulación estará por encima o por debajo de la

temperatura de fusión del sistema: si se encuentra por debajo el sólido

prevalecerá ya que el liquido irá desapareciendo mientras que si se en

cuentra por encima el liquido prevalecerá y el sólido desaparecerá. Para

el cale ulo a NPH la temperatura promedio no se encuentra definida pol

lo que si la temperatura inicial del sistema es inferior a la de coexisten

cia el solido será más estable por lo que la energía potencial disminuirá

y la energía cinética aumentará por el contrario si la temperatura ini

cial es superior a la de co-existencia el liquido será más estable por lo

que la energía potencial aumenta y la energía cinética disminuye.

4.2. Vidrios Metálicos

En este trabajo se estudio la formación de vidrio metálico del sistema

-4/75Fe25, la simulación fue realizada para 13500 átomos con condiciones

periódicas en xyz, se uso Large-scale Atomic/Molecular Massively Parallel

Similator (LAMMPS) [22]. Se partió de la fase FeAl3, con una estructura
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LU de parámetro de red de 3.7856 Á [37].

La simulación fue realizada de ia siguiente forma:

1. Primero, la aleación fue calentada de 300 a 2500 K a una velocidad de

2,75 x 1012A'/s.

2. Se equilibro el líquido durante 200 ps. después el sistema se enfrió a

una velocidad de 5.5 x 10,3K'/s.

3. El sistema fue equilibrado 200 ps.

4. La simulación fue llevada a cabo a Número de partículas, Presión y

Temperatura constantes (NPT),
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Resultados y Discusión

5.1. Temperatura de fusión para Aluminio us

ando EAM

Eu la etapa 1, se obtuvo el perfil de densidad así como la configuración

de los átomos para el sistema sólido de! cual se partirá para obtener la fase

líquida. La figura 5.1 muestra la densidad de átomos como función del largo

de la caja de simulación. Podemos apreciar en la figura 5.1 (a) que la densidad

de átomos se encuentra entre 25 y 30. La configuración final de los átomos

puede ser analizada en la figura 5.1(b) donde se observa que los átmos se

encuentran completamente ordenados, lo cual sugiere la presencia de una

fase cristalina.

El objetivo de la etapa 2 es obtener la fa.se líquida, por lo cual se trabajo

solo con la midad de átomos (500 átomos) como se describió en 4.1. La

31
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Figura 5.1; a) Perfil de densidad púa cl sólido -, NPT {P=0 bar, T=600 K) como función de la longilud

de celda para Aluminio b) Configu. ación final de los álomos a NPT (P=0 bar, T=600 K).

figura 5.2(a) nos muestra el perfil de densidad para el sistema. Esta figura

nos sugiere la presencia de dos fases, observamos que a lo largo de la longitud

de la celda, es decir de.sde 0 a 20 Á el sistema tiene una densidad de entre

5 y 6 lo cual suguiere la presencia de una fase predominantemente líquida.

De 20 a 41 Á el sistema posee una densidad de entre 25 y 30 que como en

la etapa 1 se encontró, es característica de una fase cristalina. En la figura

5.2(b) se muestra la configuración final de los átomos, observamos que los

átomos de la parte superior presentan alto desorden en su configuración, lo

cual es característico de un líquido, sin embargo los átomos de la parte de

abajo presentan orden en su configuración tal como en la etapa 1, indicando

la presencia de la fase sólida. En esta etapa se obtuvo al sólido y líquido en

la misma caja de simulación.

La etapa 3 tiene como finalidad que los átomos adquiran nuevas posiciones

y velocidades de acuerdo a la distribición de Maxwell, ya que en la etapa 2 la

midad de los átomos (500) se mantuvieron a una fuerza y velocidad igual a
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Figura 5.3: al Peí f.1 dc densidad pa>a el sólido y liquido a NVT |T-*=1500 K) como función de la longitud

de reíd.**- para Aluminio, b) ConfiEuia. tóu final de los Hornos a KVT (T= IBUO K 1

cero. En la figura 5.3(a) y 5.3(b) se observa tanto el perfil de densidad como

el arreglo de los átomos. Apreciamos que las fases sólida y líquida siguen

presentes en la simulacón.

La etapa 4 busca la coexistencia de la fase líquida y sólida por lo que

se realizaron simulaciones a diferentes temperaturas a NPT. Lo que obser

varemos es que si temperatura a la que se fija la simulación se encuentra por

debajo de la temperatura de fusión (Tm), el líquido solidifica por lo que la

fase cristalina predominará, al contrario si la temperatura a la que se fija la

simulación esta por encima de Tm la fase sólida se funde y predomina la fase

líquida[2].

En la figura 5.4(a) observamos el perfil de densidad a diferentes temperat

uras. Aquí se observa que entre 950 K y 1050 K la fase cristalina, predomina,

ya que la densidad se encuentra entre 20 y 23. A 1100 K se puede apreciar

que la fase líquida es la que predomina, la densidad se enruentra entre 5 y
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la) (b|

Figura 5.4: a} Perfil de densidad a 950 K. 1050 K. *,- 1100 K a NPT {P=0 bar) como función de la

longitud de celda para Aluminio. b| FtDF a 950 K. 1050 K. y 1 100 K parí Aluminio.

6. La función de distribución radial (RDF) nos muestra las posiciones del

primero, segundo, tercero hasta n-esimo vecinos, esto se puede observar a

través de picos definidos. La figura 5.4(b) mue.stra el RDF a 950 K, 1050 K
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I" (M |,|

Figura S.S: a) Configuiicióí. hnal de los átomos a 950 K parí Aluminio, b) Configu ración final de los

y 1100 K. Observamos que a 950 K y 1050 K los picos se encuentran bien

definidos lo cual es característico de un sólido cristalino, mientras que a 1100

K se observa que el segundo pico que a 950 K y 1050 K se observaba desa

parece y se hace más ancho lo cual es característico de un sistema altamente

desordenado en este caso un líquido. En la figura 5.11 observamos la config

uración final de los átoms a 950 K. 1050 K y 1100 K, apreciamos que a 950

K y 1050 K el sistema se cristaliza mientras que a 1100 K la fase líquida es

la que predomina

La figura 5.6 muestra el comportamiento de la energía potencial (Ep),

volumen (V) y entah'a (H) como función de la temperatura. Observamos

que a 1100 K la energía potencial, el volumen y la entalpia tienen mi au

mento abrupto, lo que sugiere que el sistema se ha fundido. Por lo tanto.

el movimiento de los átomos será mayor lo cual genera mayores colisiones y

expansión en el sistema, esto se ve reflejado eu el aumento del volumen. La

energía potencial aumenta debido a que ias partículas tienen mayor interac

ción. Los cálculos realizados nos sugieren que la temperatura de fusión del
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Figure 5.8: La energía poiencial {Ep) Entalpia {H) del volumen (V) romo función de la temperatura

para Aluminio a NPT (P=0 bar, T=950. 1050 y UOO K respectivamente).

aluminio utilizando el EAM es cercana a 1100 K, la cual esta por encima

de la experimental 166.5 K, esta sobre estimación nos sugiere que debe de

hacerce una reparametrización en el potencial.

5.2. Temperatura de fusión para Aluminio us

ando EAM/FS

Para la simulación realizada usando el potencial EAM/FS se llevaron a

cabo las mismas etapas que en la sección 5.1 los resultados obtenidos se mues

tran acontinuación.

La figura 5.7(a) nos muestra el perfil de densidad para la etapa 1. Podemos

observar que la densidad sr encuentra entre 25 y 30, lo que nos indica que

tenemos un sistema sólido. En la figura 5.7(b) podemos apreciar la configu-
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ración final del sistema, la cual se observa ordenada, lo que nos sugiere una

fase sólida.

Fieure S.T: a) Perfil de densidad paia el sólido a IÍPT(T=8pO K. I'=0 bai ) .orno función dií la longitud

de celda usando EAM/FS para Aluminio b) Configuración final dc los átomos a NPT(T=fiQD K P=0

bar) usando EAM/FS para Aluminio

En la figura 5.8(a) se observa el perfil de densidad para la etapa 2. Do 0 a

20 Á apreciamos que la se encuentra entre 5 y 6 lo cual sugiere la presencia

de un sistema líquido, de 20 a 42 se tiene una densidad de entre 25 y 30 que

como anteriormente en la etapa 1 se encontró nos indica una fase sólida. En la

figura 5.8(b) se presenta la configurae i oón final del sistema Los átomos de la

parte superior se encuentran completamente desordenados lo cual nos indica

que tenemos una fase liquida, mientras que los átomos de la párate de abajo

se observan en una configuración ordenada indicándonos la presecia de un

sólido. En las figuras 5.9(a) y 5.9(b) observamos que el sistema adquirió una

nueva configuración, pero manteniendo la fase sólida asi como la líquida.

En la figura 5.10(a) representamos el perfil de densidad a diferentes tem

peraturas. Observamos que a 950 K la fase líquida es la que predomina.
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Longilud de la celda |Á]

Figura S.S, a) Pcjfil dc densidad p

d.- rildi- usando EAM/FS pa.a Alun

EAM/FS para Aluminio

Longitud de la celda [Á]

Figura 5.9: a) Ptífil de densidad para el sólido >■ liquido a NPTIT=S00 K, P=0 bar) coma función á

la longitud de leída usando EAM/FS para Aluminio b) Configuración final de los átomos a NPT{T=<X¡

K. P=0 bar) usando EAM/FS para Aluminio
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También lo podemos apreciar en la el RDF (5.10(b)) donde a 920 K y a 940

K los picos se encuentran bien definidos, sin embargo a 950 K, el segundo

pico que aparecia a 920 K y 940 K desaparece y se hace ancho, lo cual es

caracteristica de un liquido.

M (b)

Figura S.10: a) Perfil de densidad a 920 K. 910 K y 950 K a NPT(P=0 bar) como función de Ja longitud

de celda para Aluminio . b) RDF a 920 K, 940 K y 950 K para Aluminio

La figura 5. 1 1 mue.stra como combia la configuración final de los átomos

con el aumento de la temperatura.

En la figura 5.12 podemos apreciar el comportamiento de la energía po

tencial (Ep), el volumen (V) y la entalpia como función de la temperatura.

Observamos que conforme aumenta la temperaura estas cantidades también

aumentan. A 9.50 K encontramos un aumento abrupto en el Ep. V y H. lo

cual sugiere que la fase líquida es la que predomina. Este aumento se debe

a que los átomos en fase líquida adquieren mayor energía lo cual conlleva a

una expansión en el sistema.

Los cálculos realizados utilizando el potencial EAM/FS nos sugieren que

la temperatura de fusión .se encuentra cercana a 950 K. la cual esta en acuerdo

con la experimental- La tabla 5.1 muestra temperaturas de fusión obtenidas



40 CAPÍTULO 5. RESULTADOS Y DISCUSIÓN

ía) (b) (c)

Figura, 5.11; a) Configuración final dc los álomos a 920 K para Aluminio, b) Configuración final de los

átomos a 940 K para Aluminio c) Configuración final de los átomos a 950 K para Aluminio
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Figura 5.12: La energía polcnciai (Ep). Entalpia (H) y volumen (V) como función dc la lemperatura

para Aluminio a NPT(P=0 bar, T=920 , 940 y 950 K respectivamente).

en este trabajo y las obtenidas en los trabajos de Bedova-Martínez et. al.{2],

Davenport et. oí.[35] y Morris ef. cí.[39] para Aluminio. Observamos que

usando el potencial EAM obtenemos que la temperatura de fusión esta por
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Cuadro 5.1: Temperarías de fusión parael Aluminio

Método Tm

En este trabajo EAM 1100 K

En este trabajo EAM/FS 950 K

Por energía libre [35] 809 ± 9K

Por coexistencia de fa^s [39] 724 ± 10K

Por energía libre[2] 870 ± 5K

Experimemal [32] 933.5 K

encima de la experimental 166-5 K. Sin embargo la temperatura obtenida

usando EAM/FS es muy cercana a la experimental ¡32].

5.3. Temperatura de fusión para la aleación

Ál3Fe

En esta sección mostramos los resultados obtenidos para el calculo de la

temperatura de fusión para la aleación AI3Fe. Este calculo se llevo a cabo

de la misma forma que en la secciones 5.1 y 5.2.

La figura 5.13 nos muestra el perfil de densidad y la configuración final de

los átomos a 900 KyO bar. Observamos en la figura 5.13{a) que la densidad

se encuentra entre 28 y 34 lo que suguiere la presencia de una fase sólida.

Esto lo podemos apreciar también en la figura 5.13(b) ya que los átmos se

encuentran completamente ordenados.

La figura 5.14{a) muestra el perfil de densidad así como la configuración de

los átomos. Podemos apreciar la presencia de 2 fases, de 0 a 16 Á encontramos

una densidad de entre 6 y 7 lo que nos indica que tenemos la fase líquida.
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Longilud de la celda |Á}

Figura 5.13i a) Perfilé

aleación AhFc

á para el sólido a NPT(T=900 K

1 bl Configuiación final de los air

Longitud tic la celda |ÁJ

Figura 5.14: ai Perfil de densidad para el salido y el liquido a NVT(T = HiQ0 K¡ para la aleación AlsFr.

como función de la longitud de celda, b) Configuración final dt lo: áumiút a NVT(T=1600 Kl paia la

aleación ^l3Fe
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De 16 a 38 A observamos una densidad de entre 28 y 35 igual que en la

etapa 1, por lo que tenemos una fase sólida En la figura 5.13(b) observamos

que los átomos de la parte superior se encuentran desordenados, lo cual es

característico de un líquido Los átomos de la paite de abajo se encuentran

bien ordenados indicándonos la presencia de la fase sólida. En esta etapa

obtuvimos que el líquido y el sólido se encontraran el la misma caja de

simulación.

Figura S.15: a* Perfil de densidad para el solido y el liquido a NPT (T= 1 100 K. P=0 bar] para la aleación

Ai, Fe como función de la longilud de celda bl Configuración final de los átomos a NPT (T=110O K,

P=0 bar) para la aleación Al3Ft

El objetivo de la tercer etapa como ya se dijo anteriormente es propor

cionar nuevas posiciones y velocidades a los átomos dc acuerdo a la distribu

ción de Maxwell. Por lo que la figura 5.15 muestra el perfil de densidad y

la configuración de átomos. Lo que observamos es que seguimos teniendo

presentes tanto la fase sólida como la líquida.

La figura 5.16(a) musirá el perfil de densidad a 1350. 1400 y 1450 K

respectivamente. Observamos que a 1450 K el sistema es predominantemente
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líquido. El RDF (fig. 5.16(b)) nos indica que el hombro que aparece a 3.5 Á

tiende a desaparecer con el aumento de la temperatura. El pico que aparece

a 4.2 A se vulve más ancho conforme aumenta la temperara. La figura 5.17

nos indica la evolución de la configuración final de los átomos con el aumento

de la temperatura.

M (b)

Figura 5.16: a| Perfil de densidad a 1350 K, 1400 K y USO K a NPT(P=0 bar) como función de la

longilud de celda parala aleación AI3Fe b) RDF a 1350 K 1400 K y 1450 K para la aleación At¡Ft

La figura 5.18 nos muestra el comportamiento de Ep. V y H en función de

la temperatura. Observamos que 1450 K Ep. V y H aumentan sugiriéndonos

la presencia de la fase líquida. En un líquido el número de colisiones entre

los átomos aumentan por lo que la energía potencial tiende a aumentar y

el sistema a expandirse. Los cálculos realizados nos llevan a conclusión de

que la temperatura de fusión, calculada por co-existencia de fases en este

trabajo para la aleación AI3Ft se encuentra cerca de 1450 K. la cual esta en

acuerdo con la reportada en el diagrama de fase Al-Fe que es de 1430. 15K [28].
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a) Configuración final de los átomos a 1350 K para la aleación Al-¿Fe

mos a 1400 K para la aleación Al¡Ft. t) Configúrale i ón fin.il de los ítom
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5.4. Vidrios metálicos

En este trabajo se estudio la formación de vidrio metálico del sistema

MnFe&h la simulación fue realizada para 13500 átomos con condiciones

periódicas en xyz, se uso Large-scale Atomic/Molecular Massively Parallel

Símilator (LAMMPS) [22], que es un código basado en dinámica molecular

clásica. La velocidad de enfriamiento utilizada fue de 5.513A'/s- Los resulta

dos obtenidos en este trabajo se muestran a continuación:

(.) (b)

Figura 5.19: Caja de simular ¡ón en 3D del sistema AtlsFc2y a) Comenzando la sistema a 300 K b|

Estado final del Vidrio Metílico.

En la figura 5.19 observamos la configuración de los átomos a 300 K y

cuando se forma el vidrio metálico.

La. figura 5.20 nos muestra como cambia el volumen como función de la

temperatura. Durante el calentamiento observamos una transición de primer

orden [12] [30], la cual es observada a 1406 K (1132-8 °C), esta nos indica la

temperatura de fusión (7",„) de la aleación. En la curva del enfriamiento es

observado un cambio de pendiente a 762 K. esle cambio nos indica la temper

atura de transición vitrea, eslos cambios se observan el las figuras 5.20(a) y
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5,20(b). El estudio de temperatura de fusión y temperatura de transición vit

rea se llevo a cabo a diferentes presiones: en este caso las presiones estudiadas

fueron: 0. 3. 6 y 12 GPa respectivamente.

En la figura 5.21 observamos el cambio del volumen cn función de la tem

peratura a 3. 6, 9 y 12 GPa respectivamente. Se aprecia que la temperatura de

fusión aumenta linealmente conforme aumenta la presión, esto se puede ver

claramente en la figura 5.22, mientras que la temperatura de transición vitrea

aumenta exponencialmente con el aumento de la presión, lo rual podemos

observar en la figura 5.23.

La función de distribución radial (RDF) nos muestra las posiciones del

primero, segundo, tercero hasta nth vecinos, esto se puede observar* a través

de picos definidos. En este caso la figura 5.24 nos muestra el RDF de los pares

de Fe-Fe 5.24(a). Fe-Al 5.24(b) y Al-Al 5.24(c) a 0. 6 y 12 GPa respectiva

mente. Lo que observamos es que a 300 K tenemos un sistema cristalino, esto

debido a que los piros présesemes se encuentran bien definidos, sin embaí-
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a 5,21: Coniporlainiculo del volumen en funció:

mentó del sistema A¡nFt*a 8 a) 3 GPa. b) 0 GPí 9 CPa y c) 15 GPa.

go cuando el sistema se encuentra 2500 K apreciamos como emerge un pico

ancho que nos indica que la estructura se encuentra altamente desordenada.

esto es característico de un líquido. Después cuando se forma el MG observa

mos un desdoblamiento en el segundo pico, lo que nos indica que tenemos un

empaquetamiento atómico más alia del primer vecino, este desdoblamiento

es característico de una estructura de un sólido amorfo en este caso un vidrio

metálico[30] [25].

La figura 5.25 nos muestra el RDF para los pares Fe-Fe(5.25(a)), Fe-
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Al(5.25(b)) y A]-A)(5.25(c)) a 0. 6, y 12 GPa respectivamente para el vidrio

metálico, apreciamos en la figura 5.25(a) como el primer pico va disminuyendo

en función de la presión, esto sugiere el número de vecinos se esta dismin-

uyeudo. En el RDF de los pares Fe-Al (fig 5.25(b)) observamos la formación

de un hombro a 3.1 Á, lo cual nos indica que el orden local entre el Fe-Al

esta dominado por un enlace fuertemente covalente [25]. La aparición de este

hombro fue reportado por Li Hui[25] para la aleación Ai*n,Fe^¡. También ob

servamos que conforme aumenta la presión este hombro tiende a desaparecer.
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Figura 5,24: Los PRDF parciales a 0. G y 12 GPa respec tivamcntc par

c) AWU- (S=SóJido 300 K. L=Líquido 2500 K y MG=Vidr¡o metálico)

a) Fe-Fe. b) Al-Fe y

Para el mejoi entendimiento del comportamiento de la función de dis

tribución radial en el vidrio metálico, se realizo un fiteo el cual se muestra en

la figura. 5.26. Aquí podemos observar que en el RDF para Fe-Fe el primer

pico se subdivide en 2 picos, para Fe-Al en 3 picos y en Al-Al en 2 picos.

En el RDF el primer pico nos indica como es el ordenamiento a corto

alcance en el sistema que se tiene, por lo cual el la figura 5.26(a) observamos

que el primer pico se subdivide en 2. esto nos sugiere un ordenamiento local a
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Figura 5.25: Los PftDF p

respect ivamente en el vidrio n

s pares, a] Fe-Fe. b) Al-Fe y c) Al-Al a 0, 6 y 12 GPa

mediano alcance ya que podemos apreciar que con el aumento de la presión el

segundo subpico se ensancha lo cual genera la aparición de un hombro. En la

gráfica de la parte superior derecha 5.26{a) observamos también que el área

de los dos subpicos disminuye como función de la presión. La gráfica 5.26(b)

muestra que en la interacción del pal* Fe-Al el primer pico gerera 3 subpicos.

La gráfica de la paite superior derecha nos muestra como el tercer subpico

disminuye conforme aumenta la presión lo cual nos indica que el hombro que

se observa claramente en el RDF a 0 GPa va desapareciendo con la presión

lo que nos sugiere que un posible ordenamiento a mediano alcance se pierde

con la presión- Mientras que la figura 5.26(b) muestra que el primer pico
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1 Al-Al a 0 GPa .

de la interacción de Al-Al forma 2 subpicos pero observamos que tienden

a disminuir ligeramente con el aumento de la presión lo cual se observa de

manera más clara en la figura de la parte superior derecha. Eu este pico no

se observa un cambio considerable con el aumento de la presión lo que nos

sugiere un ordenamiento del par AI-.AL

En este trabajo también pudimos realizar un análisis dc la estructura de
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esta aleación (.4/75Fe25) a través de la estadística de poliedros de Voronoi

utilizando el software voro++ [23]. La figura 5 27 representa la configuración

de los átomos eu el sólido, líquido y vidrio metálico. En la figura 5.27(a) se

aprecia que el sistema se encuetra completamente ordenado lo cual es car-

acieristico del sólido, mientras que el la figura 5.27(b) se observa el sistema

completamente desordenado earactarístico del líquido, en esta figura se ob

serva espacio libre entre los átomos, el cual ya no se observa en el figura

5.27(c) que corresponde al vidrio metálico.

(b) (c)

La figura 5.29 muestra la distribución del número de poliedros como fun

ción del volumen para el sistema sólido, líquido y vidrio metálico a diferentes

presiones. Las gráficas muestran 2 picos debido a que el primero representa

el volumen para los átomos de Hierro y el segundo para los de .Aluminio. Se

observa que los picos del sólido están completamente bien definidos, el pico

del líquido es una gaussiana debido a que los átomos adquieren un desorde-

namieudo, sin embargo los picos que aparecen para el MG es muy similar

al del sólido lo que nos sugiere un ordenamiento a corto alcance en los áto

mos característico de un vidrio metálico. También ajii'eciamos en las figuras
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5.29(a), 5.29(b). 5.29{c). 5.29(d) y 5.29(e) como el volumen para el vidrio

metálico tiende a disminuir conforme aumentamos la presión, esto debido a

que el sistema se esta comprimiendo con la aplicación de la presión.

Figura 5.28: Distribución de los poliedros de Ven

Esto se puede observar mejor en la figura 5.28(a) donde claramente se

aprecia la disminución del volumen en función de la presión, lo mismo sucede

en el comportamiento del área como función del número de poliedros (fig

5.28(b)).

El análisis que se realizo anteriorínen te para el RDF y para la estadística

de voronoi nos llevan a la conclusión de que con el aumento de la presión

la estructura del vidrio metálico pierde volumen libre, lo que nos sugiere un

empaquetamiento en la estructura.
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Figura 5.29: Número de poliet

c) 6GPad) 9CPae) 12GPa

ido. liquido v MG a) OGPa b) ,!GPa
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CAPÍTULO 6

Conclusiones

En este trabajo se realizaron cálculos de dinámica molecular clásica

para encontrar las temperaturas de fusión [Tm) de Al, así como para

la aleación Al3Fc. Se uso el método de co-existencia de dos fases para

llevar a cabo estos cálculos.

Para el calculo de T„x de Al se usaron 2 potenciales diferentes: el EAM y

el EAM/FS, Siendo el EAM, Tm es cercana a 1100 K. estando esta 166.5

K por encima de la experimental (933.5 K) es decir 17.8% de error,

mientras que usando el EAM/FS es cercana a 950 K la cual esta en buen

acuerdo con la experimental con solo un 1-7% de error. Demostrando

la dependencia de las propiedades dinámicas con el potencial.

Para la aleación Al3Fe se encontró que T,„ es cercana a 1450 K. la cual

esta en buen acuerdo con la experimental (1430.15 K). correspondiente

al 1.3 % de error. Esto y otros observables dan confiabilidad al potencial.
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■ El cálculo de temperaturas de fusión utilizado el potencial EAM para

el Ai sugiere la necesidad de una nueva reparametrización en aras de

obtener mejores resultados que estén mas cercanos a los obtenidos de

manera experimental.

• Usando el potencial EAM/FS se obtuvieron mejores resultados debido

a que las funciones usadas para la parametrización son diferentes.

■ Se realizaron cálculos de dinámica molecular clásica para modelar la

formación de vidrios metálicos como función de la presión, en este caso

particular se modelo la aleación AI-;$Fe2$-

■ Se obtuvo las temperaturas de fusión, así como las de transición vitrea

como función de la presión. Se predice un comportamiento lineal para

T„, y uno exponencial para Tg.

■ Se realizó una caracterización estructural por medio de RDF y estadísti

ca de Voronoi como función de la presión. Los resultados nos sugieren

que con el aumento de la presión la estructura del vidrio metálico pierde

volumen libre, lo que nos indica un incremento de empaquetamiento en

la estructura con una dependencia no lineal.

■ El análisis de la función de distribución radial en función de la presión

para el par Fe-Fe nos sugiere un ordenamiento a mediano alcance debido

al ensanchamiento de! primer pico como función de la presión.

■ Para el par Fe-.A! la desaparición del hombro (3.1 Á) sugiere que un

posible ordenamiento a mediano alcance se pierde conforme aumenta

la presión.



Apéndice A: Mecánica Estadística

La mecánica estadística tiene por objetivo derivar las propiedades al equi

librio de sistemas macroscópicos desde las leyes de la dinámica molecular. Se

considerará un sistema aislado con la finalidad de tener a la energía como una

constante de movimiento, esto obviamente es una idealización ya que en el

laboriatorio no se tratan sistemas aislados sino, que algunas veces se necesita

que haya interacción entre los sistemas y el mundo externo. Si se encuentra

que estas interacciones son lo suficientemente débiles entonces, la energía del

sistema será aproximadamente constante por lo cual podemos considerar al

sistema como aislado. El estado de un sistema es completa y únicamente

definido por 3A'' coordenadas canónicas q\.qs, .-.q3N además de 3JV momen

tos canónicos p¡,P2, -■■■.Psx- Estas 6.V variables son denotadas colectivamente

como (q, p). La dinámica de un sistema está determinado por el Hamiltoniano

ft{p- <j)- Por 'o <fue seencontrará que las ecuaciones canónicas de movimiento

están dadas de la siguiente forma

Bp,

^A--P. (2)
ap.
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.1. Postulado de igual probabilidad apriori

El postulado de igual probabilidad a priori dice que cuando un sistema

macroscópico en equilibrio termodinámico, un estado es igualmente probable

a cualquier estado satisfaciendo las condiciones macroscópicas del sistema.

Esto implica que en equilibrio termodinámico el sistema a consideración se

encuentra en un ensamble llamado ensamble microcanómeo que tiene una

función de densidad definada de la siguiente manera:

Constante si E < H{p.q) < E + A

p{p.q) =

si otra

Esto queire decir que lodas las partículas contenidas en el ensamble tendrán

el mismo número de partículas N y el mismo volumen V Aquí se pueden

introducir dos tipos de promedios, uno es el valor más probable y otro es

el ensamble promedio. El valor más probable de f(p.q) es el que posee el

número más grande de sistemas en el ensamble, mientras que el ensamble

promedio de f(p.q) esta definido por

¡d^pd^f(p,q)p(p.q)
U>

fd^pd^qp(p.q)
l '

E! ensamble promedio y el valor más probable ;

cuadrada de la fluctuación es pequeño, es decir

W
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.2. Ensamble microcanónico

l'n ensamble microcauónico es caracterizado por que el sistema va a tener

V partículas, un volumen V y sn enería entre E y E + A, aquí el prome

dio del momento total del sistema es cero ¡24]. Nosotros podemos hacer una

conexción entre el ensamble microcauónico y la termodinámica, esto con la

ayuda del concepto de entropía. Se han conectado la entropía con el número

de microestados posibles íl por la siguiente relación [E,V,N),S tx InQ [19].

Un microestado es un estado del sistema en el que todas la variables mí-

croscápims dt interés están especificadas Dado tl elevado número dc éstas,

en general un microestado no es accesible experimentalmente. Mientras que

un macrotstado esta definido como el estado del sistema que observamos ex

perimentalmente. definido por un número pequeño de variables macroscópi

cas. Es el estado termodinámico del sistema |4lj.

Si nosotros tenemos 2 sistemas en equilibrio termodinámico el número

de microestados íl{El.Vt,N¡.E2. V2. A'**.) es máximo respecto a culaquira

de las variables termodinámicas de uno de los dos sistemas [41]. Por lo
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que si tenernos dos sistemas aislados pero en equilibrio los macroestados

del sistema 1 van a ser Ei.Vj.A'i mientras que SUS microestados serían

£lAJ2i,VuN\). Para el sistema 2 los macroestados son E^V^Ní y sus mi

croestados fl2(E2.V2,N7). El sistema total tambié está aislado por lo que

su energía total es E = E, + E2, el volumen V = Vi + V3 y el número de

partículas es JV = _Y, + N2. ahora el número posible de microestados esta

dado como:

n(S, V, N; EuVi.N* ) = S1*(E*. Vj. A',: £2; V2. N2) (5)

Si se pone en contacto los sistemas 1 y 2 y se deja que el sistema intercambie

energía, volumen y número de partículas, el los microestados evolucionan

con el tiempo hasta que se establece una nueva situación de equilibrio ter

modinámico entre los dos sistemas. Esto se cumple cuando el número de

microestados es máximo.

La forma en que los 2 sistemas pueslos en contacto llegan al equilibrio va a

depender del tipo de pared que los separa: por ejemplo si se tienen una pared

diatérmica, rígida e impermeable las energías E\ y E2 van a ser varaiables

debido a que hay intercambio de calor, sin embargo A'i,.iV2, V-*, Vo estarán

fijos, entonces E = E¡ + E2 y los microestadados están solo en función de la

energía de acuerdo a la siguiente ecuación

n{E:E,)-a,(E,)n,iE-E,) (6)

Si ahora buscamos que se cumpla que el número de microestados sea máximo

tendremos
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«¿i le,

1 fdClA 1 fdQ2\
ílí \dEj Ü2 \dE2i

(8)

A partir de esto podemos decir que desde el punto de vista de mecánica

estadística, el equilibrio térmico entre dos sistemas se encuentra cuando:

Desde el punto de vista termodinámico el equilibrio térmico se encuentra.

cuando las temperaturas de ambos sítemas son iguales

(10)

Otro caso que podemos encontrar es cuando se liene una pared diatérmka,

móvil e impermeable al paso de las partículas; aqui tendremos que -Ei, £2, V]. V¡

son variables mientras que Nj y N¡ son fijos, por lo que ahora tenemos que:

"11 - n **! I
dE, L .ft

"

dV.

A partir de esto concluimos que se tienen 2 condiciones de equilibrio las

cuales podemos representar por medio de la siguiente ecuación

(%g) (12,
V aE, 1.

„.
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Por lo que las condiciones de equilibrio térmico y mecánico son:

r, = r2 p. = p2 (i3)

Otro caso que se puede presesntar cn el ensamble iniciocanónico es donde

tengamos una pared diatérmica. móvil y permeable al paso de las partículas,

por lo cual ahora tendremos que Ei,E2,Vi-V2.N-¡.N'2 son variables, por lo

tanto tenemos que los microestados son:

íl(£. V.A'; £,.!/,, A',) =ííi(^i1Vi.A'i)ílz(£-EilV- V,,A"- A,) (14)

Por lo que teniendo en cuanta la condición de que el número de microestados

debe de ser el máximo tenemos que:

En este caso tenemos que el equilibrio en termodinámica debe de correspon

de!* a un equilibrio térmico, mecánico y químico por lo cual se debe de cumplir

que:

T*=T2 Pi = P2 fl]=p2 (16)

De! análisis anterior podemos concluir que para un sistema aislado en equilib

rio termodinámico que tiene un macroestado (E. V, N) la entropía S y InQ

son proporcionales por lo cual tenemos que:
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S(£\V.V)= KBIníÍ(N.V,T (17)

Donde ks es la constante de Boltzmann la cual en el Sl tiene un valor de

1.38066A'10-23J/A' [41].

.3. Ensamble Canónico

Vn ensamble canónico es aquel en el cual el sistema a estudiar se encuen

tra en equilibrio térmico con baño externo a un temperatura T, el sistema

también tiene que estar a la temperatura T. En este ensamble tomamos un

sistema que contiene un subsistema, el sistema mayor va a actuar como un

baño térmico mientras que el subsistema puede intercambiar energía con el

bañó, es decir sus paredes son diatermias. E0 es la energía del sistema com

pleto.

lO
Ahora la probabilidad de que el subsistema tenga una energía E, estará en

función de los microestados dc rodo el sitema. por lo que tendremos;
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PIE,) = CQ,(E,)n2(E0 - E.) m CS),(Er)eS!'*« (18)

Supongamos que E. << E0 entonces lemos que

S2(E0
-

Er) = S2(E0)
-

||| Er + - = S2(E0)
- £ + ... (19)

Sustituyendo tenemos que la probabilidad de que el sistema tenga una energía

Er es

P(Er) =
^yy

0=-^ (20)

Donde Q¡(E-} es la degeneración del nivel de energía Er, es decir el número

de estados con dicha energía. Si consideramos que la probabilidad P(E,-) y

Z son determinados por normalización obtenemos que

Z(T.V,N) = J2^i(Er)e-eBr (21)
E.

Ahora si en vez de hacer la sumatoria sobre E, y sumamos sobre los estados

r tenemos que

Z(T.V.N)-=Y,e~SEr i22)

Esta función Z es llamada función de partición; esta función nos será de

gran utilidad para calcular las propiedades termodinánicas del sistema. Para
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encontrar* estas propiedades también es necesario definir el potencial ter-

modinnamico, el cual debe ser el adecuado para el sistema en equilibrio con

un baño térmico, en este caso es la enegía libre de Helmhotz F(N. V,T), el

cual se relaciona con la función de partición dc la siguiente forma:

F(S\ V.T) = -kBTInZ(N.V.T) (23)

Apartir de esta relación podemos obtener las siguicm cs cant idades termodinámi

cas

-(fL --(SL "-(wl, ™
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