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Resumen

La materia blanda desempena un rol clave en practicamente todas las areas de la tecnologia,
desde la biomedicina hasta la industria aeroespacial. La capacidad de controlar la estructura
molecular de estos materiales ha permitido ajustar propiedades como las viscoelasticas, dpticas
y electronicas, entre otras, para diversidad de aplicaciones que van desde la nano- hasta la
macro-escala. Aunque al presente se ha desarrollado un cuerpo de conocimientos suficiente en
aplicaciones que implican condiciones moderadas de tensién-deformacion, todavia se conoce
realmente muy poco sobre el comportamiento de estos materiales bajo condiciones extremas.

La falta de informacién detallada sobre los mecanismos microscépicos en condiciones extre-
mas ha obstaculizado la determinacién de parametros fundamentales para el diseno inteligente
de materiales. La ausencia de un marco tedrico sélido y de técnicas de caracterizacion adecua-
das ha limitado la comprensiéon de fenémenos tales como el impacto de micro-meteoritos en
materiales espaciales y la fractura hidraulica.

A pesar de su importancia tecnoldgica, la complejidad de la respuesta no-lineal bajo con-
diciones extremas ha llevado a depender en gran medida del método de prueba y error en el
diseno de materiales. En esta direccion, esta tesis estudia la respuesta de la materia blanda,
tanto fragil como ductil, frente a condiciones extremas de tensién-deformacion, combinando
técnicas experimentales, simulaciones numéricas a nivel molecular y de campo medio y teoria.

La primera parte de esta tesis se dedica al anélisis de la materia blanda con respuesta fragil.
A través de dispositivos experimentales disenados para aplicar tensiones uniaxiales y de corte,
asi como combinaciones de ambas, junto con el uso de tomografia de rayos X, investigamos la
propagacién de fracturas en modo mixto en hidrogeles. Posteriormente, mediante analisis de
elementos finitos, evaluamos la validez del principio de simetria local en ensayos de fracturas
mixtas y los efectos de la interaccion entre fracturas. También estudiamos la propagacion cris-
talina en superficies curvas mediante modelos de campos de fases. En este estudio, las tensiones
elasticas generadas por la curvatura del sustrato conducen a la aparicién de fracturas en el
cristal como mecanismos para disipar tensiones.

En la segunda parte de la tesis estudiaremos mediante dindmica molecular sistemas po-
liméricos con respuesta ductil ante ondas de choque e impactos. Inicialmente, estudiamos la

compresion por ondas de choque en copolimeros dibloque nanoestructurados en lamelas, reve-



lando que las morfologias observadas tras el choque se asemejan a las de equilibrio, a una tem-
peratura determinada por la velocidad de compresién. Posteriormente, investigamos el impacto
de nanoproyectiles en peliculas poliméricas altamente entrelazadas. Estos sistemas demuestran
eficacia en la disipacion de ondas de choque por impacto, transfiriendo tension a lo largo de
cadenas espacialmente distantes. Al cuantificar con precisién su densidad de entrelazamiento,
exploramos los mecanismos de disipacién de impactos de nanoproyectiles en peliculas delgadas
poliméricas.

Maés alld del interés intrinseco de los estudios realizados, se espera que las herramientas
desarrolladas en esta tesis permitan avanzar en la obtenciéon de un marco conceptual completo

para el diseno inteligente de materia blanda.



Abstract

Soft matter plays a key role in virtually all areas of technology, from biomedicine to aerospa-
ce. The ability to control the molecular structure of these materials has made it possible to tune
properties such as viscoelastic, optical and electronic properties, among others, for a variety of
applications ranging from the nano- to the macro-scale. Although at present a sufficient body
of knowledge has been developed in applications involving moderate stress-strain conditions,
very little is actually known about the behavior of these materials under extreme conditions.

The lack of detailed information on microscopic mechanisms under extreme conditions has
hindered the determination of fundamental parameters for intelligent material design. The ab-
sence of a solid theoretical framework and adequate characterization techniques has limited the
understanding of phenomena such as micro-meteorite impact on space materials and hydraulic
fracturing.

Despite their technological importance, the complexity of nonlinear response under extreme
conditions has led to a heavy reliance on trial and error in materials design. In this direction,
this thesis studies the response of soft matter, both brittle and ductile, to extreme stress-strain
conditions, combining experimental techniques, numerical simulations at the molecular and
mean-field levels, and theory.

The first part of this thesis is devoted to the analysis of soft matter with brittle response.
Through experimental devices designed to apply uniaxial and shear stresses, as well as combi-
nations of both, together with the use of X-ray tomography, we investigate mixed-mode fracture
propagation in hydrogels. Subsequently, using finite element analysis, we evaluated the validity
of the local symmetry principle in mixed fracture tests and the effects of fracture interaction.
We also studied crystalline propagation on curved surfaces using phase field models. In this
study, the elastic stresses generated by the curvature of the substrate lead to the appearance
of fractures in the crystal as mechanisms to dissipate stresses.

In the second part of the thesis we will study, by means of molecular dynamics, polyme-
ric systems with ductile response to shock waves and impacts. Initially, we study shock wave
compression in nanostructured diblock copolymers in lamellae, revealing that the morphologies
observed after shock resemble those at equilibrium, at a temperature determined by the com-

pression velocity. Subsequently, we investigated the impact of nanoprojectiles on highly cross-



linked polymer films. These systems demonstrate efficiency in impact shock wave dissipation,
transferring stress along spatially distant chains. By precisely quantifying their entanglement
density, we explore the mechanisms of nanoprojectile shock dissipation in polymeric thin films.

Beyond the intrinsic interest of the studies performed, the tools developed in this thesis
are expected to make progress in obtaining a comprehensive conceptual framework for the

intelligent design of soft matter.
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Capitulo 1

Introduccion General

La materia blanda comprende el estudio de los materiales que poseen propiedades interme-
dias entre las de los sélidos y los liquidos convencionales. Estos sistemas abarcan una amplia
gama de materiales como polimeros, coloides, cristales liquidos, geles y espumas, entre otros. Si
bien el término 'matiere molle’ surgié en la década de 1970 en Orsay, Paris como una broma por
su doble significado en Francés, esté termind por ganar importancia gracias a su difusién por
el premio nobel Pierre de Genes hasta convertirse en un campo de estudio amplio y fascinante
con importantes aplicaciones tecnologicas.

Inicialmente existieron varios nombres para el estudio de estos materiales tan diversos[1]. Los
norteamericanos preferian llamarlos fluidos complejos, nombre que denota dos caracteristicas
distintivas de estos sistemas|2]. Una es la complejidad, que emerge de las débiles interacciones
entre las partes que la componen, generando complejas estructuras en distintas escalas espa-
ciales. Otra propiedad distintiva es la flexibilidad/plasticidad de estos sistemas. A diferencia
de la materia ‘dura’, donde generalmente sus componentes estan en posiciones ordenadas y sus
fuertes interacciones generan mucha resistencia ante la deformacién, la materia blanda ofrece
menos resistencia debido a las débiles interacciones de sus componentes. Esto también facilita
la transicién entre distintos estados de la materia debido a pequenos estimulos externos. Ejem-
plo de esto es la vulcanizacién del caucho. En donde pequenas cantidades disueltas de aditivo
(sulfuro) bastan para transformar un sistema liquido compuesto por cadenas poliméricas (el
latex de arbol del caucho) a un sélido viscoeldstico: el caucho. Otro ejemplo proviene de los
cristales liquidos. Una modesta aplicacién de un campo externo (sea eléctrico o magnético)

basta para perturbar fuertemente al sistema produciendo el realineamiento de sus moléculas y
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por lo tanto, afectando sus propiedades épticas[3].

Sobre esta ultima caracteristica, el campo de la materia blanda fue creciendo para hoy en
dia representar el estudio de todos los procesos fisicoquimicos que tiene funciones de respuesta
no lineales frente a estimulos externos [4]. En otras palabras, ya no se limita a los sistemas
‘blandos’ (‘squishy’), sino que son las interrogantes planteadas, las preguntas formuladas y las
herramientas utilizadas para abordar el problema lo que hacen blando al sistema de estudio [5].

Estas grandes funciones de respuesta van a estar determinadas por las interacciones entre
los componentes del sistema. Para ejemplificar esto, podemos utilizar una investigacion reciente
de propagacién de ondas de deformacién en sélidos granulares amorfos [6, 7]. Generalmente,
cualquier perturbacién mecénica (cuya amplitud no sea muy grande) se propaga en el medio
solido a la velocidad del sonido ¢y. Por ejemplo, en el panel izquierdo Figura 1.1 se observan
dos capturas de una compresion de piston para un sélido amorfo 2D generado por particulas
granulares. Para evitar la cristalizacion, el radio de los granos varia uniformemente entre 0.8 y
1.2 con respecto del radio medio R. El estado inicial del sistema esté determinado por la presion
P y la superposicién d, entre las particulas. dp se define para particulas ¢ y j en posiciones 7;
y 7j como 8;; = R; + R; — |7 — 7|. Las particulas interactian de acuerdo a la ley de Hertz'.
Cuando el pistén comprime el sistema a una velocidad U,, se genera una onda mecdnica que
se propaga en el sistema a una velocidad superior vs. Esto genera una transicién adiabética
entre dos estados, uno comprimido y otro sin comprimir, como se observa en el panel izquierdo
inferior de la Figura 1.1. Lejos del estado de jamming, es decir, a presiones altas, la velocidad
de propagacion de la onda es la velocidad del sonido para ondas longitudinales vs = cg.

El panel derecho de la Figura 1.1 muestra la velocidad de la onda mecénica vs normalizada
por la velocidad de propagacién de la onda dentro del grano v, en funcién de la velocidad de
compresion U, también normalizada por v4. Cuando la compresion es a velocidades bajas, la
velocidad de propagaciéon v, es indiferente de la tasa de compresion, dando lugar al régimen de
respuesta lineal (vs = ¢g). A medida que la superposicién inicial de las particulas disminuye, el
tamano de este régimen se acorta. A partir de una velocidad de compresién U, la respuesta

no lineal crece generando ondas de choque supersénicas (vs > ¢g). En el punto de jamming,

€ij /2
5/261']' ’

E7; es expresado en término del médulo de young efectivo

'Particulas i y j en posiciones interactiian bajo un potencial repulsivo V;; =
é RiR]‘
3 R, +R;
entre las dos particulas E;; que es igualado a 1. Esta eleccién asegura que la velocidad del sonido dentro del
grano v, es igual a 1

donde V;; = 0 cuando

0;; < 0. El pardmetro de interaccion es €;; =
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Figura 1.1: Propagacion de una onda de deformacién en un sélido granular amorfo.
Panel izquierdo, capturas de la simulacion de compresién de pistén. La compresion del sistema
granular a una velocidad U, genera una onda de choque que propaga a una velocidad vs. Esto
genera una transiciéon de fase adiabética entre dos estados, sin comprimir y comprimido.
Panel derecho, v, en funcién de la velocidad de compresion U, para distintas superposiciones
iniciales dy. Todas las velocidades estdn normalizadas por la velocidad de propagacién de la
onda mecénica en el grano v, que es igual a 1. Figura extraida y adaptada de Ref. [6].

cualquier perturbacién mecanica propagaria a velocidades supersénica. Esta dinamica da mues-
tra de como al disminuir la interacciones en la materia, caracterizadas en nuestro caso por la
presién P o la superposicion dg, la respuesta del sistema pasa de ser lineal a completamente
no-lineal.

La facilidad de la materia blanda para salir del régimen lineal la vuelve un excelente medio
para estudiar la propagacion de fenémenos no lineales. Por ejemplo, para estudiar la propaga-
cién de ondas supersonicas en metales, son necesarios impactos a altas velocidades obtenidos
generalmente mediante explosivos. Sin embargo, sencillas pistolas de gas pueden construirse
para estudiar el impacto de microparticulas en materia blanda [8, 9]. La respuesta no lineal de

la materia blanda tiene importantes aplicaciones tecnoldgicas en una amplia gama de campos
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de estudio, como la ciencia de los materiales, la biologia y la ingenieria. A modo de ejemplo, los
polimeros han demostrado una alta capacidad de absorcién de impactos como también capaci-
dad de regeneracién ante fracturas [10, 11]. La habilidad de los cristales liquidos para cambiar
las propiedades Opticas mediante la presecencia de campos eléctricos han sido ampliamente
utilizadas en la industria de las pantallas electrénicas [12, 13].

En lineas generales, los ensayos de traccion revelan dos comportamientos fundamentales
en solidos (tanto ‘duros’ como ‘blandos’): fragil y ductil, como se observa en la figura 1.2a.
Los materiales con respuesta fragil tienden a exhibir un médulo de Young E maés elevado,
manifestando un significativo aumento de tension al aplicar una deformacién. Idealmente, estos
materiales son elasticos, lo que implica que la tension induce deformaciones reversibles que
retornan al estado inicial al cesar la aplicacion de la tensién. Sin embargo, una vez que el
material supera una deformacién limite critica, se origina una fractura que se propaga por toda
la estructura, culminando en una falla total. A pesar de la fractura, debido a las deformaciones
elasticas, seria idelamente factible reunir las partes de la probeta de ensayo, observando que el
material permanece integro.

En contraste, los materiales con respuesta ductil suelen caracterizarse por un menor médulo
de Young E. Después de una fase inicial elastica, el material no puede retornar a su configura-
cién inicial debido a deformaciones plasticas. El punto que marca el cambio entre ambas fases
se denomina punto de fluencia (’yielding point’). En la regién plastica, el material se endurece,
incrementando progresivamente la tensién hasta alcanzar un méaximo conocido como tensién
de rotura. A partir de este punto, en ensayos de traccidn, el espécimen experimenta un estre-
chamiento ('necking’) y su seccién transversal disminuye debido a un flujo plastico. A pesar
de que el material sigue endureciéndose, la reduccién de la seccion transversal conduce a una
disminucién de la tensién hasta el punto de fractura.

Debido a que una de las caracteristicas principales de la materia blanda es la débil inter-
accion entre sus partes constituyentes, podria pensarse que su comportamiento es inherente-
mente ductil. Sin embargo, existen otros sistemas blandos cuyo comportamiento es fragil, como
polimeros amorfos a temperaturas por debajo de la transicién vitrea T, algunos metales vitreos
e hidrogeles, entre otros. La propension del material a fallar de manera ductil puede estar de-

terminada por la composicién del material [14, 15], la historia térmica [16], la temperatura [17]
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Figura 1.2: Fallas en materiales dictiles y fragiles. a) Esquema de un ensayo de traccién

en materiales fragiles (curva roja) y dictiles (curva azul). La falla total del material se denota

con una cruz, el punto de fluencia se representa con una estrella y la tension de rotura, con un
punto. Nétese que las probetas de ensayos ductiles han experimentado un flujo plastico. b)

Fotografia de un experimento de fractura hidraulica en hidrogeles. Debido a las
inhomogeneidades del material y la falta de calibracién de las tapas del experimento, la
fractura se propaga mas en un lado que en el otro, llegando incluso a fracturar el borde de la
muestra. Al estar sometida a modos mixtos de carga, el frente de fractura se presenta
segmentado en hojas. ¢) Captura de simulacién de impactos en pelicula delgada polimérica.
Al atravesar la muestra, el proyectil arrastra consigo parte de las cadenas que conforman la
pelicula delgada.

o la velocidad de carga (‘loading rate’) [18]. Aunque el movimiento colectivo de estructuras
locales, conocidos como “shear transformation zones”, esta relacionado con el surgimiento de
fallas ductiles [19, 20], el origen fisico de este fenémeno ain permanece desconocido [21].
Cabe destacar que, si bien esta imagen clasica de fragil o ductil es especialmente valida para
metales, resulta poco representativa de los diversos comportamientos encontrados en la materia
blanda, como elastomeros, espumas, entre otros. Sin embargo, es una imagen 1til, al menos en
términos generales, para distinguir los sistemas estudiados en esta tesis: hidrogeles (fragil),
cristales con altos niveles de energia de nucleo (‘core energy’) (fragil) y sistemas poliméricos
por encima de su temperatura de transicién vitrea (didctil). En particular estudiaremos la
respuesta de estos sistemas ante eventos extremos de tensién/deformacién que inducen cambios

estructurales en todo el sistema, tales como:
= Propagacion de fracturas en hidrogeles
= Ondas de choque en sistemas poliméricos
» Frentes de cirstalizacion sobre sustratos curvos

El primer caso versa sobre el estudio de la propagacion de fracturas en hidrogeles en modo
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mixtos [4+111. Cuando una fractura que propaga de manera plana encuentra una region expuesta
a carga de tension y corte, el frente de fractura se segmenta e inclina respecto de plano original
de fractura. En el segundo caso se estudiaron ondas de choque en sistemas poliméricos generados
tanto por una compresién de piston, como por el impacto de nanoproyectiles. El tercer caso
se estudia la propagacion de frente de cristalizacién sobre sustratos curvos, estos procesos
replican distintos mecanismos como la de formacion de cristales coloidales, la dispocién de
peliculas delgadas metélicas en superficies curvas como también formacion de aleaciones, hielo
y minerales.

La Figura 1.2 b) muestra una fractura hidraulica en hidrogeles. Debido a la naturaleza
fragil de estos hidrogeles, no se observan deformaciones plasticas en el entorno de la fractura.
En cambio, en la Figura 1.2 c), se observa el impacto de un nanoproyectil sobre una pelicula
polimérica delgada, donde se aprecia claramente el flujo plastico alrededor del proyectil.

La tesis estd organizada de la siguiente manera: consta de dos partes abocadas el estudio
de la respuesta de materiales fragiles y ductiles respectivamente. En cuanto a los materiales
fragiles, el segundo capitulo es una breve introduccion a la mecanica de fracturas en hidrogeles.
El tercer versa sobre el estudio experimental de la fractura hidraulica en modo I y I+III y se
caracterizan las propiedades mecanicas del gel. Para este fin, se desarrolla un dispositivo que
permite controlar de manera efectiva la elongacién y la cizalla. Mediante el anélisis por tomo-
grafia rayos X se obtiene la geometria final de fractura. En el siguiente capitulo, mediante un
analisis de elementos finitos sobre la geometria obtenida por tomografia, se estudia las tensiones
y los mecanismos fisicos que gobiernan la propagacion del frente de fractura. Estos capitulos
han sido desarrollados en colaboracién con el Prof. Thorsten Poschel, el Dr. Achim Sack y el Lic.
Angel Santarossa, quienes pertenecen a la Friedrich-Alexander-Universitdat Erlangen-Niirnberg
en Alemania. Parte de la investigacién fue financiada mediante una beca de estadias cortas de
la DAAD.

Los capitulos cinco y seis tratan sobre el estudio de cristalizaciéon sobre sustratos curvos.
El quinto capitulo es una introduccion tematica. En el sexto, se analiza el crecimiento de un
cristal dendritico sobre esferas de distintos radios mediante el uso del funcional de energia libre
de Ginzburg-Landau y ecuaciones de evolucién de campo de fases. En particular, este modelo

estudia la interaccion entre la orientacién cristalina y como la curvatura del sustrato produce un
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exceso de desplazamiento en los enlaces cristalinos (frustracién eldstica), desarrollando fracturas
para aliviar la tension.

En cuanto a eventos extremos en materiales ductiles, los capitulos del séptimo al noveno,
estan abocados al estudio sobre la respuesta de polimeros ante deformaciones extremas. El
séptimo es una introduccién general a la propagacion de ondas de choque en polimeros. El
octavo versa sobre estudios de dindmica molecular en las transiciones de fase de copolimeros
en bloque nanoestructurados en lamelas generados por la energia inyectada por la compresion
de piston. El noveno capitulo trata sobre el estudio de nanoimpactos en peliculas delgadas
de homopolimeros altamente entrelazados mediante simulaciones de dinamica molecular. Alli,
se estudia como la densidad de entrelazamiento afecta la capacidad absorcion de la pelicula
delgada. El iltimo capitulo correspondiente a esta secciéon fue desarrollado con ayuda del Prof.
Jean Louis Barrat de la universidad Grenoble-Alpes en Francia. Las simulaciones de impactos
en peliculas delgadas fueron desarrollados en la supercomputadora Jay Zay de la compania civil
francesa GENCI (Grand Equipement National de Calcul Intensif).

En el décimo capitulo se presentan las conclusiones generales de la tesis, y las perspectivas
de trabajos futuros. Usando un modelo de campos de fases similar al del capitulo sexto, en el
apéndice se analiza el crecimiento de un cristal dendritico sobre esferas de distintos radios al
considerar los flujos de calor entre las fases cristalina y desordenada. La curvatura del sustrato

afecta al grado de ramificacion, asi como la velocidad de propagacién.
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Parte 1

Materia Blanda con Respuesta Fragil
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Capitulo 2

Introduccion a la Mecanica de

Fracturas en Materiales con Respuesta

Fragil

Durante la Segunda Guerra Mundial, el bloque aliado se enfrentaba a un problema: los
hundimientos de los buques mercantes provocados por los submarinos alemanes generaban
cortocircuitos en el suministro de Estados Unidos al resto del bloque. En respuesta, Estados
Unidos implement6 un programa de construccién urgente de buques que otorgaba al gobierno la
autoridad para establecer nuevos astilleros y utilizar instalaciones privadas. Para la fabricacién
de estos buques mercantes, se adopté un modelo inglés, seleccionado por su simplicidad y costo
reducido. Pronto, este nuevo modelo, bautizado como Barcos de la Libertad (Liberty ships), se
convirtié en un simbolo de la produccién industrial en masa estadounidense. En un lapso de
seis anos, se construyeron 2,710 buques de la libertad. Esto se traduce en un promedio de 2.5
barcos cada dos dias [22, 23].

Sin embargo, poco después de zarpar, los buques de la libertad presentaron graves fallas
estructurales. Los cascos de las embarcaciones sufrieron fracturas, lo que resulté en la ruptura de
12 buques por la mitad, véase figura 2.1 a), y en fallas menores en otros 1400 buques adicionales
[24]. Estas fallas se manifestaron especialmente cerca de las esquinas de las escotillas, donde se
acumula la tensién. Con el objetivo de acelerar la construccion, los astilleros estadounidenses
optaron por soldar las piezas en lugar de remacharlas, lo cual provocd que, una vez que la

fractura comenzaba a propagarse, esta pudiera expandirse hasta convertirse en una falla total.
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Ademas, muchos de los soldadores carecian de la capacitaciéon adecuada, lo que resulté en
soldaduras defectuosas. Por tltimo, las bajas temperaturas provocaron la pérdida de tenacidad
en el metal, convirtiéndolo en un material fragil [24, 25].

Claramente, los Barcos de la Libertad se hubieran beneficiado de un estudio més detallado
de su respuesta mecanica en alta mar. Este es un ejemplo clasico de la importancia del es-
tudio de fracturas en materiales fragiles. Una forma simplificada de modelar una fractura es
mediante la ruptura de enlaces atémicos. Sin embargo, la tenacidad de fractura K¢ (‘fracture
toughness’) obtenida por este modelo es de 1 a 4 érdenes de magnitud mas alta que los valores
experimentales. Incluso Galileo Galilei intuia que estos problemas no podian abordarse median-
te un enfoque microscépico [25-27]. A pesar de su correcta intuicién, durante siglos se avanzo
poco en este tema hasta 1913, cuando Inglis publico sus investigaciones sobre fracturas elipticas
en materiales elasticos. Estos materiales eran tensionados uniaxialmente, como se observa en la
figura 2.1 b). La tensién a lo largo de la elipse varia y alcanza su punto maximo en la punta A,
siendo 04 = o(1 + 2%) (ndtese que en un circulo a = b y la tensién es o4 = 30). Este resultado

se puede reescribir en funcion del radio de curvatura p:

T (”2\/%)’ (2.1)

Es por ello que cerca de las esquinas de las escotillas de los Barcos de la Libertad es un
lugar propicio para el crecimiento de fracturas. Ademds, siguiendo la suposicién realizada por
Griffith en 1921 de que los materiales estdn plagados de fracturas pequenas y tomando p = 1A
y a = lpm, obtenemos y/a/p = 100 [26]. Esto explica la discrepancia en la tenacidad de
fractura; todos los materiales tienen fallas micrométricas que amplifican la tensién localmente,
provocando que la fractura se propague a tensiones aplicadas menores de las esperadas. En el
caso de los Barcos de la Libertad, las soldaduras realizadas por trabajadores poco calificados
pueden dar lugar a la aparicién de pequenas burbujas de hidrégeno, creando huecos que generan
aumentos de la tensién local [24].

Sin embargo, la propagacion de la fractura crea inevitablemente dos nuevas superficies en
el material. Esto implica que la propagacion de la fractura requiere que el decremento de
energia elastica AU, sea mayor que el incremento de energia AU, necesario para crear las

nuevas superficies de fractura. Utilizando las fracturas elipsoidales de Inglis, Griffith considerd
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Figura 2.1: Fractura real e ideal. a) Buque de la libertad Schenectady fracturado desde la
cubierta hasta la quilla. Reproducido con permiso de ref. [28], Spinger, 2009. b) Fractura
transversal en una placa de ancho infinito sometida a un esfuerzo de tracciéon remoto.

el caso limite de una elipse aplanada para formar una fractura ideal e integré los campos de
tensién y deformacién, obteniendo que el decremento por energia elédstica es AU, = —wa’B %2,
donde E es el médulo de Young y B es el grosor del material. El incremento de energia de

superficie es AU = 4aB~,, donde 7, es la tensién superficial. Luego, en el limite termodinamico

[ 2E7s
O'f = a (2.2)

donde o es la tension de fractura a la cual la fractura crece. Sin embargo, en primer lugar,

dAU, | dAU. _ :
-+ %57 =0, es decir,

la fractura debe nuclearse. Entonces, si la tension global y el tamano de la fractura satisfacen
el criterio de energia de Griffith, existe suficiente fuerza termodindmica impulsora para que el
frente de fractura crezca, dando lugar asi a un proceso de nucleacién y crecimiento.

A pesar de la cantidad de factores que influyen en este proceso, como se observa en el
ejemplo de los Barcos de la Libertad, toda propagacién de fractura se puede descomponer
en tres modos independientes, como se muestra en la figura 2.2 a). El primer modo (I) es el
modo de apertura, generado por la aplicacion de tensién de manera perpendicular al plano
de la fractura. El segundo modo (II) es generado por la aplicacién de corte en el plano de la
fractura. Por tltimo, el tercer modo (III) se genera por la aplicacién de corte fuera del plano
de la fractura. La orientacién y geometria de la fractura depende de estos modos; por ejemplo,
en materiales fragiles, una tension aplicada en modo I genera una fractura plana perpendicular

a la direccion de la aplicacién de la carga. Si luego la fractura interactiia con otros modos,
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(a) Modos de fractura  (b) modo I+11
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Figura 2.2: Modos de fractura. a) Representacion grafica de los modo de fractura b)
Fractura en modo mixto. Una fractura que inicialmente propaga en perpendicular a la
direccién de aplicacion del primer modo, encuentra una zona de modo mixto, su frente se
inclina en una éngulo 3 para el modo I4+II y se segmenta y se inclina en un angulo ¢ para el
modo I+1II. ¢) Esquema de un frente de fractura ideal con las coordenadas polares.

estas interacciones generan desviaciones del plano original de la fractura, como se observa en
la figura 2.2 b). Si los modos que interactian son I+II, todo el frente de fractura se propaga
en una nueva direcciéon a un angulo [ con respecto al plano de la fractura en modo 1. Por otro
lado, si las interacciones son I+I111, el frente de fractura se segmenta y cada segmento se inclina
un angulo ¢ con respecto al plano de la fractura madre plana [29, 30].

Segun la teoria lineal eldstica, la tensién mecédnica en la punta de una fractura ideal sigue
una divergencia representada por o;;(r, o) = \/QL?T fij(@) [25]. Aqui, r y o denotan coordenadas
polares centradas en la punta de la fractura, como se observa en la figura 2.2. f;;(«) es una
funcion adimensional dependiente de la geometria de la fractura y las condiciones de carga. El
factor de concentracion de tensiones K (“stress intensity factor”), con unidades de presién x
distancia'/?, modula la intensidad de la divergencia en la vecindad del frente de fractura. Este
factor K se expresa comtinmente como K = 0y/maF(a/W), donde o> es la carga remota
aplicada al sistema, a es la longitud de la fractura, y F'(a/W) es una funcién adimensional que

depende de la relacion entre la longitud de la fractura y el tamano de la muestra. Dado que

la propagacién de fracturas puede descomponerse en tres modos, se pueden definir tres valores
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independientes de K para cada modo. Siguiendo la orientacién dada en la figura 2.2 (b),

K; = lfH[l) V2nro,,(r,0)
r—
K= lir% V2nroy,(r,0) (2.3)
r—r

K[[[ = lfH(l) V 271'7“0'1«2(7“, 0)
r—

A pesar de que la tension aumenta en las proximidades de una fractura real, no diverge debido
a los desplazamientos plasticos en su entorno. Si el tamano de la regién pléstica es menor al
tamano de la regién gobernada por la ecuaciones 2.3, la plasticidad del material no influye
en la propagacion de la fractura y esta queda regulada principalmente por los factores de

concentracion de tensiones.

2.1. Caracterizacion mecanica de hidrogeles

En los siguiente capitulos, se utilizé hidrogel (gelatina comercial bovina) como muestra de
ensayo para la fractura, debido a su bajo costo econémico y a su capacidad para responder
mecanicamente de manera similar a la roca permitiendo llevar nuestras conclusiones a contex-
tos geofisicos [31-33]. Los hidrogeles son matrices poliméricas tridimensionales hinchadas por
un liquido. Estas matrices pueden formarse mediante la uniéon de polimeros a través de enlaces
covalentes (hidrogeles quimicos) o mediante uniones no covalentes (hidrogeles fisicos). En nues-
tros experimentos, hemos empleado gelatina comercial bovina (250 blooms), que, disuelta en
agua, forma un gel termo-reversible. Esto se debe a que las cadenas de colageno se organizan
en hélices superpuestas, actuando como enlaces fisicos, como se observa en la figura 2.3.

Para crear el gel se siguieron las siguientes proporciones: se disuelven 100 g de gelatina
comercial en una mezcla de 0,5 litros de agua destilada y 0,5 litros de glicerina. La solucién se
calienta a 55° y se revuelve hasta lograr la disolucién completa del precursor. A continuacién, se
vierte en un molde y se cura a una temperatura de 5° durante aproximadamente 24 horas antes
de desmoldarla. La presencia de glicerina en la mezcla se debe a su capacidad para mejorar
la elasticidad del hidrogel. Se postula que la glicerina interactiia desfavorablemente con las
cadenas de coldgeno, generando pequenas regiones de agua que favorecen la nucleacion de hélices

superpuestas, aumentando asi la cantidad de enlaces entre las cadenas [34]. Las propiedades
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Figura 2.3: Esquema del proceso de gelacién. Cuando la gelatina es disuelta en un liquido

miscible a una temperatura supeior a la temperatura de gelacién T, las cadenas de coldgeno

estdn diseultas. Cuando la temperatura disminye por debajo de Ty, las cadenas de coldgeno
se entrelazan formando un gel. Este proceso es reversible.

mecanicas de los hidrogeles se pueden determinar midiendo el médulo dindamico en cizalladura.
Las mediciones se realizaron utilizando un reémetro (modelo Rheometrics RMS-800) mediante
un andlisis dindmico de platos paralelos (radio = 25 mm). Ademds, el reémetro fue modificado
para incorporar un sistema refrigerante que permitié realizar medidas a temperatura controlada
de hasta 5 grados. En primer lugar, para verificar el comportamiento eldstico del hidrogel,
llevamos a cabo una prueba de deformacion (ver figura 2.4 (a)), en la cual se midi6 el médulo de
pérdida y de almacenamiento a temperatura ambiente (T = 22°) a una frecuencia w = 5 rads ™.
Se observa que el modulo de almacenamiento es considerablemente mayor que el de pérdida
(G" > G"), y que el primero es independiente de la deformacién aplicada en todo el rango
de la prueba de deformaciones. Esto indica que la gelatina exhibe un comportamiento elastico
incluso a altas deformaciones, asegurando la aplicabilidad de la elasticidad lineal.

En la figura 2.4 b) se presentan las respuestas G’ y G de un gel sometido a una prueba
de frecuencias, abarcando desde 0.1 rad s~! hasta 100 rad s~!, con una deformacién mixima
~v = 5% a dos temperaturas diferentes: ambiente (7" = 22°) y a menores temperaturas (7' = 7°).
Destaca que la reologia del gel exhibe una marcada dependencia de la temperatura, como
evidencia la figura. Esta evaluacion no solo proporciona informacién sobre la respuesta del gel a
diferentes frecuencias, sino que también permite la determinacion del médulo elastico Gy. Este
pardmetro se obtiene a partir de G'(w — 0), representando la elasticidad del gel en condiciones
estaticas. Para el gel a T' = 7°, se calcul6 un valor de Gy de 17 + 1 [kPal], mientras que a

T = 22° se obtuvo Gy = 7+ 1 [kPa]. Es importante senalar que la presencia de errores en estas
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Figura 2.4: Caracterizacién reolégica del hidrogel. a) Prueba de deformacién. En
naranja el médulo de pérdida G” y en azul, el médulo de almacenamiento G'. La deformacién
es de 1% a 8 %. b) Prueba de frecuencias a distintas temperaturas.

mediciones se atribuye a variaciones en el espacio entre las placas utilizadas, ya que este factor
influye en las mediciones realizadas [35].

A partir del médulo eléstico, es posible obtener el médulo de Young E utilizando la rela-
cion E = 2Gy(1 + v). Los hidrogeles, debido a la gran cantidad de agua que poseen, suelen
considerarse incompresibles (v = 0.5). No obstante, van Otterloo y Cruden han demostrado
que para concentraciones altas de gelatina el ratio de Poisson disminuye. Para un gel con una
concentracion del 10 wt. %, el ratio de Poisson es v = 0.43 4 0.04 [33]. Utilizando este valor de

v, se obtiene un médulo de Young: F = 22 + 4 [kPa).

2.1.1. Hidrogeles como analogos de rocas

Como mencionamos anteriormente, los hidrogeles pueden ser usados como material simil a
la roca para estudios geofisicos. Intrusiones magmaéticas en la corteza o de sedimentos en rocas
(diques) poseen velocidades de 0.1 m/s a 0.5 m/s [36] y ondas sismicas viajan a una velocidad
de hasta 8 x 10® m/s [37], correspondiendo a velocidades de deformacién de ~ 107 — 1072 s~
Como el tiempo de relajacién de la tierra es del orden de 106 s, la corteza terrestre tiene una
respuesta fragil a esas velocidades de deformacion [33].

Particularmente, es posible reescalar sus propiedades mecénicas segin el proceso que se
quiera representar. Por ejemplo, Kavanagh, et. al., presentan una serie de factores de reescalado
para mapear el tiempo t* = ¢, /t,, las distancias L* = L;/L, y el médulo de Young E* = t,/t,,

donde el subindice [ refiere a la escala de laboratorio y r corresponda a la escala naturales del
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proceso representado. En el caso de generar fracturas hidraulicas en gelatinas con aire como
fluido de inyeccién, que constituye el sistema estudiado en esta tesis, los factores de reescalado
) )

son:

p

L*=10"*
*=2x10° (2.4)

E*=10"°-10"°

\

Estos cédlculos son vélidos para experimentos en hidrogeles a una temperatura ~ 5 — 10°C
con una concentracién de gelatina de 2 —5 wt. %. En este caso, una longitud de 5 cm en escalas
de laboratorio corresponde a una longitud de 500 m en escalas naturales, lo cual es razonable
para representar un proceso de formacion de diques [33]. Para procesos que incluyen procesos a
escalas tecténicas, Di Giuseppe, et. al., han desarrollado mapeos acordes a este proceso. En estos
casos, un experimento de laboratorio que dura unos pocos minutos es equivalente a decenas de
millones de anos en escalas naturales.

Durante los siguientes dos capitulos, abordaremos el problema del crecimiento de fracturas
mixtas [+I1] mediante tomografia de rayos X en hidrogeles como materiales de respuesta fragil.
Utilizando dos dispositivos, generamos fracturas de manera controlada en modo I y I4+III. A
través de la geometria obtenida mediante la tomografia, estudiaremos las tensiones durante la

propagacién del frente de fractura.
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Capitulo 3

Un Dispositivo para el Estudio de
Fracturas Hidraulicas en Modo Mixtos

I4+1II mediante Rayos X

3.1. Introducciéon

La fracturacion hidraulica, cominmente conocida como fracking, es un método frecuente
para estimular la produccion de hidrocarburos mediante la creacion de una red de fracturas
alrededor de un pozo [38, 39]. Este proceso consiste en inyectar fluido a alta presién en la
roca, lo que da lugar a una red de fracturas que mejoran la permeabilidad del yacimiento y
aumentan la superficie para la produccién de hidrocarburos. Sin embargo, las técnicas actuales
sélo pueden recuperar un pequenio porcentaje de los hidrocarburos disponibles de la roca [38,
39].

Aunque la recuperacién mejorada de hidrocarburos es una de las principales aplicaciones de
la fracturacién hidraulica, también se emplea en otros contextos. Por ejemplo, la fracturacién
hidraulica se utiliza en el secuestro de carbono, donde el diéxido de carbono se inyecta en for-
maciones rocosas subterrdneas para mitigar las emisiones de gases de efecto invernadero [40].
Ademas, la fracturacién hidraulica puede producirse de forma natural a partir de intrusiones
magmaticas [41] y grietas verticales impulsadas por el agua en los glaciares [42, 43]. Para opti-
mizar la produccién y mantener la sostenibilidad medioambiental [44], es esencial comprender

en profundidad los mecanismos fisicos que rigen la fracturacién y la extraccion.
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Figura 3.1: Fractura hidraulica del hidrogel bajo modos de carga combinados.
Inicialmente se genera una fractura madre plana, denotada en la imagen, producida por la
inyeccion de aire desde la punta de la aguja. Aqui la presencia de cizallamiento debido al
contenedor produce la inclinacién (II), y segmentacién (I1T) del frente de fractura.

El proceso de fracturacién hidraulica es complejo y depende de la anisotropia del solido y de
la reologia del fluido de inyeccién. [45] Es esencial disponer de modelos fisicos fiables para com-
prender la geometria de las fracturas. Aunque la fracturacién hidréulica ha sido ampliamente
estudiada tedrica y numéricamente [46, 47|, hay comparativamente menos trabajos experimen-
tales sobre el tema. Sélo se ha publicado un pequeno niimero de experimentos sobre la geometria
detallada de las fracturas hidrdaulicas. A finales de la década de 1950, Hubbert y Willis llevaron
a cabo los primeros experimentos cualitativos de laboratorio. [48] Posteriormente, varios grupos
llevaron a cabo mediciones de la forma del frente de fracturas en forma de moneda (“penny-
shape”). [49-52] M4ds recientemente, se ha estudiado la dindmica de la formacién y evolucién
de fracturas hidraulicas en hidrogeles, revelando la formacién de lineas de escalén debido a la
interaccién entre el frente de fragmentacién y la heterogeneidad del material. [53]

En general, cualquier tipo de fractura puede descomponerse en tres modos linealmente

independientes (ver figura 2.2a ) [54]. El modo I es el modo de apertura, en el caso de fractu-
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Figura 3.2: Dispositivo experimental. La muestra se monta en el médulo de medicién (a) y
se fija en la base (b). Pueden aplicarse dos modos de carga: Tensién (c¢), mediante la
elongacion de la muestra a través de la rotaciéon de un anillo exterior y corte (d), mediante la
rotacion de un anillo interior que induce la torsién.

ras hidraulicas, se produce al inyectar el fluido y es siempre el modo impulsor de la fractura
hidrdulica. Los modos II y III son modos de cizallamiento, que tienen efectos diferentes en las
fracturas, como se muestra en la figura 2.2b. Mientras que el acoplamiento de los modos I y II
se ha estudiado ampliamente tanto tedrica como experimentalmente, el efecto del modo III atin
no se conoce bien. [30, 55-57] La figura 3.1 ilustra la presencia de los tres modos en la fractura
hidraulica de un gel. Aqui, la fractura inicial en forma de moneda (modo I) evoluciona hacia
una forma compleja debido a los modos de cizallamiento causados por los limites del contenedor
(modos II y IIT).

Una representacion precisa del patrén de fractura es esencial para comprender la mecanica
de la fractura hidraulica en condiciones de carga especificas. Se suelen utilizar materiales trans-
parentes para facilitar la observacién de la geometria y la dindmica de la fractura, [49-53, 55,
58-61] pero esto restringe el &mbito de estudio a determinados sistemas. Ademds, la mayoria
de los estudios se limitan a observaciones 2D, que no captan plenamente la naturaleza 3D de
la geometria de la fractura.

En este trabajo, presentamos un dispositivo para estudiar fracturas impulsadas por fluidos
en 3D mediante tomografia computarizada (TC) de rayos X. El dispositivo esta disenado para

ser utilizado en un tomdégrafo de rayos X y puede visualizar la morfologia compleja de las
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fracturas. Estda fabricado con componentes impresos en 3D, lo que lo hace asequible, adaptable
y ligero. El dispositivo también incluye sensores de tension y torque para medir las propiedades
de la muestra durante el experimento de fractura, asi como un sensor de presién para el fluido
de fracturacién. Demostramos la funcionalidad del dispositivo realizando experimentos sobre

fracturas mixtas de modo I+III impulsadas por aire en hidrogeles.

3.2. Diseno del dispositivo experimental

El dispositivo de la figura 3.2 es un médulo de medicién para ensayar fracturas hidraulicas en
condiciones de carga mixta. La muestra de fractura se obtiene a través de un molde. Se adhiere
a los soportes superior e inferior para su colocacién en el modulo experimental para aplicar las
condiciones de carga (figura 3.2-a). Los soportes tienen componentes en forma de hongo para
evitar el desprendimiento de la muestra. Cuando se someten a angulos de torsion superiores
a 80°, pueden producirse fracturas o delaminaciones que comienzan en estos componentes.
Para mitigar este problema, las componentes mas cercanas al exterior del gel se liman para
eliminar los bordes afilados que puedan resultar del proceso de impresiéon 3D de manera tal de
evitar imperfecciones que permitan la nucleacién de fracturas indeseadas. El soporte inferior
es fijo, mientras que el superior se puede desplazar y girar para imponer tension uniaxial y de
cizallamiento (figura 3.2-b). El soporte superior también permite colocar una aguja de inyeccién
de fluido a la profundidad deseada. Se pueden utilizar diversos fluidos para las pruebas, siempre
que proporcionen suficiente contraste en las imagenes de rayos X.

El médulo de medicién es una estructura fabricada en plastico (Poliamida 12) mediante
técnicas de impresién 3D, haciéndolo compatible con la tomografia de rayos X. La eleccién del
material plastico se basa en sus caracteristicas de baja absorcién de rayos X y su resistencia
en comparacion con los hidrogeles, lo que lo convierte en un dispositivo adecuado para las
pruebas de fractura de materiales blandos. El médulo tiene dos anillos en la parte superior,
que se utilizan para aplicar diferentes tipos de cargas sobre la muestra (figura 3.2-c). El anillo
exterior puede enroscarse para ajustar la altura de la muestra y aplicar tensiéon uniaxial. Se
utiliza un sensor de desplazamiento para medir el alargamiento de la muestra y prescribir un
valor de tension inicial. El anillo interior permite girar la muestra hasta un angulo determinado

y, a su vez, aplicar torsiéon. Dos abrazaderas mecanicas, una a cada lado del dispositivo, fijan
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Figura 3.3: Sensores. a-b) Los sensores de fuerza y torque estan situados en la base del
modulo de medicién. ¢) El soporte inferior de la muestra (1) estd unido al sensor de fuerza,
mientras que el sensor de fuerza esta conectado simultdneamente al sensor de torque (3) a
través de una pieza de aluminio (4, resaltada en rojo). Este dispositivo permite la medicién

simultdnea de la fuerza y el torque, ya que permite la deflexion de la viga.

la posicién del anillo interior y, por tanto, el valor del angulo de torsiéon de la muestra.

El médulo de medicién esté equipado con un sensor de fuerza (célula de carga DIYmalls de
5 kg) y un sensor de torsién (TS70a-10Nm, ME-Systeme) en su base para registrar la tension y
el torque aplicados a la muestra durante un experimento de fractura (véase la figura 3.3a-b). La
figura 3.3c) muestra que la parte inferior de la muestra (1) se fija en los sensores de fuerza (2) y
torque (3). Para ello, la muestra se fija primero al extremo de un sensor de fuerza en cantilever
y después al sensor de torque a través de un soporte de aluminio, lo que permite medir la
deflexion del cantilever (4). Ademads, la presién del fluido inyectado se registra mediante un
sensor conectado a una manguera unida a la aguja.

Para bombear el fluido de fracturacién, utilizamos un sistema de inyeccién de diseno propio.
Se fija a la bomba una jeringa de plastico de didmetro d = 2 cm y de volumen maximo
Vinae = 20 ml. El sistema de inyeccion consiste en un tornillo, cuya rotacién desplaza el piston
de la jeringa, forzando asi el flujo del fluido contenido. El caudal del fluido puede ajustarse a

un valor aproximadamente constante (en el intervalo de 0,005 — 3 ml/s).

3.3. Muestra para ensayo de fractura

Con el fin de demostrar la utilidad del dispositivo, aqui estudiamos la segmentaciéon de
frentes de fractura en hidrogeles fragiles durante modos mixtos I-+III impulsadas por aire. Los
hidrogeles sirven como sistemas modelo para la investigacion de varios tipos de fracturas [59, 60]
y se han utilizado para analizar la coalescencia de fracturas coplanares en forma de moneda, [62]

la progresion de fracturas viscosas y dominadas por la tenacidad, [50] y la dindmica de fracturas
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Figura 3.4: Proceso de fabricaciéon de la muestra. (a) Vista transversal del molde lleno
de gel liquido. Se emplea un recipiente flexible, alojado dentro de un contenedor rigido, para
mantener la forma cilindrica de la muestra durante la solidificacién. (b) Molde montado para
la preparacion de la muestra. El gel fundido se introduce por las aberturas de la parte
superior del molde. (¢) Muestra después del moldeo. La superficie exterior del gel permanece
sin confinar (superficie libre).

impulsadas por espuma [51]. El experimento consiste en inducir el modo mixto I+1II a través
de la tensién mecdnica durante la fractura hidraulica, y el uso de imagenes de tomografia

computarizada de rayos X para crear una representaciéon 3D de la geometria de la fractura.

3.3.1. Preparacién de la muestra

Las muestras cilindricas, de 4,3 cm de didmetro y 13,5 cm de altura, se fabrican mediante
un proceso de moldeo como fue descripto en el capitulo anterior, en la seccién 2.1. La reologia
de baja frecuencia a 7°C' (ver figura 2.4) muestra que el médulo de cizallamiento es ~ 10? Pa
en buen acuerdo con un estudio reportado en condiciones similares [33]. Geles similares a base
de gelatina han reportado valores de tenacidad a la fractura < 10 N/m [63]. Por lo general, los
hidrogeles comerciales tienen un médulo de cizallamiento limitado, que no suele superar los 10°
Pa para el que este dispositivo es capaz de realizar experimentos de fractura [31, 35].

El molde utilizado en este proceso consta de cuatro partes, como se muestra en la Figura
3.4a,b). Los soportes superior e inferior, que permanecen adheridos a la muestra tras el curado,
se encuentran en un contenedor cilindrico flexible fabricado con resina mediante una impresora
3D Formlabs Form 3+. El contenedor esta recubierto de silicona para evitar la adhesién de la

gelatina durante el proceso de curado. A continuacién, el molde flexible se coloca dentro de un
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recipiente rigido para mantener la forma cilindrica de la muestra de fractura tras el desmolde.
Tras la solidificacién de la gelatina, tanto el recipiente flexible como el rigido se separan, como
se ilustra en la Figura 3.4c. Tras el procedimiento de desmolde, el exterior del gel emerge como
una superficie sin restricciones. Para evitar la fractura de la matriz elastica durante la inyeccién,
se coloca una aguja de 2 mm de diametro en el soporte superior antes del curado del gel. Para
evitar el bloqueo del fluido de fracturacion, se coloca un alambre dentro de la aguja antes del

curado, que impide el flujo del gel liquido dentro de la aguja debido a las fuerzas capilares.

3.4. Fractura hidraulica en modo mixto I+II1
En un experimento tipico de fractura hidrdulica, se llevan a cabo los siguientes pasos:

1. La muestra de gel se monta en el médulo de medicién y se fija firmemente al sensor de

fuerza.
2. Se retira el alambre del interior de la aguja.

3. Se aplica tensién a la muestra (modo I) ajustando la altura de la muestra mediante el
anillo exterior del médulo de medicion, hasta que se forme una pequena prefractura en
forma de moneda (penny-shape) junto a la aguja. El tamanio y la orientacién de esta
fractura son relativamente uniformes en todos los experimentos, y suelen ser horizontales

y de aproximadamente un centimetro de diametro.

4. La fractura en forma de moneda se agranda inyectando 2 ml de aire a un ritmo lento

(0,01 ml/s) para evitar cambios bruscos de presion.

5. Se aplica torsién (modo III) a la muestra ajustando manualmente el anillo interior del

modulo de medicion, hasta un angulo deseado.

6. Se inyecta aire adicional a través de la aguja, creando una fractura hidraulica en condi-

ciones mixtas y dando lugar a la segmentacion del frente de fractura.

7. Una vez que la fractura alcanza los limites de la muestra, la inyeccion de aire se detiene
y la conexién de fluido se cierra con una valvula para evitar el reflujo y el cierre de la

fractura.
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Pardmetros Valores

Tensién de la fuente 140kV
Corriente objetivo 270 nA
Proyecciones por escaneado 800
Mediciones por proyeccién 5)
Tiempo de exposicién 100 ms
Resolucién 85.44 pm~?

Cuadro 3.1: Pardmetros usados por el tomografo de rayos X.
8. Se toma una tomografia de rayos X de la fractura.

Durante un experimento de fractura hidraulica, se registran tanto la fuerza y el torque que
actian sobre la muestra asi como la presion del fluido de fracturaciéon. Para mantener una
temperatura constante, el experimento se realiza en un refrigerador. El panel izquierdo de la
figura 3.5 ilustra la evolucién temporal tipica de la tensién, el torque y la presion del fluido
durante el experimento, que muestra la formacion y propagacién de fracturas.

Inicialmente, la presion del fluido aumenta, alcanzando su punto maximo en el momento
de la fractura del gel. A medida que se propaga la fractura, disminuyen tanto la presion del
fluido como la tensién de la muestra. Al aplicar torsién a la muestra, ésta experimenta una
carga mixta de modo [4+III. La fractura, a medida que progresa bajo estas condiciones de carga
mixta, se fragmenta, mostrando hojas inclinadas. Esta fragmentacion aumenta la superficie de
la fractura, lo que requiere una mayor presion para seguir avanzando, como se ilustra en el
panel izquiedo de la figura 3.5(a).

Cabe destacar que el analisis de la evolucion temporal de la presion, la fuerza y la torque
durante la fractura puede ser fundamental para comprender la mecédnica de las fracturas impul-
sadas por fluidos que presentan propiedades reoldgicas complejas, como un comportamiento no
newtoniano [64]. Por ejemplo, la mayoria de los fluidos utilizados en la fracturacién hidraulica
para la estimulacién de petréleo y gas muestran un comportamiento de adelgazamiento por
cizallamiento (“shear thinning”) [65]. Ademas, los fluidos acuosos-espumosos compresibles se
utilizan como alternativa sostenible en la fracturacién hidraulica convencional para reducir el
uso de agua [66, 67]. En ambos casos, se ha demostrado que las caracteristicas reolégicas del
fluido influyen fuertemente en la formacion y propagacion de fracturas inducidas por fluidos
[51, 65].

La geometria final de la fractura producida en condiciones de carga mixta es compleja,
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y la medicion precisa del angulo de las hojas puede obtenerse mediante tomografia. Por lo
tanto, tras la fracturacion hidraulica, empleamos la tomografia de rayos X para visualizar el
patrén de fragmentacion. Las imagenes tomogréficas se adquieren utilizando un tomografo de
laboratorio, y el software Xray-Office (v2.0) se utiliza para generar una representacion 3D de la
fractura. Los pardmetros de adquisicion se proporcionan en la Tabla 3.1. El procesamiento de
imagenes y la segmentacién se realizan con itk-SNAP [68]. Ademds de reconstruir una imagen
tridimensional mediante analisis de rayos X post mortem, el dispositivo también puede utilizarse
para mediciones in situ. En este enfoque, la muestra se escanea secuencialmente tras inyectar
pequenas cantidades de fluido, lo que permite examinar el crecimiento de la fractura en etapas
consecutivas.

El panel superior derecho de la Figura 3.5 muestra una reconstruccién 3D de una fractura
en un hidrogel de gelatina. En este experimento, la muestra se sometio inicialmente a tensién
uniaxial desplazando el soporte superior 8 mm (6 %), lo que provocé una prefractura en forma
de moneda (modo I). Posteriormente, se aplicé torque rotando el soporte superior 50°, lo que
dio lugar a una fractura segmentada con hojas inclinadas. La inclinacién de las hojas se origina
debido al ajuste a trozos del plano frontal de la fractura a los cambios en las direcciones de la
tension principal méaxima en el frente de fractura en un plano perpendicular a la direccion de
propagacién [29, 61]. Cabe destacar que las hojas inclinadas (también denominadas fracturas
de tipo A) no estan conectadas por fracturas inclinadas (conocidas como fracturas de tipo B),
sino por una regién que permanece sin fracturas o se rompe mas tarde, como se ha observado en
otros estudios [57, 58, 61]. La formacién de fracturas de tipo B es energéticamente desfavorable
debido a su orientacién desfavorable respecto al modo de apertura local I [58, 69].

En este estudio, también realizamos experimentos de fractura con un equilibrio diferente
de modo I y modo III. El panel central derecho de la Figura 3.5 presenta la reconstruccion en
3D de una fractura creada utilizando el mismo método mencionado anteriormente pero con el
soporte superior girado 30°. En general, el nimero de hojas y el angulo de inclinaciéon dependen
del equilibrio entre los modos I y III durante la fractura [29, 57, 70], aumentando el angulo
de inclinacién de las hojas con el angulo de la deformacién por cizallamiento del gel. Como se
preveia, el &ngulo de inclinacion de las facetas es menor en este caso. Ademas, hay méas hojas con

esta condicion de carga. Por ultimo, el panel inferior derecho de la Figura 3.5 ilustra la fractura
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obtenida sin rotacién del soporte superior (sin torsién). En esta situacién, la fractura adopta
la tipica forma de moneda, cominmente observada durante la fractura hidraulica cuando sdlo

esta presente el modo I.

3.5. Conclusiones

Presentamos un nuevo dispositivo experimental para investigar las fracturas inducidas por
fluidos bajo tensién uniaxial y corte combinados. El dispositivo, diseiado para la exploracién por
tomografia de rayos X, permite el andlisis tridimensional no invasivo de morfologias de fractura
complejas, que suelen ser dificiles de observar y analizar con los métodos tradicionales. Incluye
sensores para medir la tension, el torque y la presion del fluido. Sus componentes impresos en 3D
son de bajo costo y faciles de modificar. Al demostrar su funcionalidad mediante un ejemplo
de segmentacién del frente de la fractura en una fractura de modo mixto I4+III impulsada
por aire en un hidrogel, hemos puesto de manifiesto la capacidad del dispositivo para aplicar
diferentes condiciones de carga de forma puramente mecanica. El dispositivo también puede
utilizarse para estudiar fracturas en otros tipos de geles y materiales blandos [64], como siliconas,
utilizando diversos fluidos de fracturacién, [45] lo que lo convierte en una valiosa herramienta
para investigadores de diversos campos.

En este capitulo se ha presentado un ejemplo de fracturacion hidraulica en condiciones de
carga mixta en el que el proceso de fractura se rige predominantemente por la tenacidad a
la fractura del material [71]. No obstante, este dispositivo experimental puede adaptarse para
estudiar fracturas en otros regimenes, incluidos los regimenes dominados por fluidos viscosos,
entre otros. La capacidad del dispositivo para ofrecer una vision detallada y tridimensional de
la morfologia de la fractura abre el camino a nuevas posibilidades de comprensién y control de

las fracturas inducidas por fluidos.
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Figura 3.5: Caracterizacién experimental de las fracturas. [zquierda: presién del fluido
(a), tensién (b) y torque (c¢) sobre la muestra en funcién del tiempo en un experimento de
fracturas. Los datos mostrados corresponden a una fractura de modo mixto I+III realizada
con aire, para 6 mm de elongacién del gel y 50° de angulo de torsion. Derecha: La visualizacién
de las geometrias de fracturas de modos mixtos I+III. El ensayo se llevé a cabo utilizando
aire, con una elongaciéon del gel de 8 mm. « representa el angulo de torsiéon sometido a la
muestra, ¢ representa el angulo de inclinaciéon de la hoja con respecto a la fractura plana
madre, y n representa el nimero de hojas segmentadas. El panel inferior muestra una fractura
no segmentada en forma de moneda resultante de una torsién nula (una fractura impulsada
de modo I). La rugosidad a pequenia escala observada en las representaciones 3D de las
fracturas puede atribuirse principalmente a artefactos de digitalizacion tras el procesamiento
de imagenes. Las fracturas se producen a la altura de la punta de la aguja.
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Capitulo 4

Verificacion del Principio de Simetria
Local en Fracturas Mixtas I+111

mediante Tomografia de Rayos X

4.1. Introduccion

La propagacion de frentes de fracturas constituye un fenémeno cotidiano cuyos mecanismos
fisicos atin permanecen en gran medida desconocidos, principalmente debido a que este proceso
ocurre en distintas escalas espaciales. A pesar de su complejidad intrinseca, cada frente de
fractura puede propagarse mediante la combinacion de tres modos independientes de carga. La
interaccién entre los modos de corte (I y III) y el primer modo (I) genera desviaciones del
plano de propagacion de la fractura (véase figura 2.2), fendmeno observable tanto en fracturas
por fatiga como en fracturas fragiles, y en diversos materiales como polimeros, rocas, geles y
vidrios [30, 61, 72-74]. Este estudio cobra relevancia en diversas aplicaciones, incluyendo fallas
geologicas [30, 75|, fracturas hidrdulicas (fracking) [76] y fallas estructurales [77].

Experimentos de laboratorio muestra una fractura que crece de manera perpendicular a la
carga remota (modo I) y se encuentra con una regién con corte fuera del plano de la fractura
(modo III), el frente de fractura se segmenta en pequenas hojas que se inclinan respecto de la
fractura madre [61] (vedse figura 4.1). La unién de las hojas en un mismo frente de propagacién
implicaria regiones inclinadas desfavorablemente con respecto a la carga aplicada, de manera tal

que las hojas estan separadas por zonas sin fracturar o que fracturan mas tarde. La propagacion
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Figura 4.1: Fractura en modo mixto I+III. Esta fractura es generada con un dispositivo
de platos conicos. La torsion de la muestra genera la inclinacién en un angulo ¢ de las hojas
por sobre el plano de la fractura madre.

de estas hojas estd sujeto a un proceso de engrosamiento (coarsening) en el cual algunas hojas
crecen a mayor velocidad que otras. Simulaciones de propagacion de frente de fracturas por
campo de fases muestran patrones similares [56, 57].

En el modo mixto I+II, el camino de propagacion de fracturas fragiles es dictado por el
principio de simetria local que establece que la fractura crece en la direccién que minimiza
el modo II local, es decir: Ky =0y K; = K¢, donde K¢ es la tenacidad del material [78].

De manera similar, basdndose en experimentos, es posible generalizar este principio para
fracturas bajo cargas de modo I+III. En este caso la fractura propaga en la direcciéon que
minimice localmente el corte [30, 61, 79, 80]. De esta forma, los factores de concentracién de

tensiones K locales son:

K; = K¢
K;;=0 (4.1)
K =0.

Aplicando este principio a una fractura ideal, plana en un sélido fragil infinito es posible

encontrar el dngulo de inclinacién [30]:

P K
o= Qtan [K}” - V)] (4.2)

donde K son los factores de concentracién de tensiones de la fractura madre y v es el ratio

de poisson.
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Figura 4.2: Angulo de inclinacién en funcién de K75;/K7° Experimentos en plexiglass
extraidos de la referencia [57]. La curva de trazos representa la ecuacion 4.2. Se observa que la
curva tedrica sobreestima los valores experimentales.

Aunque existen otras formulas para el angulo de inclinacién ¢ basadas en diversos criterios,
la ecuacién 4.2 cuenta con solidos argumentos que la respaldan. En primer lugar, si el principio
de simetria local es valido, se erige como un principio universal capaz de aplicarse a cualquier
modo mixto. En segundo lugar, Pollard y Cooke han descubierto que minimizar el corte en el
modo III equivale a maximizar el modo I, obteniendo, por ambos criterios, el mismo angulo de
inclinacion [29]. Ademads, esta formulacién explicaria la transicién entre atraccién y repulsién

entre fracturas interactuantes [81]. Finalmente, experimentos de propagacién de fracturas bajo

s
4

modo III puro indican que el dangulo de inclinacién es I, concordando favorablemente con la
ecuacion 4.2 [79].

A pesar de los sélidos argumentos, existe dificultad para observar experimentalmente un
buen acuerdo entre el angulo de inclinacién experimental y el tedrico basado en la ecuacién 4.2.
En primer lugar, es muy dificil experimentalmente controlar la propagacion de las fracturas
debido a que impurezas en el material pueden generar tensiones que desvien a la fractura
en otras direcciones [53, 82]. Esto conlleva a un significativo error experimental. En segundo
lugar, existe un clara tendencia de la ecuacién 4.2 a sobrestimar el valor real del angulo de
inclinacién las fracturas [29, 56, 57] (véase figura 4.2). Esto puede deberse a que la ecuacién 4.2
no contempla el tamano finito de las hojas y sus interacciones y efectos de tamano finito del

sistema. Atun peor, la segmentacion e inclinacién con respecto de la fractura madre implican

necesariamente una representacion tridimensional del fenémeno, dificultando su analisis tedrico

82].
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Nuevos estudios son necesarios para determinar la validez del principio de simetria local en
la propagaciéon de fracturas. Particularmente, la ecuacion 4.2 no contempla interacciones con
otras fracturas, efectos de tamano finito, curvatura en la punta de la fractura ni la energia
de superficie necesaria para crear una fractura. Asimismo, no ofrece explicacién alguna para
el fenémeno de engrosamiento (‘coarsening’) observado durante el crecimiento de fracturas en
modo mixto I4I1II.

En este capitulo, analizaremos fracturas en modo mixto I4+III mediante la ayuda de to-
mografias rayos X. Para esto, se desarrolla un dispositivo experimental que permite generar
fracturas en gelatina, en modo mixto I+III, de forma controlada. Utilizando tomografias ra-
yos X se obtuvo la geometria final de las fracturas y su posterior segmentacion del frente de
fractura. Mediante andlisis por elementos finitos basados en la geometria 3D de la fractura, se
calcularon los factores de concentraciones de tension locales (K) para los frentes de fracturas,
permitiendo validar el principio de simetria local. Con el objetivo de comprender la interaccién
entre las hojas de las fracturas, se desarrollaron modelos numéricos que facilitan la comprensién

de este fenémeno.

4.2. Método

Se ha desarrollado un dispositivo experimental que, mediante un proceso de “control de
desplazamiento”, genera fracturas en modo mixto I4+III. En este dispositivo, se utilizé hidrogel
(gelatina comercial bovina) como muestra de ensayo para la fractura. Para preparar la gelatina,

se siguieron los protoclos detallados en la seccion 2.1.

4.2.1. Dispositivo experimental

Para estudiar correctamente fracturas en modo mixto 4111, es esencial contar con un dispo-
sitivo experimental que permita estimular ambos modos de manera independiente, y evitar la
propagacién inestable de la fractura. Esto requiere una geometria que permita que la fuerza im-
pulsora de la fractura disminuye a medida que la fractura se propaga. Un mecanismo apropiado
para esto es una fractura por control de desplazamiento. En general, estimular una fractura
en modo mixto es complicado, ya que la fuerza impulsora para el crecimiento de la fractura

es principalmente el primer modo. Esto significa que hacer crecer la fractura implica estimular
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Figura 4.3: Dispositivo experimental. La muestra se monta en el médulo de medicién (a) y
se fija en la base (b). Pueden aplicarse dos modos de carga: cizalla (b), mediante la rotacién
del anillo interior y tensién (c), mediante la rotacién del anillo exterior. d)-f) Fotografias del

dispositivo experimental

K§° [58]. Para abordar esto, se disend un nuevo dispositivo experimental con una geometria
de platos cénicos que, a diferencia de los platos paralelos del dispositivo del capitulo anterior,
permite disminuir el primer modo a medida que la fractura se propaga. La figura 4.4 muestra
el caclulo de tensiones desde el centro hasta el extremo lateral de la muestra. Cerca del centro,
los platos cénicos terminan con forma plana, generado aumento del corte en esta region. Luego,
debido a la geometria conica de las tapas, se observa una disminucién de la tensién normal y un
ligero aumento en el corte a medida que nos alejamos del centro. Este enfoque tiene un doble
beneficio: por un lado, permite estimular el ratio K¢,/ K?°, favoreciendo el engrosamiento de

las hojas; por otro lado, evita la propagacion inestable de la fractura al reducir K¢° a medi-
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Figura 4.4: Distribucién de tensién normal y corte en el dispositivo de platos
cénicos. Utilizando andlisis de elementos finitos, se determina la tension normal a la tapa
inferior y el corte. El recuadro resalta en rojo el camino seguido para el calculo de las
tensiones. La tapa superior presenta una elongacién de 3 mm y una torsion de 20°, mientras
que la tapa inferior permanece fija. El d&ngulo de inclinaciéon de las tapas conicas es de 45°.

da que la fractura avanza. Ademas, el nuevo dispositivo posee tapas metalicas que permiten
corregir desalineaciones presentes en el dispositivo anterior. Estas desalineaciones, causaban la
estimulacion del segundo modo, inclinando las fracturas respecto a las tapas.

La figura 4.3 muestra el dispositivo de medicién disenado para ensayar fracturas en condicio-
nes de carga mixtas. Similar al dispositivo del capitulo anterior, la muestra se obtiene mediante
un molde que luego se adhiere al modulo experimental para aplicar las condiciones de carga
(ver figura 4.3 (a)). Los platos conicos superiores e inferiores presentan huecos y tornillos con
forma de hongos para prevenir el desprendimiento de la muestra durante la aplicacién de carga
(véase 4.3 (e)). El soporte inferior estd fijo. El soporte superior consta de dos anillos para apli-
car carga a la muestra: un anillo exterior y un anillo interior. El anillo exterior tiene forma de
rosca, permitiendo estirar la muestra al desenroscarlo e imponer una tensién uniaxial. Ademas,
el soporte superior tiene una aguja que permite estimular la fractura mediante la inyeccion de
liquidos, posibilitando el estudio de fracturas hidraulicas. La punta de la aguja se ubica en el
centro de la muestra de manera tal que los huecos y los tornilos de los soportes no disturben
la propagacion de la fractura. El anillo interior puede girar, permitiendo torsionar la muestra
y generar cizallamiento (ver figura 4.3 b-c¢). También cuenta con una abrazadera mecénica que
permite fijar la posicién del anillo, prescribiendo un dngulo de torsiéon a la muestra. El médulo

estd construido de aluminio, a excepcion de las columnas que separan la tapa superior de la
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inferior, las cuales son de grilon, un termoplastico transparente a los rayos X. La inyeccion de
fluido para fracturar puede realizarse manualmente o mediante el sistema de inyeccion descrito
en el capitulo anterior.

El molde consta de tres partes, como se muestra en la figura 4.5. Las tapas superior e inferior
permanecen adheridas a la muestra tras el curado. Estas tapas estan envueltas en un contenedor
rigido de grilon, desmontable, que permite retener la gelatina hasta su solidificacion. Luego, se
retira para llevar a cabo el ensayo de fractura, dejando las paredes cilindricas de la muestra
como borde libre. Este molde rigido esta recubierto de silicona para evitar la adherencia de la
gelatina durante el proceso de desmoldado. Al igual que en el dispositivo anterior, se coloca
una aguja de 2 mm de diametro en el soporte superior antes del curado del gel. Para prevenir
el flujo del gel liquido a través de la aguja debido a fuerzas capilares, se introduce un alambre

dentro de esta antes del curado.

soporte
superior

Cobertura
rigida

Figura 4.5: Molde perteneciente al segundo dispositivo. [zquierda: Molde sellado. La
cobertura rigida consta de dos partes y se sella ajustando tornillos en el lateral para unirlas.
La gelatina liquida se vierte sobre el molde superior e ingresa a la cdmara a través de agujeros
en el plato cénico. Derecha: Molde semiabierto. Una vez que la gelatina ha solidificado, se
retira la cobertura rigida, dejando la superficie exterior del gel sin confinar.

4.2.2. Protocolo de fractura y tomografia de rayos X

El dispositivo estd orientado a la medicién secuencial del cambio en la geometria de la
fractura, para su posterior simulacién de la carga en el entorno de la fractura. Con este fin, se
opta por evitar la inyeccién de aire, ya que esto generaria presion en la interfaz de la fractura,
distorsionando las simulaciones por elementos finitos. Por lo tanto, el protocolo de fractura para

el dispositivo fue el siguiente:
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1. La muestra de gel se monta en el médulo de medicién y se fija firmemente a la base del

dispositivo.
2. Se retira el alambre del interior de la aguja.

3. Se aplica tensién a la muestra (modo I) ajustando la altura de la muestra mediante el anillo
exterior del médulo de medicién, hasta que se forme una pequena prefractura en forma
de penique junto a la aguja. El tamarnio y la orientacion de esta fractura son relativamente
uniformes en todos los experimentos, y suelen ser horizontales y de aproximadamente un

centimetro de diametro.
4. Se realiza una tomografia de rayos X de la fractura.

5. Se aplica torsién (modo III) a la muestra ajustando manualmente el anillo interior del
modulo de medicién, hasta un angulo deseado y se deja propagar la fractura en modo

mixto I+II1.

6. Opcionalmente, si la fractura no propaga lo suficiente, se aplica tensién ajustando el anillo

externo de la muestra.

7. Una vez que la fractura deja de propagar y desarrolladas las hojas de la fractura en modo

mixto, se procede a una nueva tomografia de rayos X.

8. Se estimula nuevamente la propagacién de la fractura, aumentado la elongacién. Opcio-
nalmente, se puede inyectar una pequena cantidad de aire (2-5 ml) para estimular el

crecimiento de fractura.
9. Se realiza una nueva tomografia cuando la fractura ha dejado de propagar.

10. Se repite el proceso de propagacion y tomografia (iltimo dos pasos) hasta que la fractura

alcanza los limites de la muestra.

Las imagenes tomograficas se adquieren utilizando un tomégrafo de laboratorio, y el software
Xray-Office (v2.0) se utiliza para generar una representacién 3D de la fractura. Los pardmetros
de adquisiciéon se encuentran en la tabla 3.1. El procesamiento de imagenes y la segmentacion

se realizan con itk-SNAP [68].
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Figura 4.6: Grilla de la gelatina para el analisis por elementos finitos. El color denota
el tamano de los elementos de la grilla. Cerca del frente de fractura los elementos la resolucién
aumenta.

4.2.3. Obtenciéon de K por analisis por elementos finitos

A fin de obtener la distribuciéon de tensiones en los experimentos, una vez obtenida la
geometria por medio de tomografias de rayos X, se procede a simular el experimento mediante
analisis por elementos finitos. La figura 4.6 muestra una malla tipica para el computo de las
tensiones, en donde el hueco en el medio es la fractura. Esto se logra sustrayendo la geometria
3D de la fractura obtenida por tomografia a la malla que representa la muestra de hidrogel
(sin tener en cuenta el hueco de la aguja). Debido a la alta resolucién de la tomografia, es
necesario simplificar la malla de la fractura.Utilizando el programa MeshLab [83], se aplica
un suavizado laplaciano recurrente sobre la malla hasta eliminar el ruido del tomodgrafo en la
malla [84]. Posteriormente, se reduce la cantidad de puntos de grilla realizando una estrategia
de decimacion cuddrica por colapso de bordes. Esta simplificacién permite crear una malla que
reproduce la gelatina una vez tomada la tomografia.

Luego, se impusieron las mismas condiciones a las que es sometido el experimento: se des-
plaza y rota la tapa superior, mientras que la tapa inferior permanece fija, y el resto de las

superficies se consideran libres. El analisis por elementos finitos se lleva a cabo con el programa
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Figura 4.7: Frente de fractura. Imagen de la tomografia de un ensayo de fractura luego de
suavizar la grilla. a) El color denota la curvatura media. Nétese que, en valor absoluto, la
curvatura media aumenta en la regién del frente de fractura. b) En rojo las curvas del frente
de fractura. c¢) Tiedro de Frenet-Serret obtenido del frente de fractura.

COMSOL Multiphysics®). La resolucién utilizada es lo suficientemente fina para capturar los
efectos de la fractura en la distribucion de tensiones. Mallas ligeramente mas finas muestran
resultados similares, pero con mayores costos computacionales. Debido a la gran cantidad de
puntos de la cuadricula, se calculan las tensiones mediante un método iterativo definido por el
programa. El médulo de Young, la densidad y el coeficiente de Poisson se definen de acuerdo
con las propiedades reoldgicas de los hidrogeles 2.1.

Para obtener los factores de concentracion de tensiones, es necesario definir un frente de
fractura. En fracturas bidimensionales, esto es trivial; no obstante, para un frente de fracturas
tridimensionales, el frente de fractura es una curva en el espacio tridimensional cuya ubicacion,
forma y tamano cambian a medida que la fractura se propaga. Sin embargo, el frente solo
propaga en zonas donde existe una mayor concentracion de tensiones. Estas concentraciones
de tensiones son originadas por la curvatura de la fractura, por lo tanto, podemos definir las

regiones de alta curvatura como el frente de fractura. La curvatura media en un punto se calcula
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Figura 4.8: Método de célculo de K a) Representacion grafica de la ecuacion 4.3 para el
modo II extraido de un ensayo de fractura. El recuadro representa la tension en funcion de la
distancia al frente de fractura. b) Esquema del modelo de fractura con forma de moneda bajo
cargas de tensiéon (o = 1 [Pa]) y corte (por simplicidad, 7 = o). No esta a escala para claridad

del lector. v = 0.43. Dimensiones del cubo L = 10 [cm] y de la fractura a =1 [cm]. ¢)
Representacion de las ecuaciones 4.5 y el resultado obtenido por el analisis de elementos
finitos.

como el promedio de las curvaturas principales en ese punto y da nocién de las deformaciones
locales de una superficie en el espacio. Una vez obtenida la geometria tridimensional de la
fractura mediante tomografia de rayos X, es posible medir la curvatura media de la fractura,
como se observa en la figura 4.7 (a). Es facil observar que en las zonas del frente de fractura que
tiene menor curvatura (mayor en términos absolutos) se corresponden con la regién del frente
de fractura.

Para segmentar el frente de fractura, seleccionamos los puntos de grilla de menor curvatura
media de cada hoja y, mediante un algoritmo suavizador spline discretizado no supervisado, se
segmenta el frente de fractura [85, 86], como se muestra en la figura 4.7 (b). Una vez localizado
el frente de fractura, es necesario obtener ejes locales que permitan descomponer las tensiones
en cada modo de fractura. Utilizamos el triedro de Frenet-Serret, que permite obtener de cada
punto de una curva en el espacio una base ortonormal formada por los vectores tangente (T),
normal (N) y binormal (B). Este triedro (B, N, T) representa los ejes locales de cada modo de
fractura (K, K;r, Ky;7). Para obtener el vector tangente, simplemente se calcula la derivada
espacial entre los puntos que componen el frente de fractura. El vector binormal (B) se puede
calcular directamente de la curva en el espacio, pero esto implica el calculo de derivadas segundas
que son ruidosas. Por lo tanto, B se calcula ajustando un plano sobre el frente de fractura. Este

plano intersecta a la hoja por la mitad y permite aproximar a la hoja por un plano, y a partir
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de este, se puede obtener la inclinacién de la hoja, como también el normal del plano que es el
binormal de la curva del frente de fractura. Luego, el vector normal (IN) se calcula como T x B.
La figura 4.7 (c) muestra el triedro de Frenet-Serret para un experimento de fractura en modo
mixto [+III.

Una vez obtenido el eje local y el frente de fractura, se procede a determinar los factores de
intensidad de tensiones (K') mediante el método de coincidencia de tensiones (stress matching)
[25], como se expone en las ecuaciones 2.3. A pesar de existir métodos mas complejos, como
la integral J [25], el enfoque de coincidencia de tensiones resulta ventajoso por prescindir de
asunciones de carga o desplazamiento plano (plane stress/plane strain). De forma similar a las

ecuaciones 2.3, los perfiles de concentracién de tensiones (K') locales son:

K; = h’né V2rropg(r)
r—
K = h’r% V2rrogy(r) (4.3)
r—

K = h'n% V2rropr(r)
r—r

donde la ogg, 0N ¥ o representa el tensor de tensiones transformado en la base creada por
el triedro de Frenet-Serret. Esto sigue la regla de transformacion de tensores contravariantes
a;j = QimQjnOmn, donde a;; es la matriz de rotacién de la creada a partir base generada por el
triedro de Frenet-Serret. Los simbolos de la figura 4.8 (a) muestra la ecuacién 4.3 el segundo
modo. La ordenada del ajuste lineal permite obtener el valor del K;;. El comportamiento lineal

de la cantidad o;;v/27r se debe a que la tension es de la forma

o0

Crij = Z Tn_g/inj<TL) (44)

n=1

donde f;;(n) es una funcién adimensional que depende del término n. De esta manera, la
cantidad O'Z‘j\/% es, idealmente, constante en un entorno pequeno, mientras que la mayores
distancias tiene un comportamiento lineal. Debido a que las divergencias de la tension no son
capturadas correctamente por el algoritmo de elementos finitos, se observa un crecimiento lineal.
Es por ello que cerca de r = 0 la ecuacién 4.3 deja de tener un comportamiento lineal y por lo
tanto no es tenido en cuenta. El pardmetro r representa una porcién del camino en la direccién

—N que va desde un punto del frente de la fractura hasta 1 cm.
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Figura 4.9: Crecimiento de una fractura. Secuencias de tomografias del crecimiento de
una fractura. La primera tomografia es la fractura plana generada sin torsion de la muestra.
Luego, la fractura en modo mixto es generada torciendo la muestra en 30° (fondo en azul). La
fractura crece mediante la sucesiva elongacion de la muestra.

La elecciéon de la distancia correcta del camino no es trivial. La tension varia a lo largo del
camino como se muestra en el recuadro de la figura 4.8 (a). Muy lejos del frente de fractura,
no se puede observar el comportamiento divergente de la tensiéon, mientras que muy cerca
por errores propios del analisis por elementos finitos, el incremento es menor a 1/ V2rr. Para
calibrar esta distancia se calcula los K para un fractura con forma de moneda (‘penny-shape’)
sujeta a cargas de tensién uniaxial (o) y corte (7), como se muestra en la figura 4.8 (b). Las

soluciones exacta para los factores de concentracién de tensiones de este problema [87-89] son:

K[ = 20’\/§
T
4rcosl |a
K= 5 \/j (4.5)
—v \m
47(1 —v)sinf |a
K = A=218 [
—v T

donde a es el radio de la fractura, y 6 denota el desplazamiento angular.

La figura 4.8 (c¢) muestra las curvas tedricas de las ecuaciones 4.5. Para encontrar la distancia
r adecuada, se realiza un barrido en distintos valores de r y se elige aquellos que mejor se
ajustan a la curvas tedricas 4.5. Notese que las distancias pueden ser distintas entre los modos.
Los valores de K obtenidos a través de la distancia r ajustada son mostrado en la figura 4.8

(c). Se observa un buen acuerdo entre los resultados numéricos y las soluciones tedricas.
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4.3. Resultados

La figura 4.9 muestra la secuencia de crecimiento de una fractura. Inicialmente, se obtiene
una fractura plana. Después de aplicar torsion a la muestra, las hojas comienzan a desarrollarse.
Mediante la estimulacién, ya sea incrementando la elongacion de la muestra o inyectando aire,
las hojas crecen. Estas hojas, como se mostrd en el capitulo anterior usando otro dispositivo, en
lugar de estar conectadas por otras hojas, estan concatenadas por regiones que no se fracturan
o fracturan mas tarde, de forma tal que evita el crecimiento de fracturas inclinadas en direccién
desfavorable con respecto a la carga aplicada a la muestra.

La figura 4.10 presenta los factores de concentracién de tensiones (K') para distintas hojas
de una misma fractura. Los tres modos pueden tener valores positivos y negativos. En el caso
del primer modo, K; < 0 implica el cierre de la fractura, ya que se han seleccionado zonas no
correspondientes como frente de fractura. Esto se debe a que no existe una correcta definicién
del frente de fracturas en fracturas 3D[82]. Por otro lado, K; > 0 indica la apertura de la
fractura. Respecto a los modos de corte local K;; v Kjr7, un resultado positivo significa que
la traccién local estd orientada en la direcciéon de los modos locales. Un resultado negativo
implicaria lo contrario, siendo fisicamente admisible, ya que existen dos sentidos de aplicacién
de corte por modo. En nuestro caso, la traccién siempre estd orientada en la misma direccién,
pero los versores —IN y T que componen los modos locales cambian de orientacién a lo largo
de la curva del frente de fractura (véase la figura 4.7 (c)).

Es facil observar que los perfiles de K varia de hoja en hoja, ain dentro de una misma
fractura. Esto se debe a numerosos factores. En primer lugar, y como demostraremos mas
adelante, existen interacciones mecanicas entre las hojas que aumentan o disminuyen K en
funcién de la posicién y el tamano de las hojas con respecto a sus vecinas. Luego, existen
inhomogeneidades en la gelatina que redistribuyen las tensiones, afectando el crecimiento de
cada hoja. Aunque estas inhomogeneidades no son capturadas por nuestro analisis de elementos
finitos, si afectan a la geometria final de la punta de la hoja, lo que se refleja en las variaciones
de K. Ademas, estas inhomogeneidades pueden causar que las hojas se generen de manera
descentrada y asimétrica, provocando que estén sujetas a distintas cargas.

A pesar de que existen diversos factores que afectan al perfil de los K para cada modo en

cada hoja, en promedio se observa que el principio de simetria local (K; = constante, K;; = 0,
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Figura 4.10: Factores de concentraciones de tensiones (K) en funcién de la longitud
del frente de fractura. Cada panel representa K para cada hoja de un mismo experimento
de fractura. El ensayo es realizado con una torsién de 30° y un desplazamiento de 4 mm. ¢
representa el angulo de inclinacién de la hoja con respecto a la fractura madre. La leyenda del
panel de la izquierda es la misma para el resto de los paneles.

K = 0) parece cumplirse. La figura 4.11 muestra los perfiles de K en promedio para cada
modo en la ultima etapa de cada ensayo de fractura, en funcion de la longitud normalizada
s del frente de fractura. La barra de error representa lo de desviacion estandar. Aunque el
error es grande debido a las diferencias entre los perfiles de cada hoja, se pueden observar
tendencias generales en estos resultados. Analicemos en primer lugar el primer modo (K7).
Cerca del centro de la hoja, el K; alcanza un plateau correspondiéndose con el K; maximo
predicho por el principio de simetria local. Este plateau varia en los distintos ensayos, ya que la
tension disminuye desde el centro del dispositivo hasta el borde libre, lo que hace que fracturas
mas grandes estén sujetas a un menor K local. Generalmente, el error disminuye cerca del
centro, ya que en el centro del frente de fractura la hoja estd menos expuesta a interacciones
con las hojas vecinas. Cerca de los extremos, observamos el caso opuesto. El error aumenta
debido a las fuertes interacciones entre las hojas. Cuando las hojas estdn muy superpuestas,
suelen apantallarse la tension, generando una caida en el K7, como se observa para los paneles
(a), (b) y (d) de la figura 4.11. Sin embargo, a una distancia adecuada, las interacciones pueden
aumentar el primer modo, lo cual sucede cuando los bordes de las hojas estan enfrentados sin
superponerse. Esto se observa para el panel (c¢) de la figura 4.11. Modelos ideales de fracturas
analizados en la seccién 4.3.1 muestran resultados similares.

Observemos ahora el tercer modo Kjr;. Cerca del centro de la hoja, se observa un buen
acuerdo con el principio de simetria local K;;; = 0 dentro del error experimental. Cerca del
borde de las hojas, las interacciones causan corte en los modos locales. Respecto del segundo

modo Ky, se observa que para las hojas cuya inclinacion (¢) es baja (paneles (a)-(c)), en general
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Figura 4.11: Factor de concentracién de tensiones (K) sobre la longitud
normalizada del frente de fractura (s). Las barras de error representan 1o de desviacién
estandar. o representa el dngulo de torsién de la muestra y ¢ es el angulo de inclinacién
promedio de las hojas para cada ensayo. Todas los ensayos de fracturas fueron elongados 4
mm al momento de la tomografia.
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Figura 4.12: Interaccion entre las hojas. En los paneles superiores se observa la malla de
una fractura realizada en un ensayo de @ = 30° y una elongcion de la muestra de 3 mm. El
panel izquierdo la primer tomografia y en el panel derecho, la siguiente secuencia. Los paneles
inferiores muestra los K promedio un funciéon de la longitud normalizada del frente de
fractura s.

se cumple que K;; = 0. Sin embargo, cuando la inclinaciéon de las hojas es grande, K;; suele
tener un crecimiento lineal. El K es siempre positivo en la zona superior del frente de fractura
y negativo en las zonas inferiores. Por cémo esta disenado nuestro dispositivo de ensayos de
fracturas, la muestra rota en sentido horario para los angulos de o = 30°,50° y 70° y en sentido
antihorario para el resto de los angulos. Esto hace que las hojas crezcan inclinadas hacia una
direccién u otra. Sin embargo, el sentido del recorrido del frente de fractura es siempre horario.
Esto genera que la longitud s = 1 esté ubicada en la parte superior y s = 0 en la parte inferior
del frente de fractura en los ensayos con la muestra deformada en sentido horario y viceversa
en los ensayos rotados en sentido antihorario.

A medida que la fractura crece, los perfiles de los factores de concentracién de tensiones
varian, especialmente cuando la inclinacién de las hojas es pequena y se inducen efectos de in-

teraccion entre las hojas. Los paneles superiores de la figura 4.12 muestran dos etapas sucesivas
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de un ensayo de fractura en modo mixto I+III. Inicialmente, la fractura desarrolla numerosas
pequenas protuberancias producto de la segmentacién del frente de fractura (panel izquierdo).
A medida que la fractura se propaga, esas pequenas protuberancias crecen y se engruesan, el
numero de hojas disminuye y empiezan a acercarse entre ellas (panel derecho). Los paneles infe-
riores muestran los perfiles de los factores de concentracion de tensiones. Cuando las distancias
entre las hojas son del orden del tamano de las hojas y los extremos de los frentes de fractura
estan enfrentados, el primer modo K; se magnifica (panel inferior izquierdo). Luego, las hojas
empiezan a crecer y a apantallarse. Esto genera una reduccién general del primer modo en los
extremos del frente de fractura (panel inferior derecho). También aumentan los efectos de corte

local, evitando una perfecta correspondencia con el principio de simetria local(K;;; = 0).

4.3.1. Modelo de interaccién entre hojas

A fin de entender mejor los resultados obtenidos en la seccién anterior, desarrollamos un
modelo conceptual simplificado para ilustrar los cambios en K debido a la presencia de ho-
jas vecinas. El modelo consta de una geometria de ensayo de fractura rectangular, con una
fractura plana en uno de los bordes como semilla para las fracturas secundarias, similar a los
experimentos realizados por Ronsin et al. [72]. De la fractura madre, se agregan 3 fracturas
secundarias con forma circular, como modelo de las hojas o pétalos de nuestro experimento.
El sistema de ensayo esta expuesto a una tension remota o = 2 Pa en la parte superior y esta
fijo en la parte inferior. La fractura madre estd inclinada para distintos ensayos en diferentes
angulos ¢, lo que permite controlar el modo mixto I4+III y el dngulo de inclinacién. Las frac-
turas secundarias, siguiendo el principio de simetria local, crecen perpendicular a la tension,
tienen un radio r = 0.75 cm y estan separadas por 2rA, donde A es el factor que controla
la separacién. La figura 4.13 (a) muestra un diagrama (no a escala) del modelo utilizado. Los
factores de concentracién de tensiones K se miden en la fractura del medio, como se observa
en la figura 4.13 (a) en rojo. El desplazamiento angular § varia desde —m/2 hasta 7/2, siendo
0 = 0 el extremo opuesto a la fractura plana. El resto de los parametros de simulacién estan
disponibles en la tabla 4.1.

Para discernir entre el efecto de las interacciones con las hojas vecinas y los efectos propios

de la geometria del ensayo de fractura, calculamos los factores de concentracién de tensiones
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Figura 4.13: Modelo de interaccién entre hojas. (a) Diagrama del modelo utilizado para
estudiar la interaccién entre hojas. (b) Factores concentracion de tensiones locales (K’) para
una fractura aislada. (c) - (e) Factores de concentracién de tensiones locales del modelo de
fracturas interactuantes (K) menos K’ para cada modo respectivamente. Las leyendas de (c)
son vélidas para (d) y (e).
para una fractura aislada (denotados como K'), es decir, sin vecinas. Los perfiles de K’ se
encuentran en la figura 4.13 (b). Por claridad, sélo se representan los dngulos de inclinacién
¢ = 20"y ¢ = 40°, que coinciden con los valores encontrados en las fracturas experimentales.
De estos perfiles se observa que el primer modo K tiene un minimo cerca de 8 = 0 que crece
de manera simétrica a medida que se aleja del centro. Cerca de los extremos, el primer modo
crece debido a la interaccion con la fractura plana. Cuanto menor es la inclinacién, mayor es el
efecto de esta interacciéon. Para el resto de los modos se observa que cumplen con el principio

de simetria local, a excepcion de los extremos debido a la interaccion con la fractura madre.

Estas conclusiones pueden ser extrapoladas para otros angulos de inclinacion ¢.
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Pardmetros Valores

Lx = Ly 10 [cm]
Lz 20 [cm]
Longitud de la fractura plana 1 [cm]
¢ 10° — 40°
A 0.2—-1.6
Modulo de Young 22 [kPa]
Ratio de poisson 0.43

Cuadro 4.1: Pardmetros usados por el modelo de interaccién entre hojas.

Para estudiar meramente los efectos de la interaccién entre las hojas, los paneles (c¢)-(e) de la
figura 4.13 muestran las diferencias entre los factores de concentracion de tensiones de la fractura
con hojas vecinas y la fractura aislada (K — K’). El panel (c¢) muestra el primer modo. Se observa
que a angulos de inclinacién ¢ bajos y separaciones A pequenas, las interacciones generan, por
un lado, un crecimiento del primer modo alrededor de § = 0, mientras que experimenta una
supresién por apantallamiento mecéanico en los extremos. Este comportamiento disminuye para
hojas menos inclinadas y més separadas. A partir de una separacién A = 1, este efecto de
apantallamiento deja de existir para pasar a ser un efecto de aumento de K;. Esto se debe a
que los extremos de las hojas estan enfrentados. Resultados similares han sido reportados en
trabajos anteriores [90-92]. Estos comportamientos estdn en buen acuerdo con los resultados
provenientes de las tomografias (véase figura 4.12). Otro efecto posible de interaccién entre
hojas es el tamano relativo entre las hojas. Pham y Ravi-Chandar [58] han investigado este
efecto para el primer modo, encontrando que una hoja de mayor tamafno apantalla y disminuye
el K a sus primeros vecinos.

El panel (d) de la figura 4.13 muestra los efectos de la interaccién con hojas vecinas para
el segundo modo. En primer lugar, se puede observar que la presencia de hojas vecinas genera
corte local. También es notorio el perfil antisimétrico (o impar) con respecto a . Esto se debe a
que la fractura en < 0 (6 > 0) posee otra fractura por debajo (arriba) del frente de fractura.
Para inclinaciones grandes (¢ = 40°) y A > 1, se observa un perfil que decae de manera
similar a los perfiles para el segundo modo en los resultados por tomografia. Sin embargo, no
se puede afirmar que solo se deba a las interacciones entre hojas vecinas. En primer lugar, esto
es observable para separaciones que superan el diametro de las hojas, superior a las distancias
observadas en las tomografias. Luego, este modelo simplificado desprecia la geometria real de

las hojas. Si bien este efecto puede contribuir al perfil lineal del segundo modo, se necesitan
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nuevos estudios. Para distancias mas pequenas, se observa un perfil que tiene maximos de corte
(siendo indistinto el signo) cerca de § = +7 /4y § = +7/2. El mayor corte se genera a distancias
cercanas a A = 1.

El panel (e) muestra el corte del tercer modo generado por la interaccion entre las hojas.
A diferencia del segundo modo, las interacciones generan un perfil simétrico en torno a 6 = 0.
Para distancias menores a A = 1, existe un aumento paulatino de corte local que posee dos
méximos en § = £7/4. A medida que la distancia decrece, el valor de estos méximos también
decrece. Para A > 1, el corte que genera el efecto de las interacciones es més pequeno a medida
que la distancia A aumenta. Debido a que la variacién del modo III debido a las interacciones

entre hojas es pequena, es dificil de contrastar estos resultados con las tomografias.

4.4. Conclusiones

En este capitulo, se abordo el estudio de fracturas en modo mixto I4+III, centrandose en la
verificacién del principio de simetria local. Este principio establece que las hojas de fractura se-
cundaria, expuestas a modos mixtos, se inclinan de tal manera que localmente eliminan el corte
y maximizan el primer modo. Para poner a prueba estas hipdtesis, se desarrollé inicialmente un
dispositivo experimental que permitiera generar fracturas en modo mixto I+III en hidrogeles.
Posteriormente, se realizaron tomografias secuenciales del crecimiento del frente de fracturas,
lo que posibilité la reconstrucciéon tridimensional de la geometria de la fractura durante su
propagacion.

La obtencién de la geometria permitié segmentar el frente de propagacion de fracturas en
distintas curvas, y mediante un algoritmo basado en el método de los elementos finitos, se
logré obtener la distribucion de tensiones en la muestra. De esta manera, se calcularon los
factores de concentracién de tensiones (K) para cada frente de fractura. El andlisis de K no
solo permitio verificar el principio de simetria local en los ensayos realizados, sino que también
posibilito la observacion del efecto de interaccién entre las hojas. Para un estudio mas detallado
de estos fenémenos, se desarrolld un modelo conceptual que involucra tres hojas circulares
conectadas a una fractura madre expuesta a modo mixto [4+III. El analisis de estos resultados
revel6 similitudes notables con los obtenidos a través del frente de fractura obtenido mediante

tomografia computada 3D.
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Capitulo 5

Introduccién al Fenémeno de
Nucleacién y Crecimiento sobre

Sustratos Curvos

La formacién de una estructura cristalina a partir de una fase desordenada inicial (cristaliza-
ci6én), es uno de los procesos de formacion de patrones més ricos, con profundas consecuencias
en la fisica y la quimica de la materia condensada, la ciencia de los materiales, e incluso la
biologia. Durante anios se ha estudiado este proceso mediante experimentos, simulaciones y
modelos matematicos, tanto en sistemas tridimensionales como bidimensionales.

En general, el mecanismo fundamental de la cristalizaciéon viene dado por el fenémeno
de nucleacién y el crecimiento, donde una fluctuacién inicial en la fase desordenada forma
espontaneamente una pequena semilla del cristal de equilibrio. En la imagen mas simple, solo
hay dos energias asociadas a esta semilla [93, 94]. Hay una ganancia de energia libre debido
a la formacién de una parte de la estructura de equilibrio (menos energética). Pero también
hay una penalizacién de energia debido a la formacién de una interfaz entre el cristal y la fase
desordenada. Esta competicién conduce a un proceso de activacion en el que sélo las semillas que
superan un tamano critico son capaces de crecer, mientras que el resto se colapsa y desaparece
por tensién superficial.

En un material bidimensional, podemos modelar este proceso como la formacién de un
nicleo circular con radio R. La energia en volumen (‘bulk energy’) de este nicleo es mRZAf,

donde Af representa la diferencia local de energia libre entre el estado final e inicial de la fase
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en transicién y, por lo tanto, negativo. Ademas, la energia superficial se expresa como 27 R,
siendo v la tensién superficial. Por ende, la variacién de energia libre AF debido a la formacién

de nicleos queda definida por la ecuacién [93, 94]:

AF =2nRy — mR?|Af] (5.1)

La figura 5.1 a) (linea punteada) ilustra graficamente la ecuacién 5.1. La competencia entre
ambos términos determina la dindmica de la nucleacién. Unicamente los niicleos cuyos tamanos
superen el radio critico R? = /A f experimentaran un crecimiento.

Sin embargo, la geometria que adopta el cristal puede imponer restricciones a la interac-
ciones locales, en un fenémeno conocido como frustracién geométrica [95, 96]. La frustracién
geométrica no es exclusiva de cristales; un ejemplo clésico de esto aparece en el ordenamiento
de sistema de espines en baja temperatura en una red triangular antiferromagnética [97]. Una
vez que dos de los espines se alinean en sentidos opuestos, independientemente de la direccién
en que se coloque al tercer espin, este no podra ser antiparalelo a los otros dos simultanea-
mente. De manera global, podemos definir a la frustracion geométrica como la inhabilidad del
sistema en propagar globalmente con el patrén de preferencia local [98]. Aplicados a sistemas
rigidos, como cristales, puede implicar el impedimento de propagar mas alla de cierta distan-
cia. Sistemas blandos, como particulas coloidales [99, 100], copolimeros en bloque [101-103],
cristales liquidos [104, 105], cépsides virales [106, 107], toleran mejor la frustracién geométrica
permitiendo la propagaciéon de un orden imperfecto sobre, al menos, alguna extensién finita
[98].

En los siguientes capitulos presentaremos dos modelos para estudiar como la geometria sub-
yacente afecta al proceso de crecimiento cristalino en geometria curvas. En general, la geomtria
de una superficie orientada (esto es, separando un regién ‘interna’ de una regién ‘externa’ en
un espacio tridimencional) puede ser completamente caracterizada por la curvatura principal
ri(r) = £1/R; (i = 1,2), donde R; (R2), es el radio de curvatura més pequeno (més grande) del
circulo tangente a la superficie en r y el signo es positivo (negativo) si el circulo esté contenido
en la regién interna (externa) de la superficie. De esta forma, podemos definir la curvatura
Gaussiana como G(r) = k1(r)ka(r) y la curvatura media como H(r) = (k1(r) + ko(r))/2 [108].

El caso de G = 0 y H # 0 representa un plano doblado en una direcciéon. Como esta
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Figura 5.1: Nucleacién y crecimiento de cristales. a) Esquema de la diferencia de energia
libre AF para un nicleo circular creciendo en un plano (linea punteada) y para un nicleo con
forma de parche sobre una esfera (linea sélidas) de radio decreciente a; > as > az y médulo de
Young creciente Y; < Yy < Y3. R? muestra el radio de critico para un nticleo plano. R}, con
¢ = 1,2 muestra el radio de equilibrio para una un parche sobre una esfera. Af y
permanecen fijos. b) Radio (geodésico) critico R, en funcién de radio a de la esfera (linea
sélida) y del cilindro (linea punteada). Ambas variables estdn normalizadas por el radio
critico RY.
superficie puede ser aplanada preservando dreas (teorema de Minding [108]), el proceso de
cristalizacion puede ser mapeada al caso de la superficie plana cuyos resultados son triviales,
por el ejemplo en el caso de cilindro (véase figura 5.1 b). Casos no-triviales ocurren cuando
la curvatura Gaussiana es distinta de cero, como es el caso de una esfera de radio a, donde
K1 = kg = 1/a. En este caso, la superficie no puede ser aplanada preservando éreas y por
lo tanto, el proceso nucleacién y crecimiento se ve afectado. En otras palabras, la curvatura
Gaussiana representa la curvatura ‘intrinseca’ debido a que puede determinarse a partir de las
mediciones de longitud en la propia superficie y, dicho en otras palabras, es invariante ante
deformaciones que preserven la distancia entre puntos localmente (teorema Egregium [108]).
En nuestro trabajo estudiaremos el proceso de cristalizacion sobre esfera como modelo de
superficie curva. Sobre esta superficie el cristal no puede propagar libre de defectos. Cristales o
sistemas autoensamblantes blandos, propagan agregando dislocaciones, disclinaciones, cicatrices
por bordes de grano (‘grain boundary scars’) y pliegues (‘pleats’) [99, 100, 109]. Sin embargo,
si la energia de nucleo (‘core energy’) es muy grande, el cristal modifica su morfologia a fin de
evitar defectos. Para entender este proceso es posible calcular, usando la teoria de elasticidad

continua, la contribucion a la energia libre AF debido a deformacién del cristal [110-112]. Para

un parche de cristal de radio R (casquete esférico), como se observa en la figura 5.1 b) que crece
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sobre una esfera de radio a, la diferencia energia libre es:
AF =21 Ry — TR}|Af| + ==Y — (5.2)
a

donde Y es el médulo de Young bidimensional del cristal. La figura 5.1 a) muestra la diferencia
de energia libre para tres médulo de Young y radio de esfera diferentes. Cuando el radio de la
esfera grande (a;) y el médulo de Young pequenio (Y7), el cristal puede crecer hasta un radio
de equilibrio Ré}]) sin defectos que representa un minimo de energia local de la ecuacién 5.2. A
medida que el radio de esfera (médulo de Young) disminuye (aumenta), el radio de equilibrio
disminuye hasta que pasado cierto punto, ya no es estable el crecimiento sin defectos (curva
as, Y3). Para poder crecer, los cristales con altas energias de nicleo adoptan formas de listén
para seguir creciendo con una significativa reduccién en la frustracién geométrica, a expensas
de crear una mayor interface con la fase desordenada [110, 112].

El sustrato esférico también puede afectar al proceso de nucleaciéon. El radio critico R, por
el cudl s6lo nucleos més grandes pueden crecer depende de la curvatura de la siguiente manera
[113]:

R. = a arctan(R?/a) (5.3)

La figura 5.1 b) (linea sélida) muestra el cémo varia el radio critico con respecto al radio de
la esfera. Se observa que el radio critico disminuye monoétonamente al disminuir el radio del
sustrato esférico, lo que significa que, para una curvatura positiva, el proceso de nucleacion y
crecimiento se ve favorecido por curvaturas mas elevadas. La razén de ello es, una vez mas,
geométrica: en la superficie de las esferas, los circulos tienen més superficie cerrada para un
perimetro dado en comparacién con el caso plano, y la relacién superficie-perimetro aumenta al
aumentar la curvatura [113]. A modo comparacién, podemos ver el radio critico para un sustrato
cilindrico; como la curvatura Gaussiana es nula, el proceso de nucleacién no es afectado y es

igual al de un sustrato plano.

5.1. Modelo de campos de fases

Para estudiar el efecto de la curvatura esférica en el proceso de crecimiento cristalino,

desarrollaremos un modelo de campos de fases. Este modelo estda basado en el modelo de
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campos medios para las transiciones de fases desarrollado por Ginzburg y Landau a fines de
1930. Este modelo define un pardmetro de orden ¢(r) que cambia de manera discontinua en la
interfase de un cambio de fase de primer orden, asi, el parametro de orden define la densidad
local de una fase con respecto a la otra. Sus valores oscilan entre 0, cuando el sistema esta
localmente totalmente desordenado en la fase liquida, y 1, cuando el sistema esta localmente
totalmente ordenado en una fase cristalina. En el caso de una transicién de fase de primer
orden, la energia libre f(¢, T, P) que describe la energia entre las dos fases local y es modelada
como un doble pozo que depende de ¢(r), de la temperatura local T y la presién P. La energia
asociada a la interfase para un medio anisotrépico a primer orden es proporcional a |V¢|* va
que es independiente de la orientacion espacial. De esta manera, la energia libre F' del sistema

se define para un sistema plano (G = 0) como:

F= [ @ [)Tow) + 560 7. P)] (5.4)

donde el término e(r) determina la magnitud de la penalizacién inducida por la presencia de
interfases. La competencia entre el deseo del sistema en permanecer en uno de los minimos de la
fase de volumen de f(¢) (liquido o s6lido) y el costo de gradientes altos resulta en un ancho de
interfaz finito [114]. En nuestros modelos asumimos un proceso isobdrico, por lo que se puede
despreciar la presiéon P en el iltimo término. Luego la propagacion del cristal viene dado por
la ecuacién de difusion:

o9 OF

o =~ Msg (5.5)
donde p, es la movilidad del sistema y ‘;—g es la derivada variacional de F' en funcion de ¢.

Este modelo de campos de fases es modificado en los siguientes capitulos para estudiar dos
procesos particulares en superficies curvas: cristalizacién con orientacién cristalina y cristali-
zacién dendritica (en el apéndice). Este ultimo proceso, ampliamente estudiado en superficies
planas [115, 116], implica agregar el calor latente de solidificacién, de manera tal que se agrega
una ecuacién para el campo de temperatura [114]. Mas detalles del modelo se pueden encontrar
en el apéndice.

Para modelar la orientacién cristalina, se define un nuevo campo ©(r) que representa la

orientacién local. Los parametros de orden (¢, ©) pueden ser interpretados como una descom-
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Figura 5.2: Orientacién cristalografica en superficies curvas. a) Coordenadas
cartesianas, la orientacion cristalina es constante para un mismo vector ¢g. b) Coordenadas

curvilineas, la orientacién cristalina cambia para ¢q. ¢) Representacion grafica del transporte
paralelo sobre una esfera.

posicién polar de un parametro de orden complejo, donde ¢ es la magnitud y © es el angulo
de la fase en el plano complejo. La orientacion local del campo © debe perder su significado en
la fase desordenada cuando ¢ — 0. Una definicién estadistica plausible de este parametro de
orden es ®(r) = ¢eN® = (¢!N9i) donde O, es el dngulo de enlace con las particulas vecinas
formando los bloques de construccién bdsicos del cristal. De las misma forma, () representa un
promedio en el espacio sobre una gran distancia en comparacion con las distancias atéomicas
pero pequenas en comparacién con las caracteristicas microestructurales de interés [114]. La
fase O(r) define la orientacién local del cristal que toma valores en el rango de —7 a 7. Los
cristales tienen una N-simetria Cy que restringe el dominio de © a estar en el rango irreducible

—m/N < © < m/N [114, 117]. En el capitulo 6 detalla el modelo usado.

5.2. Orientacion cristalina en coordenadas curvilineas

La orientacion del cristal ©(r), aunque estd bien definido en las coordenadas cartesianas
habituales en un plano 2D, necesita modificaciones en las coordenadas curvilineas. Definamos a
7 como el vector que define la orientacién local del cristal. En las coordenadas cartesianas, como
se muestra en la figura 5.2 a, el campo de orientacién se puede obtener de O(r) = 003_1(7-92), en
la que 7 es el vector base de la direccién x. Como  es constante en las coordenadas cartesianas,
O(r) también es constante dentro de un solo grano de cristal con la misma orientacién local
?. Sin embargo, este no es el caso en coordenadas curvilineas, como se muestra en la 5.2 b.

Si nuevamente tomamos la orientacion como el angulo entre 7 y el marco de coordenadas, es
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decir, O(r) = cos™ (¢ - @), versor & = 4(r) ahora es una funcién de la posicién. Por lo tanto,
dos vectores paralelos ¢ (r1), ¢ (r2) darén lugar a diferentes orientaciones ©(ry) # O(ry), es
decir, la orientacién ©(r) se vuelve espacialmente variable, mientras que la orientacion fisica
sigue siendo la misma.

Imaginemos ahora que un cristal propaga sobre la trayectoria del tridngulo A-N-B, como
se muestra en la figura 5.2 ¢. A medida que la propagacién sigue el transporte paralelo, cuando
estd retorna al mismo punto A se observa que la orientacion del cristal ha cambiado en AB. Esto
se debe a que no existe un campo vectorial constante sobre superficies curvas. En consecuencia,
el calculo de la derivada de © debe incluir el cambio del versor de referencia u. Para una

superficie 2D, parametrizada de forma ortogonal, el diferencial correcto debe tomarse como

O E .G
A= —F— — 5.6
< 2EVEG 2G\/EG> (56)

DO =dO — A - dr, donde

donde F, G son elementos diagonales del tensor métrico g = . Finalmente, se obtiene

el operador gradiente corregido para O:
VO — VO — A (5.7)

La sustitucion de la ecuacion 5.7 debe realizarse en el calculo de la derivada de © permi-
tiendo la reproduccién correcta de los orientacién cristalina en la topografia [117]. Ademaés,
esta ecuacion permite calcular la desorientacion total acumulada a lo largo de un camino que
conecta los puntos ry, ry en la superficie, tomando la integral de camino 00 = f:f (VO—A)-dr.

Para un contorno cerrado C, la desorientacién se puede calcular como

A@:%(V@—A)dr:—j{j\dr (5.8)

A partir de la ecuacion 5.8, se puede ver claramente que la desorientacion del circuito cerrado
AO es invariable de la propagacion del cristal. Ademas, a través del teorema de Gauss-Bonnet,
podemos transformar ain més la ecuacién 5.8 en A® = — § A -dr = — § G - dS, donde dS es
el elemento de superficie.

En el siguiente capitulo estudiaremos la propagacion de frente de cristalizacién sobre su-
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perficies esféricas y como la curvatura del sustrato afecta a la orientacién y propagacion del
cristal. En el apéndice se desarrolla un estudio similar para el analisis de cristales dendriticos

sobre sustratos esféricos.
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Capitulo 6

Modelado de Crecimiento de Cristales
sobre Superficies Esféricas: Cristales

Fracturados

6.1. Introducciéon

Tal como se describié en el capitulo anterior, el crecimiento de una pelicula de cristal 2D
sobre un sustrato plano viene dictado por la competicién entre una ganancia de energia, obte-
nida al formar un trozo del cristal de equilibrio, y una penalizacién por tension lineal debida a
la interfase de los nicleos con el entorno [93, 94]. Esta competencia de energifa libre produce un
tamano critico para el crecimiento del cristal. Sélo los niicleos que superan este tamano critico
pueden crecer anadiendo particulas de cristal a su superficie. Los niicleos subcriticos se colapsan
por tensién superficial. Ademas de esta simple descripcién de campo medio de la nucleacion y
el crecimiento, pueden surgir algunas complejidades a partir de diferentes mecanismos de inter-
cambio de energia, difusion limitada de particulas y tensién lineal anisotrépica de los ntcleos,
entre otros efectos, que pueden dar lugar a una amplia variedad de dindamicas y geometrias de
los nicleos [93, 94].

Por el contrario, podria ser simplemente imposible hacer crecer un cristal perfecto en un
sustrato curvado [113]. Esto se debe a que la curvatura subyacente puede inducir distorsiones de
la red cristalina, aumentando su energia de deformacién (un efecto conocido como frustracion

geométrica) [98, 118]. En este sentido, dependiendo de la geometria subyacente, un cristal puede
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necesitar una gran deformacién para poder cristalizar en la superficie curva, aumentando asi la
energia elastica de la estructura de la red. Por ejemplo, la energia libre de un cristal circular
perfecto de tamano R que crece sobre una esfera de radio a (casquete esférico) se ha modelado
mediante la ecuacién 5.2. El dltimo término es una penalizacién de energia libre inducida por
la geometria no plana del sustrato, que inhibe un mayor crecimiento de los niucleos més alla
del tamafio de equilibrio Re, ~ (Af/Y)4a [110]. En un dominio plano, también es posible
frustrar un cristal bajo tensién si la curvatura intrinseca estd asociada a las interacciones de
las particulas [119].

Sin embargo, el crecimiento de nticleos en superficies curvas podria reducir la frustracion
elastica de dos maneras. Una posibilidad es mediante la inclusion de defectos topolégicos durante
el crecimiento [120, 121]. Esto se debe a que los defectos topolégicos pueden contribuir a reducir
las distorsiones eldsticas en la red, permitiendo una mayor propagacién. La otra posibilidad es
cambiando la forma del cristal a estructuras tipo cinta o ramificadas, lo que se ha observado
recientemente en experimentos con cristales coloidales creciendo en esferas [110], en simulaciones
Monte Carlo de autoensamblado de cépsulas virales [122], y simulaciones de campo de fase [112,
123].

En este trabajo estudiamos el proceso de cristalizacién isotérmica sobre sustratos esféricos
utilizando un funcional de energia libre que tiene en cuenta el estrés elastico inducido por la
frustracion geométrica. Demostramos que la tension elastica dicta el proceso de crecimiento.
Los cristales en crecimiento pueden cambiar su forma y también agrietarse, dependiendo de la

curvatura del sustrato y de la rigidez de la red.

6.2. Modelo

Aqui utilizamos una variacién del modelo de Kobayashi, Warren y Carter (modelo KWC),
que puede utilizarse para estudiar la cristalizacion en geometrias curvas. Este modelo ha si-
do ampliamente utilizado para estudiar el crecimiento isotérmico de grano y la formacién
y evolucién de los limites de grano [114, 117, 124, 125] tanto en sistemas euclideos 2D vy
3D, como en sistemas cénicos [117]. El modelo KWC se compone de una energia interfa-
cial F; = [e(V,0)|V¢|?dS, la energia de superficie Fg = [ f(¢)dS, y la energia eldstica
Fr = [(500*|VO — A| + t0¢?|© — A|*)dS.
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Figura 6.1: Cristal esférico y parametros geométricos que describen su forma. Esta
figura muestra la malla computacional utilizada para resolver la ecuacion en coordenadas
esféricas. Los pardmetros [ y w representan la longitud y el ancho del casquete de cristal en
forma de cinta, respectivamente.

El funcional de energfa libre total en el modelo KWC viene dado por:

F= /{e(w, 0)|Vel* + f(¢) (6.1)

+ 509°|VO — A| + to0°|© — A[*} dS,

En geometrias curvas, el gradiente y el elemento de superficie se escriben en coordenadas cur-
vilineas como V = ¢“9;, donde g = (g71);; es el tensor métrico, g es el determinante del
tensor métrico y (% =0, y dS = \/gdx\dz;.

Obsérvese que en esta expresion el gradiente para la orientacion cristalina © es VO — VO —
A, donde A es la conexién de espin que tiene en cuenta la variacién espacial de los vectores base
debido a la geometria no euclidiana. La conexién de espin puede considerarse como el “potencial
vectorial geométrico”, ya que el rotor de la conexion de espin es la curvatura gaussiana V X
A(r) = G(r)n de la misma manera que el rotor del potencial vectorial electromagnético A es
el campo magnético V x A(r) = B(r), donde 7 es la normal de la superficie [117].

En la ecuacién funcional de la energia libre (6.1) f(¢) representa la energfa libre local

de un sistema homogéneo que tiene un pardmetro de orden ¢. En el marco de las teorias
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Guinzbug-Landau de transiciones de fase, esta contribucion de energia libre se considera como
una expansion polinémica en términos del parametro de orden ¢. Este enfoque se ha utilizado
ampliamente en la literatura para describir una amplia diversidad de sistemas de formacién de
cristales, que van desde patrones hexagonales de copolimeros en bloque blandos autoensambla-
bles hasta cristales duros (véase, por ejemplo: [121, 126-128] y sus referencias).

Para modelar transiciones de fase de primer orden f(¢) necesita tener la forma de un
potencial asimétrico de doble pozo, donde cada minimo local representa una de las fases de
equilibrio (el minimo local de mayor energia se localiza en el estado desordenado inicial ¢ = 0,

y el otro minimo absoluto se localiza en el estado cristalino final ¢ = 1) [126]:

f(8) = 70" = (5 - )o? (6.2

NE

woom
)¢ + (- %
donde el parametro m controla la fuerza impulsora a la fase cristalina y w controla la fuerza
de la barrera del doble pozo. Para el crecimiento adiabatico del cristal, m es una funcién de
la temperatura [116]. En este trabajo consideramos un crecimiento isotérmico, por lo tanto, m
es una constante. Para facilitar el crecimiento cristalino fijamos m = 0.5, es decir, fijamos la
temperatura del sistema donde f(¢) se convierte en un potencial de pozo tinico con un punto
de inflexion en ¢ = 0. El parametro w controla la altura de la barrera de activacion entre las
dos fases a la temperatura de fusion. Por tanto, éste fija el ancho de la interfase W, mediante la
relaciéon W ~ \/g [125]. Ademads, w es una medida del calor latente por area de solidificacion.
Aqui hemos fijado w = 1.

El término e(V¢, ©) en la ecuacién (6.1) representa la penalizacién para formar interfaces.
En el caso concreto de una interfase liquido-sélido, el pardmetro e(V¢, ©) representa la tension
superficial del cristal que depende de la orientacion del cristal. En coordenadas curvilineas, la
orientacién del cristal viene definida por el angulo ¢ que se forma entre el frente de crecimiento
del cristal (-V¢) y el versor 21, es decir, tan(y)) = (M). También se puede definir como

_8901 d’/\/ gi1

la orientacién relativa a que es la diferencia de 1 con el mapa orientativo ©:
a=19—0 (6.3)
Tal como discutimos en el capitulo anterior, para cristales con N-simetria, o debe reducirse al
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dominio principal [, 7). Teniendo esto en cuenta, el pardmetro e(a) puede definirse como:

e(a) = %[60(1 + dopcos(na) )}2 (6.4)

donde e controla la magnitud de la penalizacion de la tension lineal, n representa la simetria
Cly del sistema (n = 4 para un cuadrado, n = 6 para un hexdgono, y asi sucesivamente), y do
controla la fuerza de la anisotropia. Los términos tercero y cuarto del funcional de energia libre
en la ecuacién (6.1) garantizan la formacién y el movimiento estable de granos de ancho finito,
respectivamente [114, 117]. Los coeficientes se escriben de tal manera que las variaciones en la
orientacion de la red se penalizan para una fase bien ordenada. El cuarto término del funcional
de energia libre, relacionado con el movimiento de grano, es necesario en el caso de estudios
relativos al crecimiento y engrosamiento de grano a largo plazo en sistemas policristalinos.
Aqui, por simplicidad, consideramos el caso t; = 0. Como era de esperar, hemos encontrado
resultados numeéricos similares para el crecimiento de una semilla monocristalina en una esfera
para ty # 0.

Para el modelo KWC, las ecuaciones de relajacion que describen la dinamica de la transicion

de fase adoptan la forma:

99 _ _oF

Hoar = 50 (65)
90 _ OF

Hoar = 750

donde 14 y pe son los factores de escalado cinético del sistema. Definiendo la energia libre F

como F = [ L(¢,V$,0,VO)dS, se escriben las derivadas funcionales:

OF 0L V-<8L>

0 09  \oVe
6.6
o8 0L g (oL oo
50 00 ove
donde el operador de divergencia en coordenadas curvilineas se escribe V- = \/Lg@i\/ﬁ.
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Para el modelo KWC estas derivadas toman la forma:

b =~ [2el@) Vot 2e() V04 o) VP

+(6) + 2506 VO — Al (6.7)
SF [ ,VO—A] , da._ .,
50 \Y {8(@ —‘V@ —AJ +e (¢)8@‘V¢|

Para estudiar el crecimiento isotérmico de cristales en esferas escribimos las ecuaciones en
coordenadas esféricas (véase ecuaciones A.7 - A.9), donde los puntos de la esfera se especifican
mediante (0, ¢), donde z; = 6 € [0, 7| es el dngulo polar medido desde una direccién cenital
fija, y 2o = ¢ € [0,27) es el dngulo azimutal (Figura 6.1). En estas coordenadas, el elemento de
superficie ds viene dado por ds* = |dr|* = a?d#* + sin(0)*a?dp?. Las ecuaciones de evolucién se
resuelven numéricamente en Python utilizando un esquema de diferencias finitas, adelante en
el tiempo y centrado en el espacio. Como se ha mencionado anteriormente, la orientacion local
de la red se define como el angulo entre la direccion cristalografica y un vector base unitario.
Aqui, por simplicidad, la orientacién se mide con respecto al eje latitudinal utilizando el vector
base unitario §. Como semilla cristalina inicial, utilizamos un pequeno casquete esférico que
tiene ¢ = 1, y fijamos ¢ = 0 en el resto de la esfera [129]. También, es posible modelar multiples
nucleos en crecimiento sembrando en diferentes partes de la esfera. La posicion temporal de la
interfase se identifica aqui como la regién donde el pardametro de orden toma su valor intermedio
¢ = 0.5. Para el campo orientacional inicial ©, utilizamos una orientaciéon constante dentro de
la semilla de cristal, y una fase aleatoria para el resto de la esfera. Tipicamente, fijamos los
parametros eg = 0.01, gy = 3-107* peg =3-107° y dp = 0.2, como se utiliza en otros estudios
numéricos [114, 116]. Debido a las coordenadas esféricas, nuestra malla de cdlculo no es uniforme
y el tamano de la celda disminuye en la direccién del angulo polar hasta alcanzar un maximo
en el ecuador de la esfera, como puede verse en la figura 6.1. En el polo de la esfera, el tamano
del elemento de grilla es cero y, por tanto, el polo es un punto singular. Sin embargo, debido
a la frustracion geométrica, para los sistemas aqui estudiados la cristalizacién se completa sin
llegar a los polos, incluso para los casos en que la rigidez del cristal es pequena (sg ~ 0.01).
Para utilizar mallas equivalentes, variamos el nimero de puntos de la malla para las distintas

esferas (desde ng x n, = 200x400 para esferas de a = 1.5, hasta ng x n, = 466x932 para esferas

™

de a = 3.5). El paso angular viene dado por Al = =y Ap = %
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Figura 6.2: Cristalizacion en una esfera. Esta figura muestra la evolucién temporal de
paredes de dominio de un cristal rigido con sy = 0.05 sobre una esfera de radio a = 1.5. La
primera columna (a) representa el parametro de orden ¢ y la segunda columna (b) representa
el campo de orientacion ©. Las dos primeras filas representan la vista desde los ejes normales
de la semilla inicial; la tercera fila representa la vista de uno de los lados del cristal, y la
ultima fila representa la vista desde el lado opuesto de la semilla inicial.
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6.3. Resultados

La figura 6.2 muestra el crecimiento de un ntcleo circular inicial sobre un sustrato esférico
de radio a = 1.5. Aqui el tiempo fluye de izquierda a derecha, y las filas superior e inferior co-
rresponden al parametro de orden ¢ y a los mapas de orientacién del cristal ©, respectivamente.
De esta figura se desprende claramente que la curvatura subyacente modifica en gran medida
el proceso de crecimiento del cristal sobre sustratos esféricos. A medida que el nicleo va cre-
ciendo, la curvatura del sustrato induce un cambio continuo en la orientacion de la red (véanse
las dos primeras figuras de la fila inferior). Esta variacién en la orientacién de la red produce
un gran incremento en la energia elastica, lo que inhibe un mayor crecimiento isétropo. Aqui,
para continuar su crecimiento, el nicleo se agrieta en trozos de orientacion aproximadamente
constante (dos tltimas columnas). Obsérvese que, mientras que las paredes de dominio pueden
identificarse con variaciones en el campo orientacional O, las grietas pueden identificarse con
regiones que no llegaron a cristalizar, de modo que el pardmetro de orden ¢ permanece proximo
a cero, incluso a tiempos largos. Este es un efecto puramente geométrico debido a la curvatura
del sustrato. Experimentos realizados por Mitchell et al., muestran patrones de cristalizacién
similares cuando las laminas de nanoparticulas son forzadas a cubrir superficies con curvatura
gaussiana positiva [130].

Notese que las grietas que aparecen aqui como mecanismo para relajar la energia elastica,
son similares a la ramificacién de tipo fractal observada en cristales esféricos coloidales [110].
Aqui, inicialmente el nicleo crece en un cristal hexagonal y aparecen grietas en las caras del
hexagono que son las regiones sometidas a mayor tensién, como se muestra en la primera
columna de la Figura 6.2. Un mecanismo similar se observé en simulaciones de crecimiento de
cristales en esferas, basadas en un modelo de campo de fases diferente [112].

Para entender la desviacion del crecimiento isotrépico, evaluamos el exceso de energia libre

por frustracion elastica de un nucleo circular en crecimiento:

, > R
FE = So¢ ‘V@ — A\dS ~ §7T80¥ (68)

Considerando que en la fase cristalina, el modelo aqui estudiado conduce a ¢ ~ 1y VO ~ 0.

Para un cristal homogéneo circular que tiene un radio R, en la superficie de una esfera de
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Figura 6.3: Efectos de la curvatura del sustrato y la rigidez de los cristales. En la fila
superior comparamos las morfologias de los cristales para la misma rigidez so = 0.05 y dos
tamafios de sustrato diferentes a = 1.5 (a) y a = 3.5 (b) (el tamano de la figura representa el
tamano relativo del sustrato). En la fila inferior comparamos las morfologias cristalinas por
sustratos del mismo tamano a = 1.5, y las distintas rigideces sy = 0.015 (c), y so = 0.05 (d).

radio a, como R < a, la energia de interfase puede aproximarse por la energia de un cristal
circular plano, es decir, F; = 27yR. Del mismo modo, la energia de superficie viene dada por
Fp ~ mAfR? Anadiendo a estos valores la energfa eldstica del casquete circular (eq. 6.8), la
energfa libre total se obtiene como F,,, = 2rRy — mR*Af + %sof—s. Entonces, R., se calcula
simplemente minimizando esta energia libre del casquete cristalino. Asi, a diferencia del espacio
euclidiano, aqui el crecimiento homogéneo de los cristales se ve frustrado mas alla de un tamano

de equilibrio determinado por:

_AS+ AN = Tysefa

R,
I 250/ a?

(6.9)

Entonces, cuando el cristal alcanza el tamano determinado por R4, no puede crecer mds sin
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Figura 6.4: Ancho angular del cristal. Estas figuras muestran el ancho angular del cristal
en funcién del radio de la esfera a (arriba), y de la rigidez sy (abajo). La curva tedrica “sin
grietas” corresponde al ancho angular de equilibrio para una cristal con forma de cinta sin

fracturas.

reducir la frustraciéon. Como se ha senalado en la introduccién, anteriormente se ha descubierto
que la frustracién geométrica puede aliviarse mediante defectos topolégicos o cambiando la
forma del cristal en crecimiento. Como se observa en la figura 6.2, en este modelo los nicleos
isotrépicos iniciales acaban adquiriendo una forma de cinta fracturada. Como el grado de frus-
tracion viene dictado por la curvatura y la rigidez del cristal, cabe esperar que la forma del
cristal dependa en gran medida de estos parametros. La figura 6.3 muestra la forma final de
los cristales fracturados en forma de cinta para distintos sustratos de curvatura y rigidez del
cristal. En la fila superior (paneles a-b) se compara el efecto de la curvatura del sustrato sobre

la forma del cristal. Claramente, para curvaturas més altas (sustratos esféricos mas pequenos)
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Figura 6.5: Grietas cristalinas y circularidad adimensional. Esta figura muestra el
efecto de la rigidez del cristal en la geometria de las grietas del cristal a medida que el cristal
crece en la esfera. Los paneles a) y b) comparan el perfil del parametro de orden ¢ en las
coordenadas esféricas # - ¢ para un cristal hexagonal que crece en una esfera de radio a = 1.5
en escala de grises para indicar las grietas en el cristal. En la simulacién del panel a) hemos
fijado sy = 0.01 y en el panel b) hemos fijado sy = 0.05. El panel ¢) muestra la circularidad
adimensional (ec. 6.18) para diferentes valores de s.

los cristales se fracturan mas y adquieren una forma mas parecida a una cinta. Del mismo
modo, en la fila inferior se compara el efecto de la rigidez del cristal, para sustratos de la misma
curvatura. Aqui también queda claro que, para redes cristalinas maés rigidas (panel d), el cristal
se fractura mas y adquiere forma de cinta. Se observaron patrones similares en forma de cinta
en las simulaciones Monte Carlo de la formacién de la cubierta de las capsides de proteinas
viricas [122].

Para estudiar los efectos de la curvatura del sustrato y la rigidez de la red, en la figura 6.4
mostramos cémo varia el ancho angular 6,,, donde w = af,,, de los cristales de cinta con el
tamano del sustrato (arriba) y la rigidez sy (abajo), tal como se obtiene de las simulaciones
(puntos negros). Esta figura muestra claramente que el ancho de los cristales en forma de cinta
se reduce para sustratos mas curvados (¢ més pequeno) y redes més rigidas (so mas grande).

Para comprender mejor el ancho de equilibrio de los cristales sobre esferas, podemos apro-
ximar la energfa libre (ecuacién 6.1) para morfologias en forma de cinta de ancho w = a,, y
longitud [, como se muestra en la figura 6.1. Para un cristal en forma de cinta libre de defectos

en una esfera de radio a, podemos aproximar la energia de interfaz F; en coordenadas esféricas
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CO1mo:

62 Agp
Fr = / / a)|Vo|*a*sin(0)dpdd (6.10)
01

donde 6, y 0, son los angulos polares superior e inferior de la interfaz del cristal en forma
de cinta, respectivamente, mientras que Ay representa la longitud angular del cristal, como se

muestra en la figura 6.1. El parametro e(«) puede aproximarse mediante el valor medio definido

como € = 273/” fﬂT/r;Ln tleo(1 + docos(na))Pda = 45}”%(2 + 02); para los pardmetros empleados

e2

en este trabajo tenemos 1 >> §2, por tanto, € ~ -

Dado que V¢ desaparece en todo el cristal excepto en la interfase, podemos expresar F7
como la tensién lineal € multiplicada por el perfmetro del cristal, es decir, F; = €(aAp(sin(0s)+
sin(61)) + 2a(05 — 61)). Finalmente, suponiendo que el cristal crece simétricamente respecto al
eje del ecuador, podemos reescribir 6, = § — %w, Oy =Z y que | = aAyp, por lo tanto,

Fr ~e (2 alAyp cos( ) + 2a0 ) Por lo tanto, la energia de interfase (primer término de la

ecuacion 6.1) de un cristal de cinta sobre una esfera puede aproximarse por:

Fr= /e(VqS, 0)|Vo|dS ~ e (21 cos <2a> + Qw) (6.11)

2
donde € =~ %0 es la media de la penalizacion de la tension de linea. Esencialmente, F; es la

tension superficial € multiplicada por el perimetro de la cinta. Del mismo modo, la energia libre
de la superficie (segundo término de la ecuacién 6.1) puede expresarse en coordenadas esféricas

CO1mo:

02 A
Fp = / S0f(gb)aLzsz'n(9)0[00!90 (6.12)
0. Jo

Como ¢ ~ 1 en el grueso del cristal, podemos tomarlo fuera de la integral Fp ~ f(¢ =

1) [dS y como f(¢p=1)=—|Af|=—|f(¢p =1) — f(¢ = 0)| obtenemos:
02 A
5= —|Af]| / a’sin(0)dfde. (6.13)
6. Jo

Tras integrar y sustituir los dngulos en funcién de 6, obtenemos Fp ~ —|Af|a*Ap 282’71(97“’).

Finalmente, la energia de superficie del cristal puede aproximarse por:

Fp = /f(gb)dS ~ —2|Af| la sin (%) (6.14)
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donde |Af| =|f(¢ =1)—f(¢ = 0)| = 5. Obsérvese que F es la diferencia entre las densidades
de energia aparente correspondientes a las fases ordenada y desordenada, multiplicada por el
area de la cinta.

Por 1ltimo, el tercer término de la energia libre puede expresarse en coordenadas esféricas
como:

02 Agp
Fp = / / 5002 |VO — @é@a%in(@)d@dgp (6.15)
0. Jo

Debido a las suposiciones descritas anteriormente, en el grueso del cristal, podemos aproximar la
integral a Fp &~ spa Ap f;f |cot(0)|sin(0)dOde = asoAp 2 (1 — cos (%)) =lso 2 (1 — cos (2)).
Sin embargo, como VO desaparece en el grueso del cristal excepto en la interfase, se aproxima
por una funcion delta. Por lo tanto, debemos anadir a la expresién anterior la energia evaluada
en las fronteras. Por simplicidad sélo consideramos las interfases en 6; y 65 y ¢ ~ 1. Entonces,

en la interfaz, Fip ~ aso(fAso |cot(6y)|sin(01)dp + fOASO |cot () |sin(b2)d) = 2s0Apasin (%) =

0
2splsin (;"—a) . Finalmente, sumando los dos términos da la energia del tercer término de la energia
libre Fg ~ 2Apas (1 — cos (97“) + sin (%w)) Finalmente, la contribucion eldstica a la energia

libre para un cristal con forma de cinta puede aproximarse por:

a 2a

Fg= /song\V@ — A|dS =~ 2lsg (1 — cos (;) + sin (ﬂ)) (6.16)

Entonces, la energia libre total se obtiene sumando las diferentes contribuciones F' = F| +
Fp+ Fg. Como aqui tenemos € < |Af| ~ sy, podemos obtener una primera visién de la forma
del cristal considerando que la contribucién energética de la interfase a la energia libre total del
cristal-cinta puede despreciarse. En este caso, el ancho de equilibrio del cristal puede obtenerse

minimizando la energia libre %A—UJF = 0, lo que conduce a:

(6.17)

S0

que aproxima el ancho de los cristales en las esferas sin ninguna contribucién de las fracturas.
En la figura 6.4 también se compara este modelo tedrico (correspondiente a la etiqueta “sin

grietas”) con los resultados obtenidos a partir de las simulaciones, tanto para la ancho angular

de la cinta en funcién del radio de la esfera a, como para la rigidez sy. Para obtener el ancho

angular a partir de las simulaciones fijamos ¢ = 0.5 y promediamos 6,, a lo largo del contorno.
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Aunque este modelo sencillo da una buena aproximacion a los resultados de la simulacion, la
figura 6.4 muestra que los anchos de los cristales obtenidos en las simulaciones son menores.
Obsérvese también que las desviaciones aumentan para sustratos de mayor curvatura (menor
radio de esfera a) o cristales més rigidos. Esto es consecuencia de despreciar la contribucién
de energia libre interfacial implicada en las fracturas, que no se tuvo en cuenta en la ecuacién
6.17.

En cuanto a las grietas, la figura 6.5 compara el mapa de la proyeccion del pardametro de
orden ¢ en las coordenadas esféricas 6- ¢ para un cristal hexagonal que crece en una esfera
de radio @ = 1.5. Para los cdlculos hemos fijado so = 0.01 (panel a) y so = 0.05 (panel b). A
partir de estas figuras, se puede observar que el cristal se vuelve mas agrietado e irregular a
medida que aumenta la rigidez del cristal. Para cuantificar la desviacién de las formas compactas
esperadas para un sistema sin rigidez, aqui calculamos el grado de circularidad C' para cristales
con distintos valores de sy, como se muestra en el panel c). La circularidad adimensional se
define como:

4T A

donde A es el drea total y L es la longitud del contorno de la interfase cristalina. Obsérvese
que la circularidad de un ntucleo circular plano es C' = 1, mientras que la circularidad de
un cristal fractal se aproxima a cero C' = 0. A medida que aumenta el nimero de grietas, el
cristal se vuelve més ramificado, disminuyendo la circularidad como se muestra en la Figura 6.5.
Obsérvese que la circularidad disminuye a medida que aumenta sg y que para valores grandes
de sy se aproxima a cero, lo que indica la formacién de nticleos muy irregulares de tipo fractal,

similares a los patrones observados en sistemas coloidales [110].

6.4. Conclusiones

En este capitulo hemos estudiado el efecto de la curvatura en el crecimiento cristalino
isotérmico bidimensional sobre sustratos esféricos. Hemos utilizado la energia libre de Landau
expandida en un parametro de orden complejo que define tanto la cristalizacion local como la
orientacion del cristal.

Como era de esperar, la curvatura del sustrato afecta a la forma y estructura de los cris-
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tales en crecimiento. Como consecuencia de la curvatura, se producen fracturas debido a las
tensiones elasticas en el plano inducidas por la curvatura. Obsérvese que, mientras que en los
modelos continuos clasicos las fracturas se relacionan con singularidades del campo de tensiones
alrededor de la punta de la fractura, aqui identificamos las fracturas con regiones que, dentro
de la escala temporal de propagacion del frente, no pueden cristalizar debido a la frustracién
geométrica y permanecen en estado desordenado.

Para sustratos esféricos pequenos (o cristales duros) los nicleos isotrépicos iniciales adop-
tan una morfologia en forma de cinta agrietada. Derivamos una expresion para los factores
principales que controlan la geometria de los cristales. A pesar de su simplicidad, el modelo
captura los parametros principales que dictan el papel de la frustracion elastica en los cristales

que crecen sobre esferas.
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Parte 11

Materia Blanda con Respuesta Ductil
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Capitulo 7

Introduccion a la Propagaciéon de

Ondas de Choque en Polimeros

Las ondas de choque y las explosiones son fenémenos intensos que ponen a prueba riguro-
samente la integridad estructural y la respuesta del comportamiento de diversos materiales en
condiciones de presién extrema [131-133]. Estos sucesos abruptos pueden provocar un aumento
significativo de la presion, lo que provoca una respuesta no lineal pronunciada en el material.
Los resultados pueden variar desde una deformacién significativa hasta el fallo total del material
o la fractura, que puede inducir transiciones de fase en la microestructura [134, 135].

Investigaciones recientes sugieren que los materiales poliméricos son prometedores a la hora
de ofrecer una robusta resistencia a estos eventos extremos. En comparacion con los materiales
tradicionales de absorcién de impactos, como los metales, los polimeros ofrecen varias venta-
jas claras. Su menor densidad, su comportamiento fuertemente dependiente de la velocidad,
su transparencia ajustable y su capacidad intrinseca de autocuracion los convierten en can-
didatos prometedores para diversas aplicaciones. El abanico de estas aplicaciones incluye la
industria aeroespacial, la defensa, la automocién y las infraestructuras, lo que pone de relieve
una direccién prometedora para los polimeros en la absorcién y resistencia al impacto [136,
137].

Los polimeros destacan por la diversidad de sus componentes, fases e interacciones, lo que
los convierte en los principales candidatos para la absorcion de impactos. Las técnicas modernas
de sintesis permiten ahora manipular caracteristicas cruciales de los polimeros, como las tran-

siciones vitreas, la cristalinidad, los entrelazamientos, la reticulacion y la arquitectura de las
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Figura 7.1: Compresion de piston. Posiciones sucesivas de un pistén idealizado que se
desplaza dentro de un cilindro con fluido compresible donde t, > t;. La compresién de pistén
genera dos estados, un estado inicial definidos a Py, pg y €o y un estado de choque, definido
por un aumento de las variables térmodinamicas a Py, ps v €s. La velocidad del frente de
choque v, es mayor a la velocidad de compresion de pistén U,.

cadenas, entre otras. Esto permite producir materiales como polimeros cristalinos y semicris-
talinos, copolimeros en bloque con composiciones controladas con precisién [138], elastémeros
[139] y sistemas més complejos como ionémeros [140] y vitrimeros [141]. Aunque la investi-
gacion sobre la respuesta de los polimeros a los impactos y ondas de choques se remonta a
mediados del siglo XX, los procesos fisicos precisos que dan lugar a la absorcién de impactos
en los polimeros aun no se comprenden del todo.

Las ondas de choque son perturbaciones bruscas que pueden desplazarse a través de gases,
liquidos o sélidos, provocando cambios rapidos en propiedades como la presion y la densidad.
La intensidad de la onda de choque suele definirse por las variaciones de presion, densidad y
temperatura. Una variacién mayor en la presion indica una onda de choque mas potente. El
numero de Mach (M), o la relacién entre la velocidad de la onda de choque v, y la velocidad
del sonido local ¢, es otra medida. Un choque con M > 1 es un choque “fuerte”, mientras que
uno con M 2 1 se considera un choque “débil”, que viaja aproximadamente a la velocidad del
sonido del medio.

En un experimento de compresién de choque controlada, un material es comprimido unifor-
memente a gran velocidad por un pistén o placa que se mueve con velocidad U,. Después de
un estado transitorio inicial, en el que se desarrolla una onda en el material, esta compresién
produce una onda de choque uniforme que viaja a través del medio a una velocidad méas alta
vs, véase la figura 7.1. En general, el paso del choque induce una transiciéon rapida en el estado
del material. Dado que la transicién entre los estados inicial y de choque se produce rapida-
mente, el sistema carece de tiempo para el intercambio de calor. Asi, desde una perspectiva
termodinamica, el paso del choque puede considerarse una transicion adiabatica.

El comportamiento de las ondas de choque se rige por las leyes de conservacion, que describen

los cambios fisicos a través del frente de la onda de choque [131-133]. Derivadas de los principios
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basicos de conservacién de la masa, el momento y la energia, estas leyes definen el sistema por
sus estados inicial y de choque (figura 7.1). Estos principios se recogen en las condiciones de

salto de Rankine-Hugoniot:

;

PoVs = pS(Us - Up)

Ps - PO = pOUsUp (71)

U2
PsUp = PoUs (717 +es — 60>

\

donde los indices 0 y s representan el estado inicial y el estado de choque respectivamente de la
densidad p, la presién P y la energia interna e, vista desde un observador ubicado en el frente
de ondas.

A partir de las ecuaciones 7.1 es posible obtener relaciones el cambio de volumen especifi-
co (V) y la presién en funcién de la densidad inicial, y de la velocidad de compresién y de

propagaciéon de la onda de choque:

V_,_ 5
Vo Vs (7.2)

P_PO :pOUsUp

Dada la relaciéon vs = vs(U,) es posible definir la curva presién-volumen (P — V). Esta

relacion suele presentarse de manera lineal conocida como ecuacién de estado (EOS):

Vg = Co + S1Up (73)

donde ¢y representa la velocidad del sonido en el material sin comprimir, mientras que S
representa una constante adimensional que mide la inclinacién de la curva de la ecuacién de
estado.

En este capitulo, con la finalidad de introducir y facilitar la comprensién de los capitulos
subsiguientes, se examinaran diversas técnicas experimentales utilizadas para investigar la res-
puesta de polimeros frente a eventos extremos de deformacién. A partir de estas técnicas se
encuentra la ecuacién de estado para varios polimeros, destacando especialmente la presencia

de transiciones de fase inducidas por una compresién rapida.

88



a) Split-Hopkinson Pressure Bar c) LIPIT
Barra de golpe Muestra Material

Elastomero
Absorbente .
| Pl o] | \ ; /Ob]etlvo

Barra incidente Barra transmitida Sljcstrato ¥
) vitreo ——_|
b) Pistola de Gas de 2 Etapas > ©)
Pélvora  Piston 1 i ©-
— Laser ’ ®-
Proyectil ! ONN
Reservorio | ®
©

Figura 7.2: Dispositivos experimentales para el estudio de materiales a velocidades
altas deformacion. (a) Representacion de un experimento ‘Split-Hopkinson Pressure Bar’.
(b) Pistola de gas ligero de esquemas de dos etapas. (¢) Esquema de un sistema LIPIT para la
aceleracion de particulas.

7.1. Técnicas Experimentales

Para estudiar la respuesta mecanica de los materiales poliméricos se han desarrollado diver-
sas técnicas experimentales que permiten generar condiciones de velocidades de deformacién en
rangos muy amplios. La técnica pionera, desarrollada por Hopkinson [142] y modificada luego
por Kolsky [143] conocida como ‘Split-Hopkinson Pressure Bar’ (ver figura 7.2 a). Esta técnica
consta de una muestra intercalada entre dos barras relativamente largas, denominadas barra
incidente (o de entrada) y barra transmitida (o de salida). El extremo libre de la barra incidente
es golpeado por otra barra relativamente corta, enviando un impulso a través del sistema. Al
registrar el pulso tanto en la barra incidente como en la transmisora, pueden determinarse las
propiedades de la muestra, como la tensiéon y la deformacion. Velocidades tipicos de deformacion
alcanzados con esta técnica varfa de 100 s™ a 10* s7! [144, 145].

Varias técnicas experimentales hacen uso de la aceleracién de un proyectil para investigar la
respuesta mecanica de materiales a velocidades altas de deformacion. Estas técnicas incluyen
la expansion de gases livianos [146, 147], propulsién mediante laser [148-150] y aceleracion
electromagnética [151]. La técnica mds antigua es la propulsién por expansion de gases. Varias
pistolas de gas utilizan este principio, como los modelos de una etapa, dos etapas y tres etapas
(figura 7.1 b). El canén de una etapa consta de un reservorio de gas a alta presién separado
del canén por una valvula. Cuando la valvula se abre, el gas en expansion propulsa el proyectil
[9]. Para velocidades més altas, se utiliza la pistola de gas de dos etapas. Este sistema consta

de tres segmentos: una camara de poélvora, un tubo de bombeo lleno de gas ligero y un tubo de
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Figura 7.3: Ecuacién de estado de polimeros en el régimen de compresién. a) Para
algunos polimeros hay una clara transicién de fase en el sistema alrededor ~ 3km/s , donde
hay un cambio en la pendiente de la velocidad de choque v, frente a la velocidad de
compresién Up,. b) Algunos sistemas muestran un comportamiento lineal en la velocidad de
choque con la velocidad de compresion, de manera que no se identifica claramente ninguna
transicién. Ver detalles en Ref. [157]. En ambos paneles las curvas se han desplazado como se
indica para mejorar la visualizacion.

lanzamiento. La combustion en la camara de pélvora comprime el gas, rompiendo un diafragma
e impulsando el proyectil hacia delante [146, 147]. El canén de gas de tres fases amplia este
concepto, anadiendo una camara de pélvora, dos tubos de bombeo y un tubo de lanzamiento
[152, 153]. Aunque el aumento de las etapas aumenta la velocidad del proyectil, limita la masa
admisible y requiere una mayor superficie de instalacion.

En las ultimas décadas, ha surgido una nueva técnica de aceleracién de proyectiles, conocida
como ensayo de impacto de proyectil inducido por laser (LIPIT), como se muestra en la figura
7.1 ¢), o Laser-Driven Flyer (LDF). Este método se basa en principios similares a la expansion
de gas utilizada en las pistolas de gas. En esta configuracién, un pulso laser se dirige a un
material absorbente especifico, haciendo que se caliente y experimente una transicion de fase.
Esto induce una rapida expansion del material que propulsa uno o varios proyectiles. Entre los
proyectiles empleados habitualmente se incluyen esferas [10, 154-156] y placas [148-150], con
microproyectiles que alcanzan velocidades de hasta aproximadamente 4 km/s [149, 154].

El acelerador Van der Graaff es un generador electroestatico que permite acelerar particulas
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por campos electromagnéticos recreando condiciones de impactos espaciales [158-161]. Este
dispositivo puede acelerar particulas micrométricas y submicrométricas a velocidades de unos
80 km/s [158, 159]. No obstante, presenta una limitacién relacionada con la necesidad de que
las particulas mantengan la carga superficial, lo que, en la practica, restringe su aplicacion a

particulas mas pequenas.

7.2. Ecuacién de estado experimental en polimeros

El trabajo experimental de Carter y Marsh ha estudiado la respuesta mecanica de una
variedad de polimeros en un gran rango de ondas de choque de compresién [157]. Estas ondas
han sido generadas mediante explosivos [162] y permite alcanzar velocidades de compresién U,
en el rango de 1 — 5 Km/s. También se caracterizé la velocidad del sonido en el material cq
técnicas de pulso de eco. La caracteristica mas destacada de este trabajo fue la observacion
de una transicién de fase a alta presion (~ 20 — 30Gpa) en varios polimeros estudiados. La
transicion se observa como un cambio en la pendiente curva de la ecuacién de estado vs — U,
(ver figura 7.3 a), y en general también se asocia con un cambio abrupto en la curva presién-
volumen (P—V). Entre otros sistemas, esta transicién se ha observado para el Poliuretano (PU),
el Acetato de Celulosa (CA), el Poliestireno (PS), la Polisulfona (PSU), el Phenoxy (PK), el
Policarbonato (PC) y la Poliimida (PI) [157]. Como esta transicién es bastante general y se
observaba tanto en los polimeros termoestables como en los termoplasticos, se argumento que
la naturaleza de esta transicién se debe a una importante reordenacion a nivel atémico, en la
que la alta presiéon comprime el sistema de tal manera que puede producirse la ruptura y la
recombinacion de los enlaces covalentes.

Desgraciadamente, la naturaleza de esta transicion aun no estda completamente clara e in-
cluso los calculos de mecanica cuantica no han podido utilizarse para captar la transicién
[163]. Por el contrario, hay algunos sistemas poliméricos estudiados por Carter y Marsh que
no muestran una transicién de fase tan clara en el régimen de velocidad de deformacion de
hasta ~ 0 — 5km/s (figura 7.3 b). Entre otros sistemas se encuentran el polipropileno (PP), el
policlorotrifluoroetileno (PCFTE), el polietileno (PE), el fluoruro de polivinilideno (PVDF), el
politetrafluoroetileno (PFFE) y el poli-4-metil-1-penteno (PMP).

En los siguientes capitulos estudiaremos la respuesta ante eventos extremos de deformacion
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en polimeros con respuesta ductil mediante dinamica molecular de grano grueso. En primer
lugar, se estudiara la transicion de fases por compresién de pistéon en copolimeros dibloque
nanoestructurados en lamelas. Sorprendentemente, la compresion inyecta energia en el estado
de choque generado que las lamelas se fundan de manera similar a tratamientos térmicos. Luego,
se estudian impactos de nanoproyectiles en homopolimeros altamente entrelazados, estudiando,

en particular, el rol de los entrelazamientos en la mitigacién del impacto.
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Capitulo 8

Fusion por Ondas de Choque en
Copolimeros en Bloque

Nanoestructurados en Lamelas

8.1. Introducciéon

Los copolimeros en bloque son materiales que se obtienen uniendo dos o mas bloques de
cadenas poliméricas, mediante enlaces covalentes [138, 164]. Los copolimeros dibloque més sen-
cillos se obtienen simplemente uniendo dos cadenas de especies A y B quimicamente diferentes.
Bajo condiciones controladas, cuando los bloques que conforman el copolimero son inmiscibles,
todo el sistema se autoensambla, por debajo de una temperatura caracteristica Topr, en una
gama de estructuras ordenadas. Las morfologias autoensambladas (incluyendo entre otras lame-
las, cilindros de empaquetamiento hexagonal y esferas ordenadas en una red cubica) dependen
de la fraccién de volumen del bloque y de la temperatura, empaquetdandose normalmente con
pardametros de red en el rango de los nanémetros (~ 30 — 500nm) [138, 164].

Las propiedades y aplicaciones de los sistemas de copolimeros en bloque se han investigado
ampliamente mediante experimentos, simulaciones y calculos tedricos. Parte del gran interés
por estos materiales proviene de las posibles aplicaciones en nanotecnologia, que entre otras
incluyen méscaras de nanolitografia, cristales foténicos y sensores [165-167].

Ademas, en los ultimos anos, también se ha observado que algunos copolimeros pueden

mostrar propiedades de absorcién de impactos y un rendimiento balistico excepcional [10, 139,
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168, 169]. Recientemente, Lee et al. han explorado experimentalmente la capacidad de los
copolimeros dibloque que forman lamelas para absorber el impacto de microproyectiles [10]. Se
demostré que la microestructura disipa la energia del impacto a través de diversos mecanismos,
como la deformacion y compresién de las lamelas y la fragmentacion de dominios y mezcla de
cadenas para formar una fase amorfa.

La compresién por choque es una de las condiciones mas dificiles para probar la respuesta
y la integridad de los materiales. Aqui, el aumento local de la presiéon debido al paso del frente
de choque, puede inducir una fuerte respuesta no lineal en el material, que puede llegar a
producir su fallo o fractura [132, 170]. Aunque las ondas de choque se han estudiado desde hace
casi un siglo [171], la mayoria de los trabajos se han centrado en la propagacién de choques
en sistemas de materia condensada de bajo peso molecular, como gases y liquidos simples, o
solidos cristalinos. En todos estos sistemas, el paso del choque produce una transicién de fase
adiabatica, modificando las propiedades del material. Por ejemplo, en los sélidos cristalinos, la
compresion por choque puede dar lugar a la transicién a estructuras mas compactas (de BCC
a FCC, por ejemplo), y a la repentina proliferacién y movimiento de dislocaciones y bordes de
grano [132, 135, 172-174].

A diferencia de la materia condensada de bajo peso molecular, los sistemas formados por
ensambles macromoleculares, como polimeros o copolimeros en bloque, presentan un amplio
espectro de tiempos de relajacion, y la evoluciéon equilibrio tiene una dindmica de respuesta
lenta en comparacién con los tiempos microscépicos caracteristicos. Por lo tanto, no esta claro
como responderian los sistemas macromoleculares a la compresién por choque, y si los choques
inducen transiciones de fase adiabaticas bien definidas en el material. En este sentido, los
experimentos de compresion por choque en varios homopolimeros revelaron una transformacién
a alta presién (en el rango 20 — 30GPa), que podria estar asociada a una recombinacién de
enlaces covalentes (“crossbonding”) inducida por alta presién en las cadenas poliméricas [157,
175].

En este trabajo, utilizamos simulaciones de dinamica molecular para estudiar la compresion
de choque de copolimeros dibloque con morfologia de lamela. Demostramos que el paso del
choque produce una disminucion tanto del periodo de las lamelas, como del grado de segregacion

en la estructura. Se muestra que los estados finales obtenidos tras el paso de los choques son
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Figura 8.1: Compresiéon por choque del copolimero en bloque estructurado en
lamelas. a) El panel superior muestra la compresién del sistema polimérico, en el que el
pistén se mueve paralelo a las interfaces lamelares. La compresion a alta velocidad induce dos
estados con propiedades termodinamicas distintivas denominados estado inicial y estado de
choque. b) El panel inferior muestra en color la velocidad v, de las particulas. El campo de
velocidad v, permite identificar ambos estados. En esta figura N =20y U, = 18.

similares a los obtenidos en equilibrio, a una temperatura que viene fijada por la velocidad de

compresion.

8.2. Métodos

Debido al interés en materiales poliméricos nanoestructurados y a la larga escala temporal
y espacial inherentes a estos sistemas, es posible utilizar dinamica molecular en un modelo
tipo grano-grueso que permite estudiar los mecanismos de relajacion presentes en estos eventos
extremos de tensién-deformacién [168, 176, 177]. Estas técnicas han sido usadas para estudiar
la propagaciéon de ondas de choques en diferentes materiales como, por ejemplo, solidos, fluidos
y polimeros [135, 178]. En este trabajo se realizaron simulaciones de dindmica molecular utili-
zando una versién generalizada del modelo de Kremer-Grest (KG) [179, 180] para una cadena
polimérica.

Para generar una structura lamelar fuertemetente segregada, un potencial atractivo-repulsivo
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truncado y desplazado (LJTS) fue usado para modelar la interaccién entre dos mondmeros a

una distancia r [179]:

Uryrs(r) = e {<%>12 - <%>6} T s (8.1)

0, > T,

donde ¢;; es la fuerza de interaccién entre dos particulas 7 y j, o representa el didmetro de
un mondmero que es igual para ambas especies A o B, r. = 2.50 es la distancia de corte del
potencial, y ¢ es el valor del potencial de Lennard Jones a r = r.. En este trabajo, todos los
resultados estan reportados en unidades reducidas donde o = 1, el parametro de la energia
€ = 1 y la masa de las particulas m = 1. La interacciéon entre los bloques A y B es definida
como €44 = egg = l€, en cambio €45 = 0.5€.

Ademas, monémeros adyacentes a lo largo de la cadena estan sujetos a través de un potencial

elastico no-lineal (FENNE) definido como:

—1kR2In

- (RLoﬂ =t (8.2)

o0, r> Ry

UFENE('F) =

donde k =30 ¢/0* y Ry = 1.5 o [179-181]. Esta particular eleccién previene que las cadenas se
atraviesen entre si.

Para construir la configuracién inicial, las cadenas fueron ensambladas usando un algoritmo
de caminante al azar y luego ubicadas aleatoriamente dentro de una caja de simulacién con
bordes periddicos. Copolimeros dibloque ensamblados en lamelas simétricas son obtenidos esta-
bleciendo f = 0.5 (fraccién de N que pertenecen al bloque A). Como la separacién en nanofases
requiere largos tiempos de simulacién (prohibitivos en la préctica), los polimeros fueron ensam-
blados en lamelas por medio de un potencial periédico, cuya periodicidad espacial fue extraida
de tablas [181], usando el programa de cédigo abierto de dindmica molecular HOOMD-Blue
[182]. Luego, por medio de una simulaciéon NPT, el largo de la caja L, fue relajado hasta que
el sistema lamelar alcanzé el valor de equilibrio termodindamico [183]. Para esto, establecimos
P=0.1 "?3 yI'=1 kTB alcanzando una densidad final (en nimero de particulas) de p ~ 0.870 3

. Mediante este proceso estructuras lamelares pueden ser generadas con una segregacion fuerte,
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como es observado en el estado inicial de la figura 8.1. La simulacion fue realizada en una caja
de dimensiones L,, L, = 30.5 y L, = 172, y el nimero de particulas fue Np = 137460.

Una vez que se obtuvo la configuracién inicial, las condiciones de bordes periddicas a lo largo
del eje de compresion fueron eliminadas (los enlaces de las particulas que cruzaban esos bordes
fueron eliminados). Luego, la onda de choque es generada por una simulacién de compresién de
pistén en un ensamble NVE, donde una pared comprime la caja de simulacion a una velocidad
constante U, usando el programa de c6digo abierto LAMMPS [184]. Esto conlleva la formacién
de un frente de onda muy empinado y estrecho que viaja a una velocidad més alta vy (figura 8.1).
Debido a la alta de velocidad del pistén, un pequeiio paso temporal fue utilizado At = 5-1075.
Durante la compresién, la otra pared de la caja de simulacion se mantiene fija.

El modelo Kremer-Grest de grano-grueso es generalmente usado para describir propiedades
universales de los polimeros. Un mapeo directo a un tipo particular de polimero es posible al
ajustar pardmetros como la rigidez de la cadena o la densidad [185]. En este trabajo reporta-
mos los resultados en unidades adimensionales de Lennard-Jones, que pueden ser convertidas
en unidades reales rescalando la masa, el didmetro o y a la energia ¢ del monémero de KG
(KG-bead). Por ejemplo, es posible rescalar las velocidades usadas en nuestro trabajo para
simular un sistema polimérico de poli-(dimetil-siloxano) PDMS al multiplicarlas por un factor
de 124 m/s. Esto predecirfa una velocidad del sonido del orden de 850 m/s (figura 8.2), que
es levemente menor al resultado experimental ~ 1000 m/s [186]. Simulaciones similares han
mostrado subestimaciones similares de la velocidad del sonido para polimeros y fluidos [177,
187]. Sin embargo, nétese que un modelo de grano grueso omite las fracciones locales de em-
paquetamiento de los atomos y las variaciones locales de densidad que son importantes para la

propagacién de ondas de choques.

8.2.1. Teoria de campos autoconsistentes

A fin de comparar las transiciones de estucturas fuertemente segregadas a estructuras menos
segregadas por compresion mecéanica con transiciones mediantes tratamientos térmicos, desa-
rrollamos calculos por teoria de campos autoconsistentes. Consideremos copolimeros dibloque
lineales AB fundidos y confinados en un volumen periédico V. Cada molécula consta de N seg-

mentos de los cuales una fraccion f = 0,5 forma el bloque A. Suponemos que los segmentos A y
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B tienen la misma longitud estadistica b. El formalismo de la teoria de campos autoconsistente
se basa en el calculo de propiedades estadisticas para un polimero de caminante aleatorio en un
campo de potencial quimico en el que mondémeros de diferentes tipos son atraidos a diferentes
regiones del espacio por estos campos [188, 189]. Las propiedades estadisticas pueden descri-
birse en términos de dos funciones ‘propagadoras’ ¢(r, s) y ¢'(r, s) con las condiciones iniciales
q(r,0) =1y ¢'(r, N) = 1, donde los monémeros especificos se etiquetan mediante una variable
de contorno s, 0 < s < N. La cantidad ¢(r, s)¢'(r, s) es proporcional a la probabilidad de en-
contrar un mondémero especifico s en la posicién r. Ademas, los propagadores deben satisfacer

las ecuaciones de difusién modificadas (MDEs):

8(](81‘8, s) = [V2 = wa] q(r, 5) -
f(r,s '
—% = [V2 — wa} q'(r, s)

donde w, representa un campo de potencial quimico efectivo que actiia sobre cualquier monéme-
ro de tipo « en la posicion r, y que es creado por las interacciones entre cadenas. En nuestro

modelo de dibloques, tenemos

wal(r,s for 0 < s <
wa(r,s) = alx:3) / (8.4)
wp(r,s) for f<s< N

La concentracién ¢, (r) de monémeros de tipo « en la posicién r viene dada en unidades de

volumen inverso de mondémero como:

Oo = NLQ/adS q(r,s)q'(r, s) (8.5)

donde la integral se toma sobre 0 < s < f para el bloque Ay f > s > N para el bloque
B. Siguiendo una convencion util, todas las longitudes se reducen a valores fraccionarios que

suman 1, por lo que se toma N = 1. Ademas,

Q= %/dr q(r,1) (8.6)

es la funcién de particion para una cadena sin restricciones. La restriccién de incompresibilidad
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de la mezcla se expresa como

¢oa+op =1 (8.7)

El potencial quimico w, viene dado por

Wa = D Xapts +£(r) (8.8)
B#a

donde x,s es un parametro de interaccién binaria de Flory-Huggins para monémeros de inter-
accién de tipo ay 3, con Xae = 0, y £(r) es un campo de presién multiplicador lagrangiano que
debe elegirse de modo que satisfaga la restriccion de incompresibilidad. Nétese que las ecua-
ciones 8.3 - 8.8 completan un conjunto de ecuaciones autoconsistentes necesarias de resolver
numéricamente para obtener el campo de potencial quimico w, y las fracciones de volumen ¢,.

Para resolver las ecuaciones autoconsistentes, utilizamos un software de cédigo abierto lla-
mado Polymer Self-Consistent Field (PSCF) [188]. El algoritmo iterativo (para una celda de
unidad fija) toma como entrada los valores iniciales para el campo de potencial quimico w,
luego, resuelve las ecuaciones MDEs; calcula ¢, (r), y finalmente actualiza el campo de potencial
w, hasta que los errores en las ecuaciones 8.7 y 8.8 estén por debajo de un umbral. En nuestro
trabajo obtuvimos una primera estimacién para el campo w a partir de la solucién de ejemplo
del software PSCF para un copolimero dibloque en la estructura laminar para un parametro
x fijo de Flory-Huggins. Luego, realizamos una continuacion en el espacio de parametros y
empleando la soluciéon anterior como estimacién inicial para un nuevo calculo utilizando un y
ligeramente diferente hasta obtener el rango deseado del parametro y. La celda unidimensional
se discretizo espacialmente en una malla regular de 128 puntos. El resto de los parametros

PSCF se obtuvieron a partir de la solucién de ejemplo.

8.3. Resultados

La figura 8.1a muestra una captura de una compresién de choque tipica de un copolimero en
bloque formador de lamelas. De la figura se desprende claramente que la compresion conduce
a una reduccion del espaciado entre las lamelas y a una mezcla y difuminacién de los dominios
debido a la inyecciéon de energia. La ubicacion del frente de compresién puede visualizarse

facilmente al trazar las velocidades de las particulas en la direccién de compresion (eje z), como
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Figura 8.2: Velocidades de particulas y de la onda de choques. a) Perfil de la onda de
choque para diferentes velocidades de compresion U,. Obsérvese que detrés del frente de
choque todas las particulas se mueven en promedio a la velocidad de compresién. b) Ecuacién
de estado v, frente a U, para un sistema laminar. Aqui los simbolos representan las
velocidades de choque v, obtenidas para cada grado de polimerizacion N, y la linea es un
ajuste lineal. El recuadro del panel derecho representa las velocidades de choque en términos
del nimero de Mach (M = v,/c) y las velocidades de compresién (U,) normalizadas por la
velocidad del sonido (c).

se muestra en la figura 8.1b.

La figura 8.2a muestra perfiles de velocidad para diferentes velocidades de compresion U,,.
Esto se logra mediante la divisién del volumen de la caja de simulaciéon en pequenos bloques
sobre los cuales se promedia la velocidad de los mondémeros, sin distinguir entre las distintas
especies de monémero. Obsérvese que detras del frente de choque las particulas adquieren rapi-
damente la velocidad de pistén v, /U, ~ 1. La velocidad de la onda de choque puede obtenerse
facilmente siguiendo la posicién del frente en funcién del tiempo. La figura 8.2b muestra la
velocidad de la onda de choque v, en funcion de la velocidad de compresion, conocida como
ecuacién de estado (EOS) [132], para dos copolimeros estructurados en lamelas simétricos con
dos grados de polimerizacién diferentes (N = 20 y N = 100). De esta figura, se deduce clara-
mente que la velocidad de choque no depende del grado de polimerizacién, sino principalmente
de la densidad inicial. Del mismo modo, varios resultados experimentales han demostrado que
la velocidad del sonido de los polimeros depende principalmente de la temperatura y la densi-
dad [190, 191], y cualquier dependencia del peso molecular es bastante débil [192]. En realidad,
M. R. Rao descubri6 experimentalmente una relacién sencilla para la velocidad del sonido ¢

de liquidos con densidad p y peso molecular M como c¢'/3M/p = R, donde R es independiente
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Figura 8.3: Segregacién de copolimeros en bloque. El panel a) muestra el estado inicial

para N = 20. En la parte inferior se muestra el parametro de orden. El panel b) muestra el
sistema cuando la onda de choque alcanza el final de la caja de simulacién.

de la temperatura pero cambia linealmente con el peso molecular R = aM + § [193]. Esta
relacion predice que a una temperatura dada la velocidad del sonido estd dominada por la
densidad (¢ ~ p?), o la distancia entre particulas (¢ ~ 1/0%), y depende débilmente del peso
molecular (¢ ~ $/M). Asi, podriamos esperar una EOS dependiente de la polimerizacién sélo
para polimeros de bajo peso molecular.

La linea de la figura 8.2b muestra que la EOS puede aproximarse bien mediante una funcion
lineal vy = ¢o+51U,, donde ¢ representa la velocidad del sonido [132]. Utilizando la conservacion
de la masa a través del frente de choque, es posible encontrar que poU, = p(vs — U,) [132], por
lo que la relacién entre la densidad del estado inicial y el estado comprimido determinan la
velocidad del frente. Dado que tanto para N = 20 como para N = 100, la densidad inicial y
final son casi idénticas, los sistemas tienen la misma EOS. El recuadro de la figura 8.2b muestra
la EOS en términos del nimero de Mach M = v/c.

Las ondas de choque que viajan a través de la materia condensada son eventos extremos, que
normalmente conducen a plasticidad y transiciones de fase. Por ejemplo, en sélidos cristalinos,
se ha observado que la compresién por choque puede inducir la formaciéon y el movimiento de
una red de dislocaciones, la transicién a estructuras mas compactas (por ejemplo, la transicién
de redes BCC a FCC), o incluso la fusién de la fase inicial [132, 135, 172-174]. Esto se debe a
que el paso del choque produce una inyeccion efectiva de energia en el sistema, induciendo una
rapida transiciéon adiabatica entre los estados inicial y comprimido.

En nuestra simulacién también observamos que la compresion por choque produce distorsio-
nes en la morfologia inicial de las lamelas. En la figura 8.3 representamos el perfil del parametro
de orden de las lamelas, obtenido como ¢(r) = %, donde pa(r) y pp(r) representan la

densidad de los bloques A y B respectivamente. Aqui el estado inicial (figura 8.3a) se caracte-
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riza por interfaces estrechas con un perfil que se aproxima mucho a una tangente hiperbdlica
[194]. La compresién de choque del sistema tiende a mezclar las fases en el copolimero, de tal
manera que el sistema evoluciona hacia segregaciones mas bajas (figura 8.3b). Obsérvese que
aunque hay una fuerte diferencia en el perfil de velocidad media v, detras del frente de choque,
el copolimero permanece segregado tras el paso del choque (comparese los perfiles de velocidad
de la figura. 8.3a con el perfil de pardmetros de orden de la figura 8.3b).

La figura 8.4 a) muestra el perfil de los pardmetros de orden para la configuracién inicial de
las lamelas (circulos rojos abiertos), y para los estados comprimidos, a diferentes velocidades de
compresion (circulos rellenos). Obsérvese que para velocidades de compresién crecientes, el perfil
de segregacién fuerte inicial evoluciona hacia fases de segregacion débil, con perfiles sinusoidales
tipicos. Para comparar, en esta figura también incluimos los perfiles de segregacién obtenidos
mediante cdlculos autoconsistentes [188, 194], para diferentes pardmetros de interaccién y N,
donde x es el parametro de Flory-Huggins que mide la energia de mezcla de los bloques, y N
es el grado de polimerizacion. De esta figura se desprende claramente que la compresion de
choque empuja el sistema hacia dominios menos segregados, que también podrian obtenerse
mediante tratamientos térmicos convencionales. Los choques fuertes fundirian la morfologia
de las lamelas de forma similar a la obtenida para sistemas equilibrados por encima de la
temperatura de orden-desorden Typr.

La compresién del sistema también fuerza la reduccién del periodo D de las lamelas. A
medida que aumenta la velocidad de compresién U,, D/D, disminuye, como se muestra en la
figura 8.4 b). Esto se debe a que el niimero de periodos en la estructura (dominios), sigue siendo
el mismo en los estados inicial y comprimido (figura 8.3). Si inicialmente hay N* periodos en
un sistema de longitud Ly, entonces la longitud inicial Dy es tal que Dy = Ly/N*. Un choque

que viaja a la velocidad vy atraviesa todo el sistema en el tiempo t* = Ly/vs. Entonces, el nuevo

. . , L—Upt* _ Up .
periodo del sistema serda D = N—*t = ]\’% ( — U—S>, tal que:
D U,
S

Como se muestra en la figura 8.4 b) (linea), esta sencilla expresién capta correctamente la
variacion del periodo con la velocidad de compresion. Esta relaciéon es similar a una condicion

Rankine-Hugoniot, que expresa la conservaciéon de masa, momento y energia, a través del frente
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Figura 8.4: Transicién a estados fundidos. a) Perfiles del pardmetro de orden. Los circulos
rojos abiertos muestran el perfil del parametro de orden en el estado inicial fuertemente
segregado. Los otros circulos rellenos representan los perfiles de los parametros de orden,

obtenidos para diferentes velocidades de compresion. Las lineas discontinuas son perfiles de
parametros de orden de equilibrio, obtenidos para diferentes grados de segregacion yN
mediante calculos autoconsistentes. b) Contraccién del periodo lamerlar D /Dy sobre U,. Los
simbolos representan la relacion entre el periodo laminar inicial Dg y el periodo del estado de
choque. La curva sélida representa se obtiene utilizando el EOS de N = 20. El recuadro
muestra el periodo D en funcién de 1/T como medida de y en escala logaritmica. Las lineas
continuas representan un ajuste lineal para cada N.

de choque [132, 170].

En los copolimeros en bloque, las transiciones de fase son impulsadas por la entalpia de
mezcla, cuantificada mediante el parametro de Flory-Huggins y, que se ha encontrado relacio-
nado con la temperatura como y = % + B, donde A y B dependen de la interaccién entre los
bloques [195]. En el régimen de segregaciones fuertes, en el equilibrio, el periodo de lamela D

toma la forma [196]:
D g \ /6
v =2(g) 0 (810

donde a es el radio de giro efectivo de un solo enlace. Para probar la ley de escala de la
ecuaciéon 8.10 en nuestras simulaciones, el recuadro de la figura 8.4 b) muestra el periodo de
la lamela D/Dy en funcién de la temperatura de choque inversa 1/7. La temperatura en el
estado de choque se obtiene a partir de las velocidades de las particulas mediante el teorema
de equiparticion. Comparable a un proceso termalizado, los cambios del periodo de la lamela
para los diferentes choques se asemejan a la ley de potencia de 1/6 de la Ecuacién 8.10 (linea
negra).

Obsérvese que las cadenas poliméricas se desplazan grandes distancias en comparaciéon con
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el radio de giro del polimero. Durante este proceso, el sistema se densifica y las cadenas mo-
difican sus conformaciones con la deformacién externa, mientras que los tubos de restriccién
alrededor de cada cadena se distorsionan debido al aumento del empaquetamiento [197, 198].
En consecuencia, en escalas de tiempo cortas, se espera que la dindmica esté dominada por
las no linealidades en el potencial de interacciéon. Ademads, como aqui la temperatura esta por
encima de la temperatura de transicion vitrea de ambos bloques, aunque se espera que las carac-
teristicas principales de estas no-linealidades sean similares en los homopolimeros, la transicién
de fase inducida por la deformacion es distintiva y afecta a la relajacion de la cadena hacia el

equilibrio.

8.4. Conclusiones

En general, la deformacion de una estructura lamelar implica una distorsién de las lamelas
y cambios en el régimen de segregacion. En este trabajo se utilizaron simulaciones de dinamica
molecular para estudiar la compresion por choque de copolimeros dibloque en la morfologia de
lamelar, en la que la normal de las capas es paralela a la direccion de compresion. Demostramos
que una onda de choque inyecta energia cinética en el sistema, de forma que las morfologias
inicialmente fuertemente segregadas se calientan, evolucionando hacia fases menos segregadas.

Como la compresibilidad de la capa es proporcional al grado de segregacion [199], el material
se ablanda, o incluso puede fundirse, en el caso de choques fuertes. Asi, los copolimeros autoen-
samblados absorben los impactos mediante la deformacién y fusion de las estructuras internas.
Aunque los tiempos de relajacion microscépica pueden ser 6rdenes de magnitud mayores en
los sistemas poliméricos macromoleculares, en comparacion con los liquidos y sélidos mono-
atémicos o de bajo peso molecular, se observa que los mecanismos de absorcion de impactos
son bastante similares. Sin embargo, hay que tener en cuenta que el exceso de energia necesa-
rio para mezclar las fases (o fundir la estructura) permitiria, en general, que los copolimeros

absorbieran el impacto de forma mas eficaz que los liquidos simples o los homopolimeros.
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Capitulo 9

Impacto de Nanoproyectiles en
Peliculas Poliméricas Altamente

Entrelazadas

9.1. Introducciéon

La creacion de novedosos materiales resistentes a impactos y ondas de choque es de suma
importancia para distintas industrias. Por ejemplo, la cavitacion genera desgastes en tuberias y
turbinas[200], el impacto de pequenas basuras espaciales pueden danar satélites o ventanas de
estaciones espaciales [201], o las turbinas de aviones expuestas a pequenas particulas atmosféri-
cas pueden sufrir desgaste [202, 203]. En todos estos casos es deseable algtin recubrimiento que
absorba eficientemente los impactos y, a su vez, que sea ligero, transparente y barato [204]. El
recubrimiento con peliculas poliméricas es una opcién interesante que presenta varias ventajas
[10]. Sin embargo, cuando los polimeros estan confinados, el empaquetamiento de la cadena se
hace mas pronunciado, aumentando la influencia de los efectos entrépicos y potenciando las
interacciones interfaciales con la disminucién del espesor [205]. En consecuencia, el confina-
miento provoca cambios significativos en las propiedades mecédnicas de las peliculas delgadas
de polimeros con respecto al comportamiento en volumen (‘bulk’)[206, 207]. Por lo tanto, es
importante estudiar el comportamiento de peliculas poliméricas delgadas a altas velocidades de
deformacion.

La llegada de los dispositivos LIPIT ha revolucionado las pruebas de ensayo mecanico en
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peliculas poliméricas en condiciones de alta velocidad de deformacién [10]. Para medir la absor-
cién de impacto en peliculas delgadas, se suelen utilizar caAmaras de alta velocidad para registrar
la velocidad del proyectil antes y después del impacto. Despreciando la resistencia del aire, la

energia de puncién (E),) se calcula como la diferencia de energia cinética:

1
By = smy(o? =) (9.1)

donde v; es la velocidad del proyectil antes del impacto, v, es la velocidad después del impacto,
y m, es la masa del proyectil. La energfa de puncién (£,) aumenta con la densidad (p) y el
grosor (h) de la pelicula. Para comparar la eficiencia de mitigacién de diferentes materiales y
grosores, I, se normaliza por la masa de la pelicula delgada perteneciente al area de impacto

del proyectil (A). Esta cantidad insensible a la masa se denomina energia de puncién especifica

(Ey), definida como

* Ep
Ep - pAh. (9'2)

Asimismo, es posible modelar el impacto como un choque inelastico entre la masa del proyectil
m, v la masa del drea de impacto my. De esta manera, la velocidad residual v, puede ser

expresada como [156]:

2 9
v; = au; — 7 (9.3)
donde Fj; representa la energia disipada. El primer coeficiente o = m”}:;n - representa la fraccion
P
de la energia cinética que se conserva, mientras que el segundo coeficiente v = meﬁn - representa
P

la energia especifica de disipacién de la velocidad limite de puncién, también conocido como
limite balistico. Este limite define la velocidad méxima en que el proyectil logra penetrar por
completo el material. En pruebas balisitcas experimentales suele definirse la cantidad v50 como
limite balistico definida como la velocidad en que 50 % de los proyectiles penetran el material
y el 50 % son detenidos.

Mediante el uso de dispositivos de impacto LIPIT, Hyon et al. llevaron a cabo experimentos
de impacto en peliculas autoportantes delgadas de poliestireno vitreo con microproyectiles de
silice (didmetro de 3.7um) [208], como se ilustra en la figura 9.1 (a). Los resultados revelaron
que a velocidades de impacto elevadas (v; > 500m/s), se observa un significativo aumento en la

energia especifica de perforacion para las peliculas mas delgadas, siendo el doble en comparacién
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Figura 9.1: Impactos de microproyectiles en peliculas poliméricas. (a) Energia de
puncién £ en ensayos de impactos de microproyectiles en poliestireno en funcién del espesor
de la pelicula, extraido de ref. [208]. E; en ensayos de impactos en funcién de la densidad de

entrelazamiento en policarbonato vitreo (b) y poliestireno (c), extraido de [209] y [154]
respectivamente. (d) Representacién de la ecuacién de Bersted (9.4) para poliestireno. v,(o0)
representa la densidad de entrelazamiento méxima. Cadenas mas chicas que M. no poseen
entrelazamientos.

con ensayos LIPIT utilizando multicapas de grafeno, y cinco veces mayor en comparacion con
el acero a nivel macroscopico. Este incremento en la capacidad de absorcién fue atribuido por
Hyon et al. en parte a los efectos de confinamiento, que resultan en un aumento de la movilidad
de las cadenas debido a la reduccién de los entrelazamientos cerca de la superficie de la pelicula
delgada de polimero [210].

Para estudiar el rol de los entrelazamientos poliméricos, nuevos ensayos LIPIT han sido
realizados usando policarbonato vitreo y poliestireno atactico en peliculas delgadas [154, 209].
Ambos trabajos miden la E* en funcién de la densidad volumétrica de entrelazamientos (v.),
y observan un correlacion favorable entre ambas variables (vedse figura 9.1 (a) y (b)). Sin
embargo, no hay actualmente métodos adecuados que permitan mediciones directas de v, expe-

rimentalmente, lo que resulta en estimaciones de v, basadas en el modelo de entrelazamientos
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de Bersted [211]:

)

donde N, es el nimero de avogadro, M, es el peso molecular promedio en nimero. M, es
usualmente asumido como M. =~ 2M,, donde M, es el peso molecular entre entrelazamiento,
aunque esto no es vélido para cualquier polimero [212]. Este modelo, ademés, desprecia cualquier
reduccion de entrelazamientos por confinamiento. La figura 9.1 (d) muestra la representacion
grafica de la ecuacion 9.4 (d).

A fin de poder analizar en detalle los efectos del entrelazamiento en la mitigacién de ondas
de choques, este capitulo estudia impactos de nanoproyectiles en peliculas delgadas altamente
entrelazadas, por medio de simulaciones computacionales. Usando un novedoso algoritmo basa-
do en modelo pseudocontinuo de las cadenas, tenemos la capacidad de crear peliculas delgadas
de polimeros altamente entrelazadas[210, 213]. Adem4ds, podemos calcular de manera precisa
la densidad de entrelazamientos v, [214]. Luego, mediante simulaciones de dindmica molecular

de grano grueso, estudiamos la disipacién de impactos de las peliculas entrelazadas.

9.2. Métodos

La simulacion de polimeros altamente entrelazados plantea el desafio de relajar cadenas
poliméricas largas, lo cual resultaria en tiempos de simulaciéon inaccesibles al emplear modelos
estandares como Kremer-Grest. Por ello, se ha elegido la aplicacion de un modelo pseudo-
continuo de soluciones poliméricas, en el cual las cadenas interactiian mediante un campo de
potencial suave [213]. Este modelo innovador de soluciones poliméricas entrelazadas ha demos-
trado su eficacia en la simulacién de cepillos poliméricos (‘polymer brush’) bajo flujos de corte
[215], soluciones de polimeros estrella [216] y, de particular relevancia para nuestro trabajo,
peliculas delgadas poliméricas [210].

El movimiento de las cadenas C, cada una descrita por una curva continua R.(t, s), con las
variables ¢ para el tiempo y s € (0,1) como indice de mondmero, se resuelve numéricamente.
s utiliza un ntmero finito de puntos discretos j = 1, 2, ..., J para sobremuestrear generalmente
las cadenas. Eligiendo J = N, la cadena se reduce al modelo estandar de resorte, que para este

potencial suave tiene huecos que pueden permitir que las cadenas se crucen entre si. Este es un
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aspecto novedoso en este modelo de grano grueso, donde los cruces se evitan sobremuestreando
suficientemente las cadenas para suprimir los huecos a lo largo del polimero de forma efectiva.
En este trabajo, usamos N = J/4 debido a que es suficiente para describir bien las cadenas en
todas nuestras simulaciones, evitando cruces fantasmas entre las cadenas. En contraposicion,
un muestreo de mayor definicién volveria innecesariamente lentas las simulaciones.

Cada cadena tiene N grados de libertad que corresponden a los modos habituales de Rouse

y sigue la ecuacion estocastica de movimiento de primer orden:

OR.(t, s)

C@t

= F, — NVV, + /2kgTCW.(t, ¢) (9.5)

Donde ¢ = N(j es el coeficiente de friccién del centro de masa de la cadena. La fuerza del ruido

termal es modelada por un proceso de Weiner (W.(t,c)Wu (t',)) = ded(t —t')0(s — §').

3k, T 02Re(t,5) )
)

En la ecuacién 9.5 F; modela la interaccién de los enlaces mediante £, = ( EYCRR

donde Nb? es la distancia media cuadratica de extremo a extremo de una cadena libre y puede
combinarse con otros pardmetros para definir la unidad microscépica de tiempo, T = (ob*/k,T.

V.. describe la interaccién entre cadenas

Ve = Z/o PR.(t,s) —Ru(t,s)]ds (9.6)

=1
El potencial suave ®(r) es una combinacién entre una funcién Gausiana que simula un
potencial de volumen excluido y un potencial atractivo:

N 2 2 2 2
O(r) = jka[(w + 1)e /2 e /4] (9.7)

Donde w es un pardmetro que controla el peso relativo de la parte atractiva del potencial y vale
w = 0.5 en este capitulo, asegurando a la estabilidad termodindamica. Més detalles del modelo
pseudo-continuo puede encontrarse en la referencia [210].

La configuracién inicial comienza ubicando aleatoriamente C' mondmeros en una caja de
condiciones de bordes periddicas con el tamano adecuados para alcanzar las dimensiones de
la pelicula delgada deseada. Inicialmente, cada cadena posee un tnico monémero. A medida

que la simulacion progresa, se agregan mondmeros sisteméaticamente a lo largo de la cadena,
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rescalando la caja para conservar la densidad de la solucion polimérica. Este proceso se repite
hasta alcanzar el largo de cadena deseado. El potencial atractivo, dominado por el parametro
w, genera que la formacion espontéanea de un film delgado.

La simulacion de impacto requiere de un modelo de polimeros con potenciales que sean
estables frente a grandes velocidades de deformacion. El modelo de Kremer-Grest es un modelo
simple, computacionalmente eficiente y exitoso para modelar la respuestas de polimeros ante
ondas de choque [168, 217, 218]. Los detalles de este modelo han sido detalladamente abordados
en el capitulo anterior (véase la seccién 8.2). Las simulaciones de impactos se realizaron usando
con el programa de c6digo abierto de dindmica molecular HOOMD-Blue [182].

El pasaje entre ambos modelos para una misma configuracion puede generar inestabilidades
que destruyen la pelicula delgada. Para evitar esto, se opta por relajar el sistema bajo el modelo
Kremer-Grest mediante un ensamble NVE con un limite impuesto a la distancia maxima que
puede desplazarse un mondémero en un paso de tiempo. Este limite crece progresivamente hasta
desaparecer, asegurando la estabilidad de la configuracién inicial. El cambio de modelo genera
decrecimiento del espesor de la pelicula. Finalmente, la pelicula delgada alcanza una densidad
numérica de p ~ 0.97[c].

La captura de la simulacion en la figura 9.2 (a) presenta la configuracion inicial del impacto
en una pelicula delgada. El proyectil esférico se construye mediante la subdivisién de un poliedro
esférico compuesto por 10,242 particulas y se modela como un sélido rigido que interactiia con
los mondémeros a través de un potencial de Lennard-Jones (ecuacién 8.1) con un radio de corte
r. = 2'/%[g]. El proyectil tiene un radio de R = 15[0], y la masa varfa segtin el espesor de la
pelicula delgada para garantizar su penetraciéon de manera que o = 0.88 (ecuacién 9.3). Por
simplicidad, se desprecia la rotacion de la esfera durante el impacto.

La longitud de la caja de simulacién es L, = L, = 81[o] para h =~ 11.5[¢|, y L, = L, =
103[o] para h =~ 14[o]. Dado que ambos espesores muestran resultados similares, por simplici-
dad, presentamos los correspondientes a h ~ 11[o]. En la direccién del impacto, la caja tiene
una longitud L, = 200[c]. Para comparar con los resultados experimentales, se fijé el 3% del
borde de la caja de las peliculas delgadas en cada lado. Esto implica que un pequeno porcen-
taje del contorno de la caja, especificamente el 3%, no experimenta deformaciones durante las

simulaciones de impacto. Dado que los impactos son eventos de corta duracion, se modelan
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como procesos adiabaticos. En consecuencia, las simulaciones de impacto se llevan a cabo en
un conjunto NVE. Para garantizar la estabilidad de las simulaciones durante el impacto, se

selecciona un paso temporal pequeiio At = 1 x 107

9.3. Resultados

Como los tiempos de respuesta de una cadena dependen del peso molecular, se simularon
impactos de nanoproyectiles en peliculas delgadas conformadas por cadenas de N = 2", donde
n varia de 6 a 10. La disposicién de cadenas con longitudes espaciadas de esta manera se eligié
para garantizar una rapida convergencia del c6digo pseudocontinuo. El impacto es generado al
liberar el proyectil a una velocidad inicial vy, que varia de 3 [0/7] a 9 [0/7], a una distancia
inicial 2 o, asegurando asi la ausencia de interacciones previas al choque. La transferencia de
momento lineal, resultado de la interaccién entre el proyectil y la pelicula delgada, ocasiona una
disminucién inicial en la velocidad del proyectil v,. Para comparar la pérdida de energfa cinética
del proyectil entre simulaciones con distintos vy, la figura 9.2 muestra el perfil de (v,/vo)? en
funcion del tiempo de simulacién. Debajo de cada perfil se observan capturas del impacto en
distintos momentos.

Los paneles superiores de la figura 9.2 muestran el impacto a dos velocidades iniciales
distintas, (a) vo =9 [0/7] ¥ (b) vo = 3 [0/7], para una misma pelicula polimérica conformada
por cadenas de N = 256. Al comparar estos paneles, se observa que a velocidades elevadas,
se produce una rapida transferencia de momento lineal entre el proyectil y la pelicula delgada,
mientras que a velocidades més bajas, dicha transferencia es gradual y més significativa.

Cuando el impacto ocurre a altas velocidades, la colisién entre el proyectil y la pelicula
genera una onda de choque que se propaga a una velocidad vy mayor que la velocidad del
proyectil (vs > v,). Esto conduce a la eyeccién de material de la pelicula por delante del
proyectil, como se evidencia en las capturas de la simulacién. Como resultado, se establece
una breve interaccién entre el proyectil y la pelicula delgada, la cual concluye una vez que el
proyectil ha transferido la energia necesaria para generar la onda de choque en el polimero. La
pérdida de energia cinética absorbida por la pelicula delgada es del 16 %. De manera similar, la
ecuacion 9.3 predice que a velocidades de impacto altas, se puede despreciar el segundo término

v, v la absorcién de energia cinética viene dada solo por el primer término «, lo que implicaria
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Figura 9.2: Perfiles de energia cinética normalizada. (a) velocidad inicial vy =9 [o/7] vy
N = 256. (b) velocidad inicial vg = 3 [0/7] y N = 256. (c) velocidad inicial vy = 4.5 [0/7] ¥
N = 64. (d) velocidad inicial vy = 4.5 [0/7] y N = 64. Debajo de los perfiles de velocidad se
encuentran capturas de cada simulacion. Los colores de los monémeros denotan la pertenencia
a distintas cadenas poliméricas.
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Figura 9.3: Energia de puncién especifica. (a) E; en funcién del largo de la cadena
polimérica N. (b) E* normalizada por la energfa cinética inicial del proyectil Ey en funcién de
N. Las barras y bandas de error representan el error estadistico.

una pérdida de energia cinética del 12 % en estas simulaciones. La discrepancia se debe a que
asumimos la masa del area Ay de impacto my en la ecuaciéon 9.3 como Ay = 2 * 7 x R cuando,
en realidad, es mayor.

Cuando la velocidad de impacto es baja, los polimeros envuelven al proyectil, lo que lleva
a que este, para avanzar, deba desenredarlos y liberarse de su influencia, como se aprecia
en las imagenes capturadas durante el impacto. Esta situacién genera tiempos de interaccion
prolongados y, como consecuencia, se observa un perfil de energia cinética normalizada mas
sinuoso (ondulado). La pérdida de energia cinética en este caso es del 23 %. Resultados similares
son obtenidos por Bowman, et al., en simulaciones atomisticas de impactos de nanoproyectiles
en peliculas delgadas de polietileno y poliestireno [219].

Los paneles inferiores de la figura 9.2 muestran impactos en dos peliculas poliméricas de
distinto N, (¢) N = 64y (d) N = 1024, para una misma velocidad inicial del proyectil vy =
4.5 [o/7]. Sorprendentemente, se observan perfiles de energia cinética normalizada similares
a los paneles superiores. Cuando N es pequeno, los polimeros estan poco entrelazados. En
consecuencia, se requiere poca energia cinética para arrancarlos, como se observa en las capturas
de la simulacién. Esto conlleva a que el perfil de energia cinética del proyectil sea empinado y

poco profundo. La pérdida de energia cinética absorbida por la pelicula delgada es del 16 %.
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En cambio, las cadenas largas requieren mayor energia para moverlas debido a la masa
propia de la cadena y a que estan mas entrelazadas. Esto genera que envuelvan el proyectil y,
este, para poder avanzar, deba desenredarlas y liberarse de su influencia. En consecuencia, el
perfil de energia cinética es sinuoso y profundo, es decir, absorbiendo mas energia cinética del
proyectil. La pérdida de energia cinética en este caso es del 20 %.

A partir de los perfiles de velocidad, se obtiene la energia de puncién especifica Ej, definida
en la ecuacion 9.2, para comparar la energia absorbida entre cadenas poliméricas de distintos
tamanos N. Dado que la cantidad de entrelazamientos de la pelicula delgada y la densidad
local pueden variar entre distintas peliculas delgadas, se realizaron 3 simulaciones de impactos
con 3 peliculas diferentes para una misma velocidad vy y longitud de cadena polimérica N.
La figura 9.3 (a) muestra la energia de puncién especifica en funcién de la longitud de cadena
polimérica N para cada velocidad inicial de impacto vy. A primera vista, se observa que £}
aumenta proporcionalmente con vy, aunque también se aprecia un aumento progresivo con la
longitud de la cadena polimérica N. Para visualizar mejor esta relacion, se normaliza E por
la energia cinética inicial del proyectil Fy, = %mpvg, como se observa en el panel (b) de la
figura 9.3. De este panel se desprende que a velocidades bajas, existe una mayor absorcion de
energia del impacto por parte de la pelicula delgada en relacién a la energia cinética inicial Ej,
la cual decrece a medida que la velocidad de impacto vy aumenta. Para velocidades altas, el
decrecimiento entre £ /Ey es pequeno. En todos los casos, se observa una correlacién positiva
entre E5/Ey y N.

Como se menciond previamente (véase seccién 8.2), es factible ajustar las unidades de la
simulacién a unidades del Sistema Internacional (SI) para facilitar la comparacién con los
resultados experimentales. Siguiendo la metodologia descrita en la referencia [185], ajustamos
la masa de cada monémero por un factor de 161 [g/mol] para representar el polidimetilsiloxano
(PDMS). Con este ajuste, la energia de puncién normalizada en nuestro trabajo se encuentra
en el orden de 1071 [g/mol]~!. Podemos comparar este resultado con el estudio de Hyon, et al.,
donde los proyectiles utilizados exhiben una energfa cinética del orden de los nanojulios (107 J)
[208]. Por ende, la relacién E}/Ej se sittia aproximadamente en 10~ [g/mol|~'. Aunque ambos

ordenes de magnitud son similares, se esperan disparidades debido a que, en las simulaciones,

el tamano del proyectil es tres érdenes de magnitud mas pequeno, las peliculas delgadas son
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Figura 9.4: Influencia de los entrelazamientos en los impactos. (a) Densidad de
entrelazamientos v, en funcién del largo de cadena polimerico N. (b) E»/Ej en funcién de la
densidad de entrelazamiento. En ambos paneles, las barras de error representan el error
estadistico.

mas finas y las velocidades de impacto suelen ser ligeramente superiores a las experimentales.
Es relevante destacar que otros estudios que han realizado ajustes similares en simulaciones
de dindamica molecular han obtenido un acuerdo satisfactorio con los datos experimentales en
ensayos de impactos [220, 221].

Como se mencioné anteriormente, una de las ventajas de analizar impactos por dindmica
molecular es la capacidad de calcular con precision la densidad de entrelazamientos. Para ello, se
mide los entrelazamientos por cadena polimérica (Z) mediante el algoritmo Z1+ desarrollado
por Kroger, et. al. [214]. A partir de esto, se calcula la densidad de entrelazamientos en la

pelicula delgada como:
c{Z)

s (9.8)

Ve =

donde C' es la cantidad de cadenas por pelicula, y V; es el volumen de la pelicula delgada. Los
resultados de la ecuacién 9.8 en funcién de N se observan en la figura 9.4 (a), donde las barras
de error muestran el error estadistico de las 3 peliculas independientes por cada N. Se observa
un crecimiento sostenido de la densidad de entrelazamiento con el largo de la cadena polimérica
N en concordancia con el modelo de entrelazamientos de Bersted (vedse ecuacion 9.4).

Una vez obtenida la densidad promedio por largo de cadena N, podemos comparar la
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energia de puncién normalizada E,/E; en funcién de v., como se observa en la figura 9.4
(b). De esta figura se observa una correlaciéon positiva entre la densidad de entrelazamiento v,
y la energfa absorbida E,/FEy. Sin embargo, la influencia de los entrelazamientos se acentia
a velocidades bajas. Esto se debe a que a estas velocidades, el proyectil queda rodeado de
polimeros que debe desentrelazar para liberarse de su influencia. En contraste, a velocidades
altas, los entrelazamientos se vuelven menos relevantes, ya que la onda de choque generada por
el contacto entre el proyectil y la pelicula expulsa material por encima del proyectil, evitando

asi el proceso de desentrelazamiento.

9.4. Conclusiones

En este capitulo se analiza la mitigaciéon de impactos de nanoproyectiles en peliculas delgadas
poliméricas por medio de dindmica molecular de grano grueso. Se implementdé un innovador
modelo pseudocontinuo para generar peliculas delgadas poliméricas altamente entrelazadas.
Posteriormente, utilizando un modelo generalizado de Kremer-Grest, se simulé el impacto de
nanoproyectiles en estas peliculas. Esta metodologia proporcioné una precisa medicién de la
densidad de entrelazamientos y su influencia en la mitigacién de impactos.

Las simulaciones revelaron cuatro escenarios distintivos que dependen tanto del grado de
entrelazamiento entre las cadenas como de la velocidad del impacto. En impactos a velocida-
des altas, se genera una onda de choque que disipa la energia principalmente a través de la
transferencia de momento lineal, resultando en una baja disipacién de energia. Por otro lado, a
velocidades bajas, los polimeros envuelven al proyectil, requiriendo un desentrelazamiento para
su avance. Esto genera un perfil de velocidades sinuoso y una mayor absorcion de energia.

Escenarios similares se observaron en funcién de la longitud de la cadena polimérica N, y en
consecuencia, de su grado de entrelazamiento. Si las cadenas eran cortas y poco entrelazadas, el
impacto provoca desprendimientos de las cadenas de la pelicula polimérica, resultando en una
baja absorcion de energia. Por el contrario, cadenas largas y altamente entrelazadas mostraron
menor movilidad y la capacidad de envolver el proyectil, mitigando asi las ondas de choque, a
diferencia de las cadenas cortas que se desprendian facilmente de la pelicula delgada.

Finalmente, se analizo el rol del entrelazamiento y su correlacién con la mitigacion del

impacto, encontrando una relaciéon positiva entre ambas variables. Estos resultados ofrecen
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perspectivas valiosas para comprender y optimizar la respuesta de peliculas delgadas poliméricas

ante impactos de nanoproyectiles.
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Capitulo 10

Conclusiones y Propuesta de Trabajo

Futuro

Esta tesis resulta de una combinacion de métodos tedricos, experimentales y numéricos a ni-
vel molecular y de campo medio para para obtener un cuerpo de conocimiento general sobre los
procesos dinamicos en materia blanda expuestos a eventos extremos de tensién-deformacién.
Especificamente, se abordaron tres temas particulares: la propagacion de fracturas en modo
mixto, la respuesta frente a ondas de choque e impactos en materiales poliméricos, y la propa-
gacion cristalina en superficies curvas.

La caracterizacion experimental de la propagacion de fracturas en modo mixto se aborda en
el capitulo 3 de esta tesis. Para llevar a cabo este estudio, se disené un dispositivo experimental
mediante impresién 3D que permite generar de manera controlada fracturas hidraulicas en
hidrogeles. Este dispositivo posibilita la aplicacién de tensiones uniaxiales y de corte, induciendo
fracturas en modo mixto. A través de la tomografia de rayos X, se examiné la geometria final
de la fractura utilizando un método no invasivo. Ademads, el dispositivo cuenta con sensores
de presién, tension y corte, lo que permite caracterizar de manera exhaustiva el proceso de
fracturas hidraulicas.

En el capitulo 4, se examiné la validez del principio de simetria local en fracturas de modo
mixto. Este principio postula que la propagacion de fracturas sigue la direccién que minimiza el
corte local y maximiza la tension. Con este propdsito, se diseié un nuevo dispositivo basado en
el anterior, introduciendo mejoras significativas. Utilizando tomografia de rayos X, se obtuvo

la geometria tridimensional de la evolucién de la fractura. Posteriormente, empleando esta
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geometria, se aplicd el método de elementos finitos para analizar las tensiones cerca del frente
de la fractura, lo que permitié validar el principio de simetria local. Ademé&s, mediante un
modelo conceptual, se estudiaron las interacciones entre las hojas en buen acuerdo con los
resultados derivados de la tomografia computarizada 3D.

En el capitulo 6 se explord el efecto de la curvatura en la estructura cristalina que crece
sobre esferas. El mecanismo de crecimiento de los cristales se describe mediante un modelo
de campos de fase en espacio curvo, teniendo en cuenta el exceso de tension en los enlaces de
los cristales causado por la curvatura del sustrato. Se observé la presencia de fracturas en el
proceso de cristalizacién debido a las tensiones elasticas generadas por la curvatura del sustrato.
Mientras que los cristales compactos se observan cuando se puede despreciar la contribucién
de la energia elastica, los cristales agrietados con forma de cinta emergen como los principales
mecanismos para reducir la frustracion elastica en sistemas altamente curvados o con cristales
muy rigidos.

En el capitulo 8, se llevd a cabo un estudio sobre la compresién por choque de copolimeros
dibloque en la morfologia lamelar mediante simulaciones de dinamica molecular de grano grueso.
La compresién abrupta provoca que la morfologia inicialmente segregada experimente un calen-
tamiento, evolucionando hacia fases menos segregadas. Se comparo este proceso de evolucion
con los procesos de equilibrio utilizando la teoria de campos autoconsistentes, mostrando un
excelente acuerdo. Esto permite demostrar, por primera vez, que la transiciéon orden-desorden
de la estructura lamelar mediante compresién mecénica se asemeja a la transicion obtenida
mediante tratamientos térmicos clasicos.

Finalmente, en el capitulo 9, se investigd la respuesta de peliculas poliméricas altamente
entrelazadas frente a impactos de nanoproyectiles. Utilizando un modelo pseudocontinuo, se
crearon peliculas delgadas fuertemente entrelazadas, las cuales fueron posteriormente impac-
tadas mediante una version generalizada del modelo de Kremer-Grest. Se identificaron cuatro
tipos de respuestas, dependiendo de la velocidad del impacto y la longitud de la cadena poliméri-
ca. A través de un programa de andlisis de entrelazamiento molecular, se calculé con precisién
la densidad de entrelazamientos, revelando una correlacion positiva entre esta cantidad y la
energia disipada por area de impacto.

Los trabajos realizados en esta tesis podrian ser extendidos y complementados con diversos
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estudios tedricos y experimentales:

- El dispositivo experimental desarrollado en el capitulo 3 presenta una oportunidad para
ampliar la investigacion del efecto de diferentes fluidos de fracturacion, mas allé del aire. Inves-
tigaciones previas, como las de Lai et al. [51], han utilizado agua y espuma para explorar cémo
la velocidad y viscosidad del fluido afectan la propagacién y geometria final en modo I. Seria
interesante extender estos estudios a modos combinados de tensién y corte utilizando el dis-
positivo desarrollado, mediante la inyeccién de fluidos viscoelasticos, por ejemplo. Ademas, se
podria investigar la fractura en redes modelo de PDMS, variando la arquitectura de la red [222].
Otra posibilidad interesante seria estudiar la inyeccién de un fluido en un medio granular en
suspension, especialmente cerca del punto de atascamiento (‘jamming’), donde las propiedades
mecanicas del material experimentan cambios significativos. Esto podria generar una transicién
desde un sistema similar a un fluido hasta un sistema similar a un sélido elastico, afectando
la geometria final de la fractura, generando desde la digitacién viscosa a dendritica hasta la
fractura hidraulica. La combinacién de tomografia computada 3D y los sensores del dispositivo
permitiria una caracterizacién detallada de la geometria final [64, 223].

- La muestra compuesta por un gel homogéneo en el capitulo 4 podria ser reemplazada
por un gel poroso, cuya porosidad podria influir en la propagacién de la fractura [224-226].
Utilizando técnicas de tomografia de rayos X y calculos de elementos finitos, seria posible
calcular las tensiones en el entorno de los poros y estudiar los efectos individuales de cada
poro en la propagacion de la fractura. Ademas, se podria considerar cambiar el dispositivo
actual por uno similar al modelo conceptual presentado en este capitulo (ver Figura 4.13). Esto
proporcionaria un mejor control, ya que dependeria inicamente del desplazamiento de la tapa
superior y del dngulo de la fractura inicial [72]. Otra posibilidad seria modificar el dispositivo
segin el enfoque de Richard y Kuna [227], que permite generar fracturas en cada modo por
separado, asi como en combinaciones de los tres modos.

- Los modelos de campo de fases utilizados para investigar el proceso de cristalizacién en
esferas se examina en el capitulo 6. Estos modelos podrian extenderse con cambios menores
para abordar otras geometrias mas alla de la esférica. Por ejemplo, seria interesante explorar
el efecto de la curvatura Gaussiana negativa. Ademas, se podria investigar el comportamiento

de cristales delgados con un ancho finito para comprender los efectos de la curvatura media en
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estos procesos [113].

- En relacion a las simulaciones de compresién de copolimeros dibloque nanoestructurados
en lamelas, exploradas en el capitulo 8, existe la posibilidad de introducir modificaciones al
variar la masa de uno de los bloques en comparacién con el otro. Este ajuste inducira interfaces
con diferente impedancia mecénica, generando una onda transmitida sobre la siguiente interfaz
y una onda reflejada. Se cree que este proceso tiene el potencial de mitigar la propagacion de
ondas de choque en polimeros [10, 228]. Ademds, se podria explorar la generacién de otras
nanoestructuras al cambiar la longitud relativa de cada bloque, por ejemplo, cilindros o esferas,
y estudiar su respuesta ante impactos.

- El capitulo 9 se centra en los mecanismos de disipacién de energia de una pelicula delgada
frente al impacto de un nanoproyectil. En futuras investigaciones, se podria explorar el efecto
del ancho de la pelicula delgada y el radio del proyectil en estos mecanismos. Ademas, seria
interesante extender el estudio a peliculas delgadas de copolimeros en bloque nanoestructurados
en lamelas y otras estructuras, para comprender mejor cémo las propiedades y la geometria

influyen en la respuesta ante impactos.
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Apéndice A

Modelado de Crecimiento de Cristales
sobre Superficies Esféricas: Cristales

Dendriticos

A.1. Introducciéon

Tal como vimos anteriormente, la formacién de un cristal, desde una perspectiva clasica,
requiere de una fase metaestable que favorece la unién espontanea de nucleos estables (proceso
de nucleacién). Posteriormente, si la ganancia de energia libre en volumen (‘bulk energy’) es
superior a la pérdida de energia causada por la creacion de interfaces, los nucleos seguiran
creciendo; de lo contrario, los niicleos se disolverdn [93, 94|. La nucleacién y el crecimiento
convencionales suelen conducir a la formacién de nicleos compactos en crecimiento, con formas
poligonales tipicas que dependen de las anisotropias de la tensién superficial. Sin embargo,
inestabilidades en la interfase entre el cristal y la fase desordenada, originadas por ejemplo
por la difusién del calor necesario en la formacion de la fase cristalina, pueden conducir a la
ramificacién de los niicleos, en un proceso conocido como crecimiento cristalino dendritico [115].

Por otro lado, en los tltimos anos, los cientificos de la materia condensada también han
comenzado a estudiar las propiedades de fases 2D ordenadas depositadas sobre sustratos curvos
[100, 118, 121, 229-233]. En estos casos, se ha demostrado que la curvatura subyacente de los
sustratos modifica la estructura de las fases, de manera que los defectos topoldgicos, como

dislocaciones y disclinaciones, se equilibran y localizan en regiones particulares del sustrato.
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Esto se debe a que, en geometrias curvas, los defectos topolégicos pueden ayudar a reducir la
energia de deformacién en las fases ordenadas (fases cristalinas o de cristal liquido).

En la misma linea, recientemente se ha demostrado que la curvatura de los sustratos también
puede afectar a la dinamica de cristalizacién y al mecanismo de crecimiento de cristales sobre
superficies curvas [110, 234]. Esto se debe a que la curvatura modifica las energias libres de
volumen y superficie de los niticleos que conducen a la cristalizacién, como se observa en al
ecuacion 5.3. En superficies curvas, también se encontrd que la curvatura modifica la forma de
los nicleos criticos y en crecimiento [110, 112, 235-238]. Esto se observa principalmente cuando
los nicleos en crecimiento son incapaces (debido a las interacciones de las particulas) de relajar
la energia de deformacién nucleando defectos topoldgicos (dislocaciones y disclinaciones). En
tales casos, la curvatura induce una inestabilidad elastica que produce el crecimiento de nicleos
ramificados con baja densidad de defectos.

También interesa comprender las caracteristicas del crecimiento irregular de cristales en
superficies curvas. En este sentido, recientemente se ha estudiado experimentalmente el cre-
cimiento dendritico de parches metélicos sobre particulas coloidales [239], y también se ha
demostrado experimentalmente que el mecanismo de congelacién de burbujas de jabén (crista-
lizacién sobre esferas) puede implicar flujos de conveccién que transportan semillas y pequerios
cristalitos a través del sistema [240]. Ademéds de eso, el crecimiento de cristales en la superficie
no plana ha demostrado ser relevante en la comprensién de las estructuras de virus [241, 242].

Aqui utilizamos el modelo campos de fases desarrollados el capitulo 6 modificado para
estudiar las caracteristicas del crecimiento adiabatico de cristales en superficies curvas. Debido
a su relevancia experimental y a que la simetria del problema permite establecer los efectos
generales de la geometria sobre el proceso de separacion de fases, aqui nos centraremos en
el crecimiento de cristales sobre sustratos esféricos. Utilizando modelos sencillos, mostraremos
como la curvatura de las esferas modifica el crecimiento de niicleos compactos y dendriticos

(ramificados).

A.2. Modelo de campo de fases

Aqui estudiamos la cristalizacién en geometrias curvas dentro del marco del Modelo de

Campo de Fase [125], mediante el uso de un pardmetro de orden escalar y real ¢(r,t). Los
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puntos de la superficie del sustrato se especifican mediante coordenadas curvilineas r = (xy, z).
En estas coordenadas, la métrica de la superficie toma la forma ds?> = g,gdr®dz® donde g.p
es el tensor métrico [243]. El pardmetro de orden ¢ es una medida del grado de orden en el
sistema durante la transicién de fase, sus valores van de 0 cuando el sistema esta en la fase
desordenada, a 1 cuando se ha formado la fase ordenada (cristal).

En este modelo, el equilibrio de fases se describe en términos de la energia libre total F' del
sistema expandida como una funcién de ¢(7,t). En general, la energfa libre para un sistema de

estado mixto se expresa como [117]:

F= [ drygletriga.smosetr) + £(6.7)] (A1)

El término e(r) representa la magnitud de la penalizacién en la energia libre por la interfase,
y f(¢,T) es la densidad de energia libre local de un sistema homogéneo que tiene un parametro
de orden ¢ a la temperatura 7', y g es el determinante del tensor métrico. La temperatura adi-
mensional T es tal que T' = 0 es la temperatura de subenfriamiento, y T, = 1 es la temperatura
de equilibrio bifasico. La funcion f tiene la forma tipica de un potencial de doble pozo con dos
minimos locales, uno de ellos ¢ = 0 correspondiente a la fase desordenada, y el otro en ¢ = 1
a la fase cristalina. La competencia entre el deseo del sistema de permanecer en uno de los
minimos de fase de f (fase desorndenada o sélida) y el coste de grandes gradientes da lugar a
una amplitud de interfase finita [114]. La energia libre local f se representa como:

ro) =40~ (5 -7 o+ (- 52 ) (A2)

donde el pardmetro m(T") controla la fuerza que conduce a la fase cristalina y w controla la
altura del doble pozo. Aqui hemos fijado w = 1.

En el caso especifico de una interfase entre el solido y la fase desordenada, el parametro
e(r) representa la tension superficial del cristal que depende de la direccién de la orientacién

del cristal. En coordenadas curvilineas, la orientacién del cristal se mide por el angulo ¢ que

forma el cristal con el versor 7, es decir, tan(y)) = (%). Luego,
1
e(y) = 3 [60(1 + docos(na)) )}2 (A.3)
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donde e( controla la magnitud de la penalizacion en la energia libre, n representa la anisotropia
del sistema (n = 4 para un cuadrado, n = 6 para un hexdgono, y asi sucesivamente), y do
controla la fuerza de la anisotropfia.

En este enfoque, la dinamica de la transicién de fase puede estudiarse mediante la ecuaciéon
5.5. Definiendo la energfa libre F' como F = [ L(¢, V¢, T)d?r, se escribe la derivada funcional:

OF 0L V~(8L>

w00 " \avs Ay

donde el gradiente curvilineo y la divergencia son V = ¢*%9, y V- = \/Lg(?a\/ﬁ.

En el caso del crecimiento adiabatico de cristales, los efectos de la variacién de temperatura
en la vecindad de la interfase entre el cristal y la fase desordenada son fundamentales y también
requiere una ecuacion para la difusién del calor. Nétese que los cambios locales de temperatura
modifican el parametro m(7), que controla la profundidad del doble pozo (Af = f(0,m) —
f(1,m) = %) Se puede obtener una ecuacion de evolucién para el campo de temperatura a

partir de la conservacion de la entalpia:

or 96
B = AT+ K (A.5)

donde Ay p representa el operador de Laplace-Beltrami App = J%aa\/g(gaﬂaﬁ). Aqui K es
un parametro adimensional, proporcional al calor latente e inversamente proporcional a la
capacidad calorifica de la fase sélida. Por simplicidad, establecemos la misma constante de
difusién para las fases sélida y la desordenada.

Dado que la fuerza impulsora de la interfase es el subenfriamiento, el parametro m debe ser
funcién de m(T, — T'). De ese modo, podemos modelar m como:

m(T) = <£>tan‘1(K2(Te — 1)) (A.6)

/0

donde K; y K5 son pardmetros tales que K7 < 1 por tanto |m| < %

Asi, en este modelo la evolucion adiabatica del sistema viene dada por las ecuaciones dife-
renciales acopladas 5.5 y A.5. Para estudiar el crecimiento de los cristales en la esfera escribi-
mos las ecuaciones en coordenadas esféricas, donde los puntos de la esfera se especifican por

r = (0,¢) donde z; = 6 € [0, 7] es el angulo polar medido desde una direccién cenital fija,
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y o3 = ¢ € [0,27) es el angulo azimutal, la figura 6.1 muestra la malla en la esfera debido
a la parametrizacién esférica. En estas coordenadas, la longitud de arco ds viene dada por

ds?* = |dr|? = a*df? + sin(6)*a*dp?, y los operadores diferenciales toman la forma:

_laﬁbé 1 09

Vo= a 00 ta sin(0) 8g090 (A7)
10, 1 96
Vo= a sin(0) %(sm(é’)gb@) * a sin(0) 8_; (A.8)
19 0¢ 1 0%
Vg = a? sin(0) 00 <5m(9)%) * a? sin?(0) Oyp? (8.9)

Las ecuaciones de evolucion se resuelven numéricamente mediante un esquema de diferencias
finitas, progresiva en el tiempo y centrado en el espacio. Como semilla cristalina inicial uti-
lizamos un circulo geodésico. Utilizando este esquema es posible modelar miltiples nicleos
en crecimiento sembrando diferentes semillas circulares (geodésicas) en diferentes partes de la
esfera.

0o = 0.01. Para modelar

Normalmente, fijamos los pardmetros ¢y = 0.01, py = m )

el pozo de doble potencial fijamos K; = 0.9 y Ky = 10. Como mostramos en el capitulo 6,
debido a las coordenadas esféricas, nuestra malla de cdlculo no es uniforme, véase un esquema
en la figura 6.1. En consecuencia, en nuestro andlisis, ignoramos el crecimiento cerca de los
polos. Para utilizar mallas equivalentes, variamos el nimero de puntos de malla para sustratos
esféricos de distinto radio (hasta ny x n, = 512x1024 para una esfera de radio 4). El paso

™

angular, son entonces, Af = and Ap = 27,
ng—1 ne—1

A.3. Resultados

Para probar el modelo, primero consideramos la cristalizacién isotérmica en esferas. La figura
A.1 muestra capturas en diferentes momentos del crecimiento isotérmico de los nticleos para
diferentes grados de anisotropia. De arriba abajo las diferentes filas de esta figura muestran
la evolucion del sistema para n = 1, n = 3, n = 4, y n = 6, respectivamente. Como se
ve claramente en los paneles, en las esferas, los nicleos circulares iniciales adquieren formas
simétricas como consecuencia de la simetria en la tensién superficial, de forma similar a la

cristalizacion isotérmica en geometrias planas [93, 94].
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Figura A.1: Cristalizacién isotérmica en esferas. Esta figura muestra el crecimiento
isotérmico de nicleos circulares iniciales en esferas (el tiempo fluye de izquierda a derecha),
para diferentes anisotropias de la tension superficial. De arriba abajo las diferentes filas
muestran la evolucién de los nicleos para anisotropiasn =1, n=3,n=4,yn=26. En la
parte inferior se muestra el mapa de colores del parametro de orden ¢.
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Figura A.2: Forma de las dendritas en funcion de la curvatura. Esta figura compara la
forma de las dendritas crecidas sobre sustratos de diferente curvatura. Los paneles a,b,c,d
corresponden a cristales crecidos en sustratos de radio a = 1.5, 2, 3, 4, respectivamente. Notese
que para sustratos pequenos (mayor curvatura) las dendritas parecen menos ramificadas. La
barra de color muestra la amplitud del parametro de orden ¢.

Consideremos ahora las caracteristicas del crecimiento dendritico en sustratos esféricos. La
figura A.2 muestra la forma de los nucleos dendriticos crecidos sobre sustratos esféricos de
diferentes radios a = 1,5,2, 3,4. Para realizar esta comparaciéon utilizamos la misma semilla
circular de radio geodésico r = 0.25, y los paneles muestran los cristales al mismo tiempo
t=0.1.

De esta figura se puede observar cualitativamente que los niicleos parecen menos ramificados
en sustratos de menor tamano (comparar los paneles a y d de la figura A.2). Esto sugiere que la
curvatura puede originar una reduccion de las ramificaciones de los niicleos. Para estudiar esto
con mas detalle calculamos el grado de Circularidad C' de los nticleos en las mismas condiciones,

pero sobre sustratos esféricos de distinto radio (véase ecuacion 6.18).

128



08 r T r T ¥ T ¥ T X T

m K=12
0,74 % g4 e K=14 A
| =
- e
| v =
0,6 - ’ -
, SR e K=2
|
]
20,54 " ., -
'_'g ]
& |
&
504- -
k=
@)
°
0,3 - [ ® . i
®* o
[ J ® Py
02 - e o o o
Y vy
4 & ¢ x J
% 3 s v v s ¢ o o
011 v 1 v 1 v 1 v 1 v 1
1,5 2,0 2.5 3,0 3.5 4.0

a

Figura A.3: Circularidad de las dendritas. Esta figura muestra la Circularidad de las
dendritas en el tiempo ¢t = 0, 1 para ntcleos crecidos en sustratos de diferentes radios a, y
para diferentes valores de la constante K (las barras de error son del orden del tamano del
simbolo y se omiten para mayor claridad). Obsérvese que a menor tamano (mayor curvatura)
los niucleos se ramifican menos.

La figura A.3, muestra la circularidad de los ntcleos desarrollados en diferentes sustratos
esféricos. Obsérvese que para diferentes valores de K, la circularidad C' aumenta continua-
mente para sustratos mas pequenos, mostrando que la curvatura contribuye a la reduccion de
ramificaciones y a la propagacion de nucleos méas compactos. Los modelos de campo de fase
pueden ser sensibles a la discretizacién (anisotropia inducida por la malla). Para estudiar si
estos resultados estan influenciados por las mallas, hemos realizado simulaciones de cristales
en crecimiento de diferentes orientaciones [244]. Las variaciones observadas en la circularidad
se representan como barras de error en la figura A.3, y son del orden del tamano del simbolo
mostrando la robustez de los resultados.

También es interesante estudiar cémo influye la curvatura del sustrato en la seleccion del
radio de la punta y la velocidad de propagacién de las dendritas. Para obtener el radio de
la punta, medimos a partir de las simulaciones la curvatura geodésica de la interfaz en las
puntas en funcion del tamano del sustrato esférico. Supongamos que la curvatura de una curva

C perteneciente a una superficie S es k. La curvatura de la curva en ese punto se puede

129



Figura A.4: Esquema de la curvatura de una curva embebida en una superficie en
el espacio 3D. Esta figura muestra la curvatura k de la curva C' que tiene una normal n en
una superficie S. La normal de la superficie es N, y su proyeccién con la curvatura k es la
curvatura normal k,,. La curvatura geodésica kg, que es perpendicular a k,, es, por definicién,

k;g =k* — k2.
descomponer en dos componentes, la curvatura normal k, y la curvatura geodésica k, (ver
figura A.4) [243]. Mientras que la curvatura normal se obtiene proyectando el vector curvatura
sobre la normal de la superficie, la curvatura geodésica se obtiene proyectando sobre el plano

tangencial a ese punto. Las curvaturas estan relacionadas por la identidad:
2 12 2
k* =k, +k; (A.10)

Notese que la curvatura geodésica es la curvatura intrinseca de una curva dentro de la super-
ficie, y es la cantidad relevante relacionada con el crecimiento impulsado por la curvatura en
superficies. Para medir los radios de la punta a partir de las simulaciones, primero extraji-
mos la interfaz del contorno y calculamos la curvatura k en la punta mediante las férmulas de
Frenet-Serret. Posteriormente, calculamos la curvatura normal k,, proyectando a la normal de
la esfera y ese punto. A continuacién, la curvatura geodésica de la punta se obtiene a partir
de la ecuacion A.10. Finalmente, el radio de curvatura R de la punta puede aproximarse por
ky =~ }%, que es una aproximacion valida para circulos pequenos sobre una esfera, tal como se
observa en la figura A.5 en donde se muestra el circulo de radio R ajustado en la punta.
Experimentos de laboratorios muestran una velocidad v constante de crecimiento de la punta

[115]. La identificacién de los mecanismos fisicos que gobiernan la seleccién de la velocidad y
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Figura A.5: Punta de la dendrita. (a) Simulacién de campo de fase de una dendrita (esfera
de radio 3 y tiempo ¢t = 0.1). (b) Contorno de la interfaz. (¢) Radio R aproximado de la punta.

forma de la punta de dendrita en un medio metaestable, conocidos como criterios de seleccién,
constituye un problema comun en la propagacién de frentes en sistemas no lineales. Algunos
avances en este ambito se han logrado asumiendo sistemas isotérmicos y con energia de interfaz
nula. Por ejemplo, [santov demostré que, para una punta parabdlica, la velocidad esta vinculada
al radio de curvatura R de la siguiente manera: v ~ 1/R [245]. Por lo general, las aproximaciones
tedricas resultan complicadas debido a la necesidad de resolver ecuaciones diferenciales no
lineales, razon por la cual las soluciones numéricas se convierten en herramientas valiosas para
estudiar este fenémeno [246].

La figura A.6 muestra cémo la curvatura de la superficie afecta al criterio de seleccion. Aqui
trazamos la velocidad seleccionada de las puntas en funcién del radio de la punta, para cristales
dendriticos que crecen sobre esferas de diferente curvatura (el radio de los sustratos esféricos
se indica justo al lado de los datos). Obsérvese que a medida que disminuye el tamano del
sustrato esférico, aumenta el radio de la punta seleccionada. Esto es lo mismo que se ha indicado
anteriormente, las dendritas se redondean mas para los sustratos esféricos de mayor curvatura
(esferas més pequenas). Por el contrario, la velocidad seleccionada muestra un comportamiento
no monotoénico. Para sustratos esféricos mas pequenos, la velocidad de la punta aumenta al
principio, pero después empieza a disminuir. Es interesante senalar que también se observa un
comportamiento no monoténico similar de la velocidad de la punta en funcién del radio de
la punta en geometrias planas cuando se utiliza un grado diferente de subenfriamiento. Este

comportamiento se describe aproximadamente mediante la aproximacion esférica que considera
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Figura A.6: Velocidad de la punta en funcién de su radio. Esta figura muestra la
velocidad de la punta en funcién del radio de la punta para dendritas que crecen en esferas de
diferentes radios (etiquetadas a la derecha de cada simbolo). Las barras de error son del orden

del tamano del simbolo y se omiten para mayor claridad.

la punta de la dendrita como una esfera en crecimiento. Nuestras simulaciones muestran que no
solo el subenfriamiento, sino también la curvatura del sustrato selecciona tanto el radio como
la velocidad de la punta.

Con el fin de racionalizar cémo la curvatura subyacente puede modificar la forma de las
dendritas en sustratos curvos, aqui consideramos las inestabilidades interfaciales asociadas con
el crecimiento dendritico. Para ello utilizamos una ecuacién que describe la evolucion temporal
de la curvatura de la interfase:

A7

0%k
T V(kg) + 75>

0s?

~

(A.11)

donde V(k,) = K, + omf] — ﬁng, y 5y kg son la longitud del arco y la curvatura geodésica
(intrinseca) de la interfase. La posicién de interface es descrita por E y n representa la direc-
cién normal a la inerface. Originalmente, esta ecuaciéon se utilizé6 como modelo geométrico para
la evolucién de la interfaz en una variedad de problemas diferentes [247, 248], incluida la crista-
lizacién dendritica. Aunque en el modelo original la propiedad fundamental de la interfase era
la curvatura total x, aqui modificamos ligeramente el modelo utilizando la curvatura geodésica

Kg, que es la curvatura de la interfase vista desde el sustrato curvado. En general, la curvatura
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geodésica de una curva también se conoce como la curvatura intrinseca de una curva [243].

Ahora utilizamos este modelo para desarrollar un andlisis de inestabilidad de nucleos circu-
lares iniciales que crecen sobre un sustrato esférico. Esto puede hacerse considerando perturba-
ciones normales a un nucleo circular inicial de radio geodésico r, de forma que la ecuacién de
la interfase puede escribirse como @ (p,t) = [r(t) + €(p, t)], donde € es la perturbacién y ¢ es
el angulo azimutal.

En general, la curvatura geodésica de una curva cerrada en la esfera puede escribirse como
[249]:
B a? cos (r/a) sin (r/a)® + 2 cos (r/a)(g—;)2 — asin (r/a)g—z

fe = [a%sin (r/a)? + (%)2]3/2

(A.12)

donde r es el radio geodésico local de la curva (las coordenadas r, ¢ suelen conocerse como
coordenadas geodésicas polares [113]).

Asi, a primer orden en la perturbacion €, podemos aproximar:

cos (r/a) 1 02
- - 1
% = Gsm(rfa) e (el oG
2 2 2
dHQg - ! 282[1"' 82]5
ds a?r?sin (r/a)” Op I

Ahora, expandiendo la perturbacion en el angulo polar utilizando las funciones propias €, =

€oe™t cos (mep), obtenemos el factor de crecimiento:

2

n = V)~ (A13)
Observamos que para sustratos esféricos grandes (r < a) la expresién anterior se reduce a la
tasa de crecimiento obtenida anteriormente para el crecimiento dendritico en el plano A0, =
(m? — D)[V'(1/r) —ym?/r?]/r? [247], [248)].

Asi, la primera correccién del factor de amplificacién debido a la curvatura puede escribirse
como A\, ~ A0 /(1 —r?/3a?), de forma que aunque los nicleos en crecimiento siguen siendo
linealmente inestables en las esferas, la amplificacién exponencial de las perturbaciones se reduce
para curvaturas mayores.

Para estudiar la evolucién de la interfase en tiempos tempranos (comportamiento lineal),

pero también en tiempos largos (comportamiento no lineal), resolvemos numéricamente la
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ecuacién A.11, sobre sustratos esféricos de diferentes tamanos, utilizando el método predictor-
corrector. La figura A.7a muestra una morfologia tipica de la interfaz obtenida en tiempos
tempranos, vista en el espacio § — ¢ (t = 0.116). En la figura A.7b mostramos que el crecimien-
to dendritico anisétropo en esferas también puede modelarse incluyendo un factor 14¢ cos(nf),
multiplicando la mano derecha de la ecuacién A.11 (esta figura corresponde a una simulacién
con simetria hexagonal n = 6). En el panel inferior de la figura A.7c mostramos la desviacién
de la interfase respecto a un circulo geodésico €, en funcién de ¢ (¢t = 0.056). Esto puede uti-
lizarse para analizar la evolucién de los distintos modos durante el crecimiento dendritico. En
los paneles superiores de la figura A.7c mostramos la potencia expectral de fourier de la figura
inferior, y la evolucién del pico de la potencia expectral de fourier. Como predice el analisis
lineal existe un rango de modos inestables, y el factor de amplificacion crece exponencialmente
en el tiempo, hasta que las no linealidades de la ecuacién frenan el crecimiento, de forma similar
a como ocurre en otros sistemas inestables como la descomposicién espinodal [250].

Merece la pena estudiar el grado de ramificacién obtenido durante el crecimiento dendritico
para este modelo de ecuacién de interfase. En la figura A.7d mostramos la circularidad de
los nucleos en crecimiento, para sustratos esféricos de diferentes tamanos. De forma similar
a lo obtenido con el modelo de campo de fases, aqui también observamos una reduccion de
las ramificaciones a medida que se reduce el tamano del sustrato. En este caso, observamos
que se obtuvo un resultado similar para un modelo de cristal de campo de fases, en el que
también se observo que el grado de ramificaciones de los niicleos en crecimiento se reducia para
esferas mas pequenas. En tales casos, se observd que los ntcleos en crecimiento evolucionan
de una geometria de ramificaciéon hexagonal a una cinta a medida que se reduce el tamano
de la superficie esférica [112]. Nétese que nuestros resultados muestran que la reduccién de
la ramificaciéon por curvatura también se encuentra incluso cuando no se tienen en cuenta los
términos de interaccion elastica debidos a la red cristalina, como en nuestro modelo.

Un analisis similar de expansion de modos se desarrollé para estudiar la inestabilidad de
una interfase que separa dos fluidos viscosos inmiscibles en una esfera (el problema de Saffman-
Taylor en una esfera) [249]. En dicho trabajo, un andlisis de perturbaciones hasta segundo
orden en €, revelaron dos mecanismos de propagaciéon distintivos que dependen de la region de

la interfaz. Cuando la interfaz propaga antes del ecuador de la esfera, el mecanismo principal es
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Figura A.7: Analisis de la interfaz durante el crecimiento de los cristales. Esta figura
muestra el andlisis de la interfaz de un nicleo en crecimiento. Los paneles a) y b)
corresponden a la interfaz cristalina de simetria isotropica y hexagonal respectivamente, vista
en el plano § — ¢ (t = 0.116). El panel ¢) muestra la desviacién de la interfaz cristalina
formando un circulo geodésico €(p) a t = 0.056 (abajo), la potencia expectral de fourier S de
esta configuracion de interfaz (arriba a la izquierda), y el crecimiento exponencial del pico de
la potencia expectral de fourier (arriba a la derecha). El panel d) muestra la circularidad de
los niucleos en crecimiento para un sustrato esférico de distinto radio a, tal como se obtiene
mediante la solucién numérica del modelo de interfaz (t = 0.0001, y « = = = 1).
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Figura A.8: Evoluciéon temporal de una semilla de cristal de gran tamano. Esta
figura muestra la evolucién temporal de una gran semilla de cristal (en rojo) de radio
geodésico de r/a = 4.78 sobre una esfera de radio a = 2, superando el ecuador de la esfera.
Los paneles a,b,c,d corresponden a t = 0.26,0.11,0.18, 0.26 respectivamente. Obsérvese que la
separacién de puntas se sustituye por el estrechamiento de puntas. La barra de color muestra
la amplitud del pardmetro de orden ¢.

tip-splitting. Sin embargo, una vez que la interfaz se extiende mas alla del ecuador de la esfera,
este mecanismo es reemplazado por tip-sharpening en la punta.

Aqui también encontramos que el tip-splitting se suprime para los nicleos grandes cuya
interfaz va mas alla del ecuador. La figura A.8 muestra la evolucién temporal de un cristal
grande (en rojo). Obsérvese que la interfaz sigue siendo linealmente inestable, pero no se produce
el desdoblamiento de puntas que da lugar a patrones dendriticos. Como puede observarse en el
panel figura A.8 b)-c) hay un mecanismo de estrechamiento de la punta en lugar de divisién de
la punta, de forma similar a lo predicho para los fluidos [249]. Esto es una simple consecuencia
directa de la geometria y topologia de la esfera, en la que ntcleos de crecimiento tan grandes

producen un flujo convergente, en el que el mecanismo de desdoblamiento de la punta queda

136



11.00

o
(@)

—8— Este trabajo
10.75 A —» - Referencia: Lee, et. al.

10.50 ~

10.25 +

10.00 ~

9.75 A

9.50 A

Velocidad de la Punta

9.25 A

9.00 ~— T T T

Figura A.9: Solucién al modelo de campo de fases mediante una esfera discretizada
por una malla triangular. El panel a) muestra la discretizacién de la superficie de una
esfera de radio a a partir de la subdivisién de las caras de un icosaedro regular de forma

recursiva. El panel b) muestra la nucleacién y crecimiento de varias semillas de cristales en
una esfera. El panel ¢) muestra la comparacién entre la velocidad de la punta en funcién del
radio de la esfera segin la solucién del presente trabajo y la referencia [252]. Panel a) y b)
reproducidos con permiso de [252], Elsvier, 2022.

completamente suprimido [251].

Una desventaja asociada a la resolucién en coordenadas esféricas del modelo de campos de
fases mediante diferencias finitas radica en la inevitable presencia de divergencias en los polos
de la esfera (observar el término sin_l(G) en las ecuaciones A.8 y A.9). Aunque hemos abordado
este inconveniente resolviendo las ecuaciones de difusién lejos de los polos, existe la posibilidad
de discretizar la esfera mediante una malla triangular, de manera que la solucion sea estable en
todos los puntos de la esfera (figura A.9 a)).

Lee, et. al. han propuesto un modelo numérico para resolver el modelo de campos de fases
presentado en este trabajo utilizando una esfera discretizada con una malla triangular [252].
Como se ilustra en la figura A.9 b), al no presentar divergencias en los polos, se puede propagar
varias semillas alrededor de toda la esfera. A modo de comparacion entre el modelo de referencia
y el desarrollado en este trabajo, la figura A.9 ¢) muestra la velocidad de la punta en funcién del
radio de la esfera. Es destacable el buen acuerdo entre ambas soluciones, independientemente

del método utilizado para resolver la propagacion del campo de fases.
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A.4. Conlcusiones

En este capitulo, se estudio el crecimiento de cristales dendriticos sobre sustratos esféricos.
Uno de los aspectos que hemos investigado es la curvatura intrinseca (Gaussiana) a estos sus-
tratos, que puede aprovecharse estratégicamente para controlar tanto la forma de los cristales
como su velocidad de propagacion.

Mediante una exploracién exhaustiva, observamos una reduccién de la ramificacién de los
nicleos en crecimiento debido a la curvatura de las esferas. Este fenémeno encuentra explicacién
en un andlisis de inestabilidad lineal de la interfaz del cristal y la fase desordenada. Curiosa-
mente, nuestros hallazgos revelan un comportamiento distintivo cuando se trata de nucleos
grandes cuyas dimensiones superan la mitad de la superficie de la esfera, extendiéndose mas
alla de la region ecuatorial. En tales casos, el mecanismo convencional de separacién de puntas
experimenta una notable transformacién, desapareciendo esencialmente. Aunque la interfaz si-
gue siendo inestable para estos nicleos considerables, el proceso no lineal previsto de divisién
de puntas da paso a un comportamiento de estrechamiento de puntas. Lo que se desprende
de nuestro estudio es una demostracion de que la interaccion entre geometria y topologia pue-
de ejercer una profunda influencia en los mecanismos que rigen los procesos de cristalizacién
en sustratos esféricos. Las implicaciones de nuestra investigacion van més alla de la mera com-
prension tedrica y ofrecen conocimientos practicos que podrian resultar importantes para afinar
las caracteristicas de las texturas cristalinas en micro/nano particulas. Esta comprensién abre
nuevas vias para la manipulacién y el control deliberados de la dindmica de cristalizacién en

diversas aplicaciones tecnolégical103, 253, 254].
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Phase Field Modeling of Dendritic
Growth on Spherical Surfaces

Laureano Ortellado and Leopoldo R. Gomez*

Department of Physics, Universidad Nacional del Sur—IFISUR—CONICET, Bahia Blanca, Argentina

The spontaneous formation of a crystal phase is one of the most common and beautiful
pattern formation mechanisms in nature. Different instabilities in the crystal interface may
lead to the growth of ramified structures, known as dendritic crystal growth. In this work,
we use a Phase Field Model and numerical simulations to study 2D dendritic growth
on curved surfaces. We show how the degree of ramification of a growing nucleus is
modified by the underlying curvature of the substrate.

Keywords: dendritic growth, phase field, curvature, crystal interface, spherical substrate

1. INTRODUCTION

The formation of a crystalline structure from an initial liquid phase (crystallization), is one of
the richest pattern formation processes, with deep consequences in condensed matter physics and
chemistry, material science, and even biology (Kashchiev, 2000; Kelton and Greer, 2010). For years
this process has been scrutinized by means of experiments, simulations, and mathematical models,
in both 3D and 2D systems.

In general, the fundamental mechanism of crystallization is given by nucleation and growth,
where an initial fluctuation in the liquid spontaneously forms a small seed of the equilibrium
crystal. In the simplest picture, there are only two energies associated with this seed (Kashchiev,
2000; Kelton and Greer, 2010). There is an energy gain due to the formation of a piece of the
equilibrium (less energetic) structure. But there is also an energy penalty due to the formation of an
interface between the crystal and the liquid. This competition leads to an activated process where
only those seeds overcoming a critical size are able to grow, while the rest collapse and disappear
by surface tension.

Conventional nucleation and growth commonly leads to the formation of growing compact
nuclei, with typical polygonal shapes depending on the anisotropies of the surface tension.
However, instabilities in the liquid-crystal interface, originated for example by the diffusion of heat
needed in the formation of the crystal phase, may lead to the ramifications of the nuclei, in a process
known as dendritic crystal growth (Langer, 1980).

On the other side, in the last years, condensed matter scientists have also begun to study the
properties of 2D ordered phases deposited on curved substrates (Nelson, 2002; Vitelli and Nelson,
2004; Vitelli et al., 2006; Irvine et al., 2010; Tarjus et al., 2012; Garcia et al., 2013, 2015; Gomez et al.,
2018). In such cases, it has been shown that the underlying curvature of the substrates modifies the
structure of the phases, such that topological defects, like dislocations and disclinations, equilibrate
and locate on particular regions of the substrate. This is because, on curved geometries, topological
defects may help to reduce the strain energy in the ordered phases (crystal or liquid crystal phases).

In the same line, it was recently shown that the curvature of substrates can also affect the
crystallization dynamics and mechanism of crystal growth on curved surfaces (Meng et al., 2014;
Horsley et al., 2018). This is because curvature modifies the imbalance of volume and surface free
energies of nuclei leading to crystallization. For example, in the case of nucleation on spherical
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Two-dimensional crystalization on spheres: Crystals grow cracked

Laureano Ortellado @, Daniel A. Vega, and Leopoldo R. Gomez
Department of Physics, Universidad Nacional del Sur-IFISUR-CONICET, Av. Alem 1253, Bahia Blanca, Argentina

M (Received 22 September 2021; accepted 3 January 2022; published 13 January 2022)

Here we study how curvature affects the structure of two-dimensional crystals growing on spheres. The
mechanism of crystal growth is described by means of a Landau model in curved space that accounts for the
excess of strain on crystal bonds caused by the substrate’s curvature (packing frustration). In curved space
elastic energy penalization strongly dictates the geometry of growing crystals. While compact faceted crystals
are observed when elastic energy contribution can be neglected, cracked crystals with ribbonlike forms appear
as the main mechanisms to reduce elastic frustration for highly curved systems.

DOI: 10.1103/PhysRevE.105.014801

I. INTRODUCTION

The growth of a two-dimensional (2D) crystal layer on a
planar substrate is dictated by the competition between an
energy gain, obtained by forming a piece of the equilibrium
crystal, and a line tension penalty due to the interface of the
nuclei with the surroundings [1,2]. This free-energy compe-
tition produces a critical size for crystal growth. Only those
nuclei overcoming this critical size can grow by adding crystal
particles to their surface. Sub-critical nuclei collapse by sur-
face tension. In addition to this simple mean-field description
of the nucleation and growth, some complexities may arise
from different energy exchange mechanisms, limited parti-
cle’s diffusion, and anisotropic nuclei line tension, between
other effects, which can lead to a variety of dynamics and
nuclei shapes [1,2].

On the contrary, it could be simply impossible to grow a
perfect crystal on a curved substrate [3]. This is because the
underlying curvature may induce distortions of the crystal lat-
tice, increasing its strain energy (an effect known as geometric
frustration) [4,5]. In this sense, depending on the underlying
geometry, a crystal may need to be highly deformed to wrap
on the curved surface, increasing thus the elastic energy of
the lattice structure. For example, the free energy of a perfect
circular crystal of size R growing on a sphere of radius a
(spherical cap) has been modeled through the free energy
[6,7]:

AFeyp = 27R AR+ 2y K 1
cap = 2Ry — m|Af] +@ prg (D
where Y is the two-dimensional Young’s modulus of the crys-
tal, Af is the energy difference between crystal and melt, and
y is the line tension of the interface between the two regions.

In this equation, the first two terms represent the com-
petition between surface and line tension energies discussed
above. The last term is a free-energy penalization induced
by the substrate’s nonplanar geometry, which inhibits fur-
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ther growth of the nuclei beyond the equilibrium size Req ~
(Af/Y)%a [7]. In a planar domain, it is also possible to
frustrate a crystal under stress if the intrinsic curvature is
associated with the interactions of the particles [8].

However, growing nuclei on curved surfaces could reduce
the elastic frustration in two ways. One possibility is by the
inclusion of topological defects while growing [9,10]. This is
because topological defects can contribute to reducing elastic
distortions on the lattice, allowing further propagation. The
other possibility is by changing the shape of the crystal to
ribbonlike or ramified structures, which has been recently
observed in experiments with colloidal crystals growing in
spheres [7], in Monte Carlo simulations of self-assembly of
viral capsids [11], and phase field simulations [12,13].

In this work, we study the process of isothermal crystalliza-
tion on spherical substrates by using a free-energy functional
which takes into account the elastic stress induced by ge-
ometric frustration. We show that elastic stress dictates the
growth pathway. Growing crystals may change their shape and
also crack, depending on the substrate’s curvature and lattice
rigidity.

II. MODEL

In Landau’s theory of phase transitions, the free-energy
functional of the system is expanded in terms of an ap-
propriate order parameter ®(r), which is mainly related to
the underlying symmetries of the system [14]. In studies of
crystallization, the complex order parameter ® is commonly
chosen as scalar function representing the local density and
orientation of the material, and the dynamics of the phase
transition can be studied through a relaxational equation of
the form [15]

0P SF

or — se
where p is the mobility coefficient of the system, F' depends
on the details of the system studied, and §F /6 ® is the func-

tional derivative of F in terms of the complex order para-
meter P.

2
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Shock melting of lamellae-forming block copolymers
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While the propagation of shocks through monoatomic liquids and solids is now well understood, the response
of macromolecular systems to shock compression remains far less studied. Here we use molecular dynamics
simulations to study the shock compression of diblock copolymers assembled in a lamellae morphology, which
may display outstanding ballistic performance. For the first time, we show that the morphologies observed after
the passage of the shock resemble those observed at equilibrium, at a temperature dictated by the compression
velocity. In copolymers, shock compression leads to a decrease in the lamellae period, favoring the mixing of
the polymer blocks, such that strongly segregated initial morphologies evolve into less segregated phases after
the passage of the shock, or can even melt into an isotropic phase for strong shocks.

DOI: 10.1103/PhysRevE.106.044502

I. INTRODUCTION

Block copolymers are materials obtained by joining two or
more blocks of polymer chains through covalent bonds [1,2].
The simplest diblock copolymers are obtained by joining two
chains of chemically different species A and B. When the
blocks that form the copolymer are immiscible, the whole sys-
tem self-assembles below a characteristic temperature Tppr
in a variety of ordered structures. The self-assembled mor-
phologies (including between other lamellae, hexagonally
close-packed cylinders, and spheres ordered in a cubic lattice)
depend on the block volume fraction and temperature, dis-
playing lattice parameters in the range of nanometers (~30 —
500 nm) [1,2].

The properties and applications of block copolymer sys-
tems have been extensively investigated through experiments,
simulations, and theoretical calculations. Part of the large in-
terest in these materials comes from the possible applications
in nanotechnology, which among others include nanolithogra-
phy masks, photonic crystals, and sensors [3-5].

In addition, in recent years it has also been observed that
some copolymers may display shock mitigation properties
and outstanding ballistic performance [6-9]. Recently, Lee
et al. have experimentally explored the ability of lamellae
forming diblock copolymers to absorb the impact of micro-
projectiles [8]. It was shown that the microstructure dissipates
the impact energy via a variety of mechanisms, including layer
kinking, compression and domain fragmentation, and chain
mixing to form an amorphous phase.

Shock compression is one of the hardest conditions to test
material response and integrity. Here, the local increase of
pressure due to the passage of the shock front, may induce
a strong nonlinear response in the material, which can even
produce its failure or fracture [10,11]. Although shock waves
have been studied for almost a century by now [12], most
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of the works have focused on the propagation of shocks in
low molecular condensed matter systems, like simple gases
and liquids, or crystalline solids. In all these systems, the
passage of the shock produces an adiabatic phase transition,
modifying the material properties. For example, in crystalline
solids, shock compression may lead to the transition to more
compact structures (from BCC to FCC ordering, between
others), the sudden proliferation and motion of dislocations,
and grain boundaries [10,13-16].

Contrary to low molecular condensed matter, systems
formed by macromolecular assemblies, like polymers or block
copolymers, display a large spectrum of relaxation times,
and the equilibration of the whole system can take much
longer. Thus, it is not clear how macromolecular systems
would respond to shock compression or if the shocks induce
well-defined adiabatic phase transitions in the material. In this
sense, shock compression experiments in several homopoly-
mers revealed a high-pressure transformation (in the range
20 — 30 GPa), which could be associated with a high pressure
induced crossbonding in the polymer chains [17,18].

In this work, we use molecular dynamics simulations to
study the shock compression of diblock copolymers with
lamellae morphology. We show that the passage of the shock
produces a decrease in both, the lamellae period, and the
degree of segregation in the structure. We show that the final
states obtained after the passage of the shocks are similar to
the ones obtained at equilibrium, at a temperature which is set
by the compression velocity.

II. MODEL

Due to our interest in polymeric nanostructure and the
large spatial and temporal scales inherent to these sys-
tems, it is possible to use a molecular dynamics approach
using a coarse-grained model that allows the study of mi-
croscopic relaxation mechanisms under extreme stress-strain
events [6,19,20]. These techniques have been used to study
shock waves in different materials such as solids, fluids, and

©2022 American Physical Society
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ABSTRACT

We introduce an innovative instrument designed to investigate fluid-induced fractures under mixed loading conditions, including uniaxial
tension and shear stress, in gels and similar soft materials. Equipped with sensors for measuring force, torque, and fluid pressure, the device is
tailored for compatibility with x-ray tomography scanners, enabling non-invasive 3D analysis of crack geometries. To showcase its capabilities,
we conducted a study examining crack-front segmentation in a hydrogel subjected to air pressure and a combination of tension and shear

stress.

Published under an exclusive license by AIP Publishing. https://doi.org/10.1063/5.0145709

I. INTRODUCTION

Hydraulic fracturing, commonly known as fracking, is a preva-
lent method for stimulating hydrocarbon production by creating
a network of fractures around a wellbore."” This process involves
injecting high-pressure fluid into the rock, resulting in a network
of fractures that enhance the reservoir’s permeability and increase
the surface area for hydrocarbon production. However, current
techniques can only recover a small percentage of the estimated
hydrocarbons within the rock."”

Although enhanced oil recovery is a primary application of
hydraulic fracturing, it is also employed in various other con-
texts. For instance, fracking is used in carbon sequestration, where
carbon dioxide is injected into underground rock formations to
mitigate greenhouse gas emissions.” Moreover, natural occurrences
of hydraulic fracturing can arise from magmatic intrusions’ and
water-driven vertical crevassing in glaciers.”® To optimize produc-
tion and maintain environmental sustainability,” a comprehensive
understanding of the physical mechanisms governing fracture and
extraction is essential.

The process of hydraulic fracturing is complex and depends on
the solid’s anisotropy and the fluid injection’s rheology.® Reliable
physical models are essential to understand the geometry of frac-
tures. Although hydraulic fracturing has been extensively studied
theoretically and numerically,”'"” there is comparatively less exper-
imental work on the subject. Only a small number of experiments
on the detailed fracture geometry of hydraulic fractures have been
reported. In the late 1950s, Hubbert and Willis conducted early qual-
itative laboratory experiments.'' Subsequently, various groups car-
ried out shape measurements of penny-shaped crack tips.””'” More
recently, the dynamics of the formation and evolution of hydraulic
fractures in hydrogels have been studied, revealing the formation of
step lines due to the interaction between the fragmentation front and
material heterogeneity.'®

In general, any type of fracture can be decomposed into three
linearly independent modes (Fig. 1).'” Mode I is the opening mode,
which is caused by injecting the fluid and is always the driving mode
of hydraulic fracture. Modes II and III are shear modes, which have
different effects on fractures. Mode II results in a deviation of the
fracture path, while mode III leads to the breaking or segmentation
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