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Resumen

En esta tesis se analizan experimental y tedricamente distintos aspectos relacionados con
procesos de relajacion hacia el equilibrio y transiciones de fase en copolimeros bloque confi-
nados en la nanoescala. Mediante un modelo de grano grueso (coarse grained) se investiga el
efecto de la curvatura del sustrato sobre el proceso de nucleacién y crecimiento durante tran-
siciones de fase de primer orden en espacios curvos. El estudio se focaliza en el efecto de la
curvatura del sustrato sobre el tamafno del niucleo critico. Mediante aproximaciones sobre el
modelo propuesto se obtienen leyes analiticas para la dindmica de crecimiento que son contras-
tadas con simulaciones numéricas. El proceso de separacion de fases de un copolimero bloque
de simetria hexagonal se simula numéricamente mediante el funcional de energia libre de Otha-
Kawasaki y una dindmica de Guinzburg-Landau dependiente del tiempo. Con este modelo se
estudian en detalle transiciones de fase, procesos de relajacion y mecanismos de ordenamiento
(coarsening), asi como su relacién con diferentes estructuras de defectos topoldgicos presentes
en cristales curvos. Diversas técnicas de andlisis son empleadas para describir e identificar los
mecanismos mas relevantes de la dindmica de autoensamblado y entender el modo en que la
curvatura del sustrato afecta los procesos involucrados en el camino hacia el equilibrio.

Experimentalmente, el proceso de autoensamblado se estudia a través de monocapas de co-
polimeros dibloque de diferentes simetrias y caracteristicas quimicas. Se desarrolla un nuevo
método experimental para extraer y manipular membranas poliméricas de unas pocas decenas
de nandmetros de espesor y se explora el acoplamiento entre los defectos de sistemas esmécticos

o hexagonales y la geometria de membranas libres de soporte. La combinacién de membranas



de diferentes morfologias y simetrias permiten generar complejas y novedosas estructuras 3D
fuera del equilibrio. Esto resulta de interés tecnoldgico tanto para desarrollar moldes para na-

nolitografia 3D como para producir nuevos nanodispositivos.



Abstract

This thesis explores different aspects of the relaxational dynamics towards the equilibrium
state and the phase transitions in block copolymer systems confined into the nanoscale. A coar-
se grained model is employed to study the effect of the substrate’s curvature on the nucleation
and growth process during first-order phase transitions in curved space. Approximations to the
model allows to obtain the laws of nucleation and growth; these approximations are compa-
red against numerical simulations. The phase separation process of block copolymer systems
with hexagonal symmetry is numerically modelled with the Otha-Kawasaki free energy fun-
ctional and a time-dependent Guinzbug-Landau dynamics. The model is employed to study the
relaxational dynamics and coarsening mechanisms and their relationship with different topolo-
gical defect structures found in curved crystals. Different numerical techniques are employed to
describe the dynamics of self-assembly and the role of the curvature on the pathways towards
equilibrium.

The self-assembly process is experimentally studied through block copolymer monolayers
with different symmetries and chemical features. A novel experimental technique is emplo-
yed to obtain and manipulate very thin polymeric membranes; these system are employed to
explore the coupling between the defects of smectic or hexagonal systems and the geometry
of free-standing membranes. The combination of membranes with different morphologies and
symmetries allow to obtain novel and complex 3D out-of-equilibrium structures. This method

is of technological interest to develop templates for 3D nanolithography on new nanodevices.
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Capitulo 1

Introduccion

Durante varias décadas, uno de los objetivos principales de la ciencia y tecnologia de ma-
teriales ha consistido en desarrollar nuevos materiales tendientes a mejorar la calidad de vida
de la sociedad. Dentro de este gran grupo encontramos a los polimeros que ocupan un lugar
central dentro de los materiales de ingenieria y que en el altimo siglo han tenido un crecimiento
acelerado con respecto a los materiales tradicionales (cerdmicos y metales).

Los polimeros son compuestos macromoleculares formados a partir de la unién quimica de
moléculas mas pequeiias llamadas monémeros, el término viene del griego “poly”, muchos, y
“meros”, parte o segmento (“muchas partes”).

En 1869, el inventor estadounidense John W. Hyatt (1837-1920), buscando un sustituto para
el marfil, parti6 de la celulosa (un biopolimero natural, formado por glucosa) y logré formar un
nuevo material que denominé celuloide [1]. El celuloide fue el primer polimero semi-sintético
fabricado por el hombre. Algunos ainos después, el quimico belga-estadounidense Leo H. Bae-
keland (1863-1944) en 1909, anunci6 el descubrimiento de lo que €1 llamo bakelita [2], el primer
polimero totalmente sintético, ampliamente usado para la fabricacién de electrodomésticos de
la época.

Asi, estos dos cientificos iniciaron la revolucidn tecnoldgica e industrial que producirian los
polimeros. A partir de 1910, la investigacion y desarrollo en materiales poliméricos ha tenido

un desarrollo sostenido.
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Los polimeros sintéticos han revolucionado la economia de todo el mundo. Después de
la extraccion y el procesamiento de petrdleo, una planta de produccion lo convierte diversos
polimeros comunes con multiples aplicaciones. Estos materiales también han proporcionado
productos totalmente nuevos, creando industrias especificas para su fabricacion.

Desde el punto de vista académico y cientifico, los polimeros son muy importantes, dado
que constituyen un sistema ideal para estudiar y testear diferentes teorias de la Materia Con-
densada Blanda (soft matter) 3,4].

Dos o més polimeros quimicamente diferentes pueden ser mezclados para obtener materia-
les con propiedades combinadas de ambos componentes. Sin embargo, en general los polimeros
son inmiscibles, con lo que se produce una macro-separacion de fases (tipo agua y aceite) tor-
nando inhomogénea la mezcla. Una forma de inhibir estd separacion es ligar quimicamente (me-
diante enlaces covalentes) las moléculas de los diferentes polimeros, obteniendo asi un material
formado por moléculas de ambos constituyentes. Estos materiales se denominan copolimeros.
Debido a que las cadenas estdn ligadas a escala atémica, no se produce una macroseparacion de
fases y el sistema en la macro-escala es homogéneo. Sin embargo, en general, como el tamafio
tipico de cada polimero se encuentra en la escala de las decena de nanémetros, la inmiscibilidad
producird una nano-separacion de fases que conduce al sistema a autoensamblarse en complejas
y diversas estructuras [5, 6]. El detalle de la nanoestructura estara dictado por la competencia
entre la entropia conformacional de las macromoléculas y sus interacciones repulsivas.

Esta propiedad de autoensamblado ha fascinado cientificos por décadas, aunque s6lo en
los ultimos afios, se ha observado que la naturaleza utiliza extensamente esta propiedad en
diversos sistemas bioldgicos. Entre los ejemplos tipicos se encuentran las complejas estructuras
de silicio halladas en diatomeas y radiolarias [7, 8]. Otro de los ejemplos interesantes incluyen
propiedades Opticas iridiscentes encontradas en las alas de pdjaros y mariposas o escamas de
peces. Estas propiedades Opticas resultan de diversas nanoestructuras en su superficie que le
permiten cambiar de color respecto al dngulo de observacion, o parecer metalicos [9]. Estas

nanoestructuras auto-organizadas con sorprendentes propiedades dpticas tienen efectos mucho
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mads notorios que los simples pigmentos.

En estas direcciones en los tltimos afios, las estructuras de copolimeros han sido, un cam-
po de intenso estudio debido a que sus longitudes caracteristicas se encuentran en el orden
de los nandémetros (tipicamente 20-200 nm). Fundidos y films delgados de copolimeros han
sido propuestos e investigados en una variedad de aplicaciones nanotecnoldgicas, tales como
cristales foténicos, membranas de porosidad controlada para ultra-purificacién de ADN y na-
nolitografia [10, 11].

Esta tesis trata principalmente sobre propiedades fisicas de copolimeros durante transiciones
de fase y procesos de relajacion bajo la influencia de diversos campos externos. Se consideran
los procesos de formacion de la nanoestructura, y los posibles mecanismos de control de la
misma. El trabajo se focaliza en la busqueda de propiedades universales que permitan obtener
caracteristicas comunes a diversos sistemas con la capacidad de formar patrones.

La tesis estd organizada de la siguiente forma:

Comienza con un capitulo introductorio (capitulo 2), donde se revisan conceptos y resulta-
dos utilizados. Se desarrollan las principales caracteristicas de la fisica de copolimeros como
formadores de nanoestructuras autoensambladas. Se detalla el modelo numérico usado en los
capitulos tedricos y se da el marco de geometria diferencial necesario.

- En el capitulo 3, se propone un modelo binario para describir y estudiar el proceso de
nucleacion y crecimiento sobre superficies curvas, donde se extiende y generaliza el modelo
clasico para tener en cuenta la curvatura gaussiana del sustrato. Mediante aproximaciones en
el modelo propuesto se logran obtener leyes analiticas para la dindmica de crecimiento. Las
predicciones analiticas son contrastadas con simulaciones dindmicas mediante un modelo para
un parametro de orden no conservado.

- En el capitulo 4, mediante el empleo de simulaciones se estudian transiciones de fase,
procesos de relajacion y ordenamiento en copolimeros dibloque de morfologia hexagonal con-
finados sobre sustratos con diferentes distribuciones de curvatura (sinusoidales y gaussianos).

Se estudia en detalle el proceso de ordenamiento (coarsening) y su relacién con defectos to-
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poldgicos. Multiples técnicas de andlisis son empleadas para describir la dindmica de auto-
organizacion y entender como la curvatura del sustrato afecta los procesos involucrados. Los
mecanismos encontrados se comparan y diferencian con los de sistemas planos. Las estructuras
de defectos y las configuraciones de equilibrio son analizadas. En este capitulo se muestra que
el grado de ordenamiento aumenta, principalmente gracias a la interaccion y aniquilacion de
defectos (diferentes mecanismos son elucidados). Si bien la curvatura actia como un campo
externo favoreciendo algunos de los mecanismos de ordenamiento, lo cierto es que la dindmica
se torna muy lenta debida a la frustracion geométrica del sustrato.

- En el capitulo 5, se presentan todos los materiales y métodos experimentales utilizados y
desarrollados en esta tesis. Se reportan los copolimeros utilizados y sus respectivos polimeros
precursores. Se describe la fabricacion de films delgados de copolimeros mediante spin coating
y la técnica empleada para alinear copolimeros de morfologia cilindrica mediante tension de
corte. Luego se detalla un novedoso método para sustraer los films delgados de los sustratos
(metodologia desarrollada en el marco de esta tesis). Gracias a este método fue posible estudiar
los films delgados de copolimeros de diferentes simetria y sin soporte. Se busco entender la
manera en que la simetria del copolimero puede relajar tensiones deformando el film (por ejem-
plo, generando arrugas). En particular, el trabajo de este capitulo se enfocé en tratar de entender
si los defectos podrian actuar como fuente de deformaciones geométricas y espaciales en los
films.

- El capitulo 6 detalla la técnica experimental desarrollada para obtener novedosas estruc-
turas tridimensionales, mediante el apilamiento de monocapas copoliméricas de distintas geo-
metrias, buscando extender las aplicaciones de las monocapas individuales. Esta interesante
técnica permite obtener nuevas simetrias, fuera del equilibrio, que resultan de alto interés tec-
nolégico debido a sus potenciales aplicaciones como moldes para nanolitografia y nanodispo-
sitivos.

En el capitulo 7, se presenta una revision de los distintos resultados obtenidos a lo largo de

la tesis y se discuten posibles trabajos futuros.



CAPITULO 1. INTRODUCCION 5

Ademds, esta tesis cuenta con dos apéndices: El Apéndice A explica la implementacién en
lenguaje CUDA de las simulaciones realizadas, la optimizacion de los cddigos y las técnicas
numeéricas utilizadas para lograr simular tiempos largos con bajo costo computacional.

El Apéndice B detalla el método numérico implementado para calcular la triangulacion de
Delaunay sobre sustratos curvos denominado Fast Marching, trabajo realizado en la primer
parte del Doctorado y que result6 clave para analizar tanto los datos simulados como los expe-

rimentales.



Capitulo 2

Polimeros y Copolimeros. Marco teorico,

modelos y herramientas de analisis.

2.1. Polimeros.

Los polimeros son moléculas de gran tamafio (macromoléculas) formadas por la unioén co-
valente de unidades basicas denominadas monomeros |3, 4]. El nimero de monémeros /N en
la molécula se denomina grado de polimerizacion. La estructura de un polimero puede ser
generada mediante diversos procesos de polimerizacion, a través de los cuales las unidades ele-
mentales se unen covalentemente para constituir la macromolécula. El rango de variaciéon de N
es sorprendentemente grande, desde N ~ 10! para moléculas cortas denominadas oligéme-
ros, hasta N ~ 106 para los cromosomas. La masa molecular del polimero M viene dada por
M = M,,,,N, donde M,,,, es la masa molecular de los mondémeros. [2]

Existen diversas formas de clasificar a los polimeros. Segin su origen, se tienen los polime-
ros naturales y los polimeros naturales modificados. Ejemplos de polimeros presentes en la
naturaleza son las proteinas, acidos nucleicos, polisacaridos como la celulosa y la quitina, el
caucho natural, etc. La nitrocelulosa y el caucho vulcanizado son dos ejemplos de polimeros

naturales modificados. También estdn los polimeros sintéticos, que se obtienen industrialmente
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a partir de los monémeros. Por ejemplo, el nylon, el poliestireno, el policloruro de vinilo (PVC),
el polietileno, etc.

A su vez, pueden clasificarse también por su mecanismo de polimerizacién en polimeros
de adicién y polimeros de condensacion. En los polimeros de adicién la unidad estructural de
repeticion tiene la misma composicion que la del monémero de partida. Ejemplos de estos son
el polietileno, poliestireno y polipropileno. Los polimeros de condensacion se forman a partir
de mondmeros polifuncionales a través de diversas reacciones con la posible eliminacion de
alguna molécula mas pequefia, como puede ser el agua. Un ejemplo tipico es la formacion de
las poliamidas a partir de la reaccion de diaminas y 4cidos dicarboxilicos.

Por ultimo, los polimeros pueden distinguirse por su composicién quimica, sus aplicaciones
0 su comportamiento en funcién de la temperatura.

Dos caracteristicas fundamentales en la determinacion de sus propiedades fisicas son [3,4]:

Figura 2.1: Ejemplos de la arquitectura de los polimeros: (a) lineal, (b) anillo, (c) estrella,
(d) H, (e) peine, (f) escalera, (g) dendritico y (h) ramificado aleatoriamente.

» Estructura. La forma en que se unen los mondmeros define la estructura del polimero.
Existe una gran cantidad de estructuras posibles, entre las que se encuentran los polimeros
lineales, anillos, o ramificados formando estrellas. Por medio del entrecruzamiento entre
polimeros también pueden obtenerse moléculas macroscéopicas denominadas redes. La

figura 2.1 muestra un esquema de las estructuras de algunos polimeros. La estructura
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del polimero juega un rol fundamental en la respuesta dindmica lineal y no lineal de los

mismos.

= Tipos de monomeros. Los polimeros pueden estar formados por una o varias especies de
monoémeros. En el dltimo caso, la molécula se denomina copolimero [5, 6, 12]. El hecho
de que existan diferentes componentes dentro de la molécula hace que las propiedades
dindmicas y de equilibrio sean complejas y en general muy diferentes a las de sus conti-
tuyentes. En la seccion 2.2, se repasan generalidades de copolimeros dibloque donde la

molécula estd formada por la unién covalente de dos polimeros diferentes.

Las propiedades de los polimeros también dependen de su peso molecular y de la inter-
accion entre las moléculas. Entre ellas, pueden citarse la viscosidad, dureza, temperatura de
fusioén, resistencia al impacto, etc. Otro factor que determina las propiedades de un sistema po-
limérico es la microestructura del polimero, caracterizada por la organizacion de los dtomos a
lo largo de la cadena, la cual es fijada durante el proceso de polimerizacién. Otro hecho que dis-
tingue a la mayoria es su polidispersion. En general, una muestra polimérica estd conformada
por moléculas individuales que tienen diferentes grados de polimerizacion, determinado por el
método particular que se usé para sintetizarlos [2].

Dependiendo de sus caracteristicas moleculares, dilucidn, temperatura, tipo de solvente,
etc., los polimeros pueden comportarse como liquidos complejos o sélidos en estado amorfo,
cristalino o semicristalino.

Al descender la temperatura de un polimero fundido se alcanza un punto conocido como
la temperatura de transicion vitrea (notada 7}), en el que los materiales poliméricos sufren un
marcado cambio en sus propiedades, asociado con el virtual cese del movimiento molecular
a escala local [2]. Para que un segmento de una cadena de polimero se mueva con respecto a
otro se requiere cierta cantidad de energia térmica. Si la temperatura es suficientemente baja,
el polimero no tiene la energia necesaria para superar las barreras energéticas impuestas por
su entorno. Por debajo de su temperatura de transicidn vitrea, los polimeros pueden adquirir

muchas de las propiedades asociadas con los vidrios inorganicos ordinarios, como la dureza,
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rigidez, fragilidad y transparencia.

Ademas de una viscosidad elevada, debido a la friccidén interna entre cadenas, los fluidos
poliméricos tienen una propiedad muy importante que es la viscoelasticidad [13]. Dependien-
do de los tiempos caracteristicos asociados al proceso estimulo-respuesta, estos fluidos pueden
comportarse tanto como liquidos normales de bajo peso molecular o como sélidos eldsticos.
En general, los materiales viscoeldsticos tienden a mostrar una respuesta viscosa para defor-
maciones que cambian lentamente y una respuesta eldstica para aquellas que varian de forma
rapida. Ensayos viscoelasticos con polimeros de gran diversidad de estructuras quimicas han
demostrado que muchas de sus propiedades viscoeldsticas son universales y que sélo dependen

del tamafio y la topologia de las macromoléculas.

2.2. Copolimeros

Gran parte de este trabajo doctoral se focaliza en las propiedades de autoensamblado de
copolimeros bloque. En las siguientes secciones, se presenta una breve introduccion y revision
de algunos resultados de la literatura relacionados a copolimeros en fundido (bulk) y en films

delgados (una revisiéon mas extensa puede ser hallada en las referencias [5] y [12]).

2.2.1. Copolimeros Dibloque.

Los copolimeros bloque se forman al unir, mediante enlaces covalentes, dos o mds bloques
de polimeros diferentes y, dependiendo de la distribucion espacial de los bloques y el largo de
la cadena, pueden ser aleatorios, alternados o en bloque.

Desde un punto de vista aplicado, los copolimeros bloque son materiales muy interesan-
tes porque son utilizados en una enorme cantidad de aplicaciones tecnoldgicas. Debido a que
el enlace que une los monémeros inhibe la macroseparacioén de fases, materiales compuestos
con caracteristicas locales de ambas fases pueden ser obtenidos facilmente. Entre algunas de

las aplicaciones clasicas se encuentran los aditivos para asfalto, cosméticos, cintas adhesivas,
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materiales de alta resistencia al impacto, y surfactantes [5]. Recientemente, los copolimeros
bloque han sido el foco de intensos estudios debido a las posibles aplicaciones en nanotecno-
logia, donde se requiere la fabricacion de estructuras ordenadas con distancias tipicas del orden
de los nanémetros [10, 11]. Entre algunas de las posibles aplicaciones de copolimeros bloque se
encuentran la formacion de membranas con porosidad controlada y cristales fotonicos [14, 15]
(mas detalles en la seccion 2.2.3).

Si los bloques que forman el copolimero son termodindmicamente incompatibles entre si,
entonces por debajo de una determinada temperatura denominada temperatura de transicion
orden-desorden (Topr), se producird una separacion de fases. Debido al enlace que une los
bloques, en estos sistemas no se puede dar una macroseparacion, como ocurre tipicamente en
mezclas binarias o ternarias, sino que s6lo se produce una separacion a escala nanométrica. Tal
fendmeno conduce al sistema a autoensamblarse en diversas y complejas estructuras [5,6, 12].

La figura 2.2 muestra algunas de las diferentes morfologias de equilibrio que se producen
en copolimeros dibloque lineales, donde el copolimero es obtenido al unir s6lo dos bloques de
polimeros distintos (ver esquema a) de la figura 2.2). La figura 2.2b muestra el diagrama de fase
de un copolimero dibloque calculado por Matsen y Schick [16, 17]. En general, se tiene que
las longitudes caracteristicas de tales estructuras estdn determinadas por el peso molecular del
copolimero y las morfologias estdn relacionadas con la fraccién en volumen f de uno de los
bloques y el parametro de interaccion de Flory-Huggins . Este dltimo, es una medida del grado
de incompatibilidad entre los bloques, y generalmente escala como la inversa de la temperatura
x~ 1/T.

Los mecanismos fisicos que lideran la separacion de fases resultan de una competencia en-
tre términos energéticos y entropicos en la energia libre del sistema [6]. Como los bloques son
incompatibles, las cadenas tienden a separarse en orden de minimizar contactos no-favorables.
Sin embargo, debido al enlace que mantiene unido a los bloques, tal tendencia a alejarse produ-
ce un estiramiento de las cadenas, disminuyendo sus posibles configuraciones, y por lo tanto, la

entropia configuracional del sistema. A altas temperaturas 1" > T pr, el término entrépico do-
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Figura 2.2: Nanoestructuras de equilibrio en copolimeros dibloque a) Esquema de cadena
de un copolimero dibloque. b) Diagrama de fases de copolimeros dibloque en fundido (bulk).
El punto rojo indica el valor critico de xy /N asociado a la Tppr para f = 0.5. ¢c) Morfologias
tipicas que se dan en fundido para el rango de composiciéon 0 < f < 0.5. Para0.5 < f < 0.5
se observan las mismas morfologias pero con composicion invertida. C: estructura BCC, H:
hexagonal cilindrica, G: Giroide, L: Lamelas.

mina y el sistema resulta en una mezcla con densidad aproximadamente constante (con fluctua-
ciones en densidad distribuidas aleatoriamente, ver figura 2.3). A bajas temperaturas ' < Topr,
domina la energia de interaccion mondémero-mondmero produciendo la nanoseparacion de fa-
ses (figura 2.3). Se ha observado que la transicion de fases del estado desordenado a cualquier
estado ordenado es de primer orden, y los mecanismos tipicos de relajacién son nucleacion y
crecimiento o descomposicion espinodal (estos mecanismos son discutidos en el apartado 2.3).

La teoria de nanoseparacion de fases de copolimeros puede ser dividida a grandes rasgos en
tres regimenes [5, 12]. Por un lado, la separacion en fase de copolimeros es favorecida por la
entalpia de mezcla, que es proporcional al pardmetro de Flory-Huggins . Por otro lado, una pe-

nalizacion entrépica es proporcionada por la conformacién de la cadena, la cual es proporcional
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Figura 2.3: Transicion orden-desorden: Por encima de la temperatura critica, el sistema se
encuentra desordenado (estado fundido), como muestran las figuras derechas en a) y b) y por
debajo se ordena (figuras izquierdas de a) y b)). El estado de equilibrio de baja temperatura
elegido por el sistema dependerd fundamentalmente de tres factores: el peso molecular del
copolimero, la fraccion relativa de los polimeros que lo conforman y la temperatura.

al grado de polimerizacién . El pardmetro reducido y /N expresa el balance entalpico-entrépi-
co que caracteriza la separacion de fase de un copolimero. La transicion de fase ocurre a un valor
critico de x/V, que depende de la composicion del copolimero (parametrizada por f). Para un
copolimero dibloque simétrico (f = 0.5), la teoria de campo medio predice un valor critico
(xV). = 10.5, indicado en la figura 2.2a. La fase ordenada se forma para YN > (xN). [5,16].

La segregacion del copolimero bloque depende de y V. Para x N, cerca de la Topr (YN =
12 y para un copolimero simétrico donde (y V). = 10.5) el perfil de composiciones es aproxi-
madamente sinusoidal. Este es el limite de segregaciones débiles [5, 18]. A valores mas grandes
de YN (xN > 100), la composicién es altamente segregada, los dominios son bien definidos, y
los perfiles de densidad tienden a tomar la forma de escalones, con interfases agudas. Este es el

limite denominado de segregaciones fuertes [19,20].

2.2.2. Films delgados de copolimeros bloque

El diagrama de fase y los patrones de equilibrio mostrados en la figura 2.2 para copolimeros
en fundido pueden ser notablemente alterados por efectos de confinamiento. Dependiendo de
la escala de confinamiento y la afinidad de cada bloque con el sustrato, una gran variedad de
morfologias pueden ser obtenidas [21-24]. Por ejemplo, si al copolimero se lo confina a un film

delgado, la superficie origina efectos que modifican notablemente las morfologias obtenidas en
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fundido. Por otro lado, si al copolimero se lo confina en nanogotas o nanofibras, las morfologias
de equilibrio observadas en volumen también pueden ser frustradas, derivando en la aparicion
de nuevas estructuras y simetrias [25-27]. Para films suficientemente delgados, con espesores
del orden del radio de giro de la macromolécula, las fases de equilibrio tipicas y de mayor interés
tecnoldgico son: esferas con orden hexagonal (figura 2.4a), cilindros paralelos al sustrato (figura

2.4b), y lamelas (figura 2.4c) !.

2 b

Figura 2.4: Morfologias de copolimeros bloque en films delgados. a) Esferas en orden hexa-
gonal, b) cilindros paralelos al sustrato, y ¢) lamelas para bloques simétricos (f = 0.5)

Una de las aplicaciones més atractivas de los films delgados de copolimeros son las mascaras
precursoras para nanolitografia. Estos films autoensamblados [28,29] tienen gran capacidad de
generar estructuras ordenadas en la nanoescala. Alta resolucién de los patrones, bajo costo y
compatibilidad con técnicas convencionales de procesamiento son algunas de las principales
ventajas de estos sistemas [10, 21, 22]. La idea es utilizar el film como una plantilla, donde
los patrones autoensamblados formados por el copolimero son transferidos (mediante procesos
fisicos o quimicos) a otros sustratos con algun interés particular.

Uno de los inconvenientes de las técnicas de autoensamblado para el desarrollo de aplica-
ciones tecnoldgicas es la falta de orden de largo alcance debido a la presencia de defectos en la
nanoestructura. Con el objetivo de generar patrones bien ordenados libres de defectos estructu-
rales, se han desarrollado diversas estrategias. Por ejemplo, la introduccion de campos externos
para favorecer el ordenamiento (como la utilizacién de campos eléctricos, campos de tension

de corte, modificacion quimica del sustrato, etc). Algunas de las aplicaciones tecnoldgicas de

'Pueden existir mas morfologias dependiendo del espesor del film y las condiciones de contorno.
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films delgados son discutidas en la siguiente seccion.

Ademas, desde el punto del vista bésico, los films delgados también resultan interesantes
debido a que distintas técnicas de microscopia como T'E M (transmision electron microscopy),
S E M (scanning electron microscopy),y AF M (atomic force microscopy), permiten estudiar en
detalle las configuraciones de los nanodominios y los distintos procesos dindmicos involucrados
[5,30,31]. Por ejemplo, estudios utilizando AFM mostraron que la evolucion hacia el equilibrio
para copolimeros en fase cilindrica esté liderada por la interaccién y aniquilacion de defectos

topoldgicos [32,33].

2.2.3. Aplicaciones Nanotecnoldgicas.

Como se menciond en la seccién anterior, una de las aplicaciones mds atractivas para los
copolimeros bloque es la transferencia de los nanopatrones que estos forman cuando se los con-
fina en monocapas de films delgados. Debido a la velocidad diferencial ante ataques quimicos o
por radiacion, los métodos de transferencia permiten eliminar uno de los bloques conservando
la simetria del patron. Entre las técnicas de ataque preferencial mas cominmente empleadas, se
encuentran la ozonizacién, radiacién UV y el ataque con iones reactivos denominada RIE (del
inglés, reactive ion etching).

En 1997, Park y su equipo de colaboradores [34] realiz6 unos de los primeros trabajos de na-
nolitografia con copolimeros logrando transferir un patrén de esferas de PI-b-PS (poliisopreno-
b-poliestireno) a un sustrato de silicio, obteniendo arreglos de nanopuntos de alta densidad (en
el orden de los 10! puntos por centimetro cuadrado). Estos nanopuntos fueron utilizados por
ejemplo, para hacer discos rigidos de almacenamiento digital [35]. Las monocapas perforadas
o membranas porososas pueden usarse también como nanofiltros moleculares para filtracion de
virus y screening de ADN [36-38].

Al presente, se han encontrado diversas formas en que los copolimeros en fundido y en films
delgados pueden ser aprovechados para generar nano-estructuras de diferentes tipos de materia-

les [34,36—45]. Pero en muchas de estas técnicas surge un problema de cardcter fundamental. En
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general, la mayoria de las aplicaciones de films delgados de copolimeros bloque requieren que
el nanopatrén tenga ordenamiento de largo alcance, como es el caso de la fabricacion de medios
de almacenamiento magnético o memorias flash [10,21,46,47]. El problema es que inherente
al proceso de auto-ensamblado estd la aparicion de defectos topolégicos, que rompen simetrias
traslacionales y orientacionales en el patron, condicionando su calidad. Numerosos esfuerzos
se han realizado para producir patrones bien ordenados. Una variedad de técnicas, incluyendo:
grafo-epitaxy, flujo de corte, campos eléctricos, barrido por gradiente de temperatura, etc., han
sido empleadas. No obstante, el control y la aniquilacion de los defectos es todavia un tema en
desarrollo. Buena parte de esta tesis se enfoca justamente en estudiar los procesos involucrados
en la dindmica de defectos y proponer estrategias que ayuden a controlarlos.

En la siguiente seccion se definen formalmente los defectos topoldgicos.

2.2.4. Defectos topolégicos elementales.

En ciencia de materiales, los defectos topoldgicos son unos de los elementos fundamentales
en la determinacion de propiedades dindmicas y de equilibrio de fases condensadas, como por
ejemplo su elasticidad o los mecanismos de transiciones de fase [48,49]. La palabra ‘topol6gico’
refiere a que este tipo de distorsiones no pueden ser eliminadas mediante variaciones continuas
de la estructura.

Por multiples factores (fluctuaciones térmicas, impurezas, fluctuaciones de densidad, etc.)
las transiciones de fase espontdneas de los copolimeros hacia estructuras ordenadas contribuyen
con la aparicién de defectos en el sistema.

Como se indicé detalladamente en la seccidn anterior, entender como se producen los de-
fectos y los mecanismos fisicos involucrados en su eliminacién es muy importante, pues la
mayoria de las aplicaciones tecnoldgicas requieren ordenamiento de largo alcance (sistemas
con baja densidad de defectos).

En esta seccidn, se consideran los principales defectos encontrados en los films delgados de

copolimeros dibloque de interés para esta tesis.
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Figura 2.5: Defectos topoldgicos. Arriba se observan los defectos basicos hallados en un sis-
tema con simetria hexagonal y abajo los defectos de un sistema esméctico. Las disclinaciones
positivas se marcan con un circulo rojo y las negativas, con uno verde. Cuando disclinaciones
positivas y negativas se localizan como primeras vecinas forman una dislocacion [50].

En la fase hexagonal, los defectos elementales son los puntos del sistema que tienen un
numero de coordinacién distinto de 6. Se los llama disclinaciones (denominacién basada en
que estos defectos producen discontinuidades en la inclinacion del cristal), y tipicamente son
puntos con 5 (disclinacién positiva) o 7 (disclinacidén negativa) vecinos. Las disclinaciones rom-
pen simetrias de traslacion y rotacion, con lo cual son muy energéticas. Cuando una disclina-
cidn positiva y otra negativa se localizan como primeras vecinas, forman un defecto compuesto
denominado dislocacion. La figura 2.5 muestra un esquema de las disclinaciones y disloca-
ciones de un sistema hexagonal. Las dislocaciones s6lo rompen simetrias traslacionales, son
menos energéticas y, mucho mas frecuentes que las disclinaciones. En sistemas hexagonales,
las dislocaciones pueden agruparse en arreglos lineales formando bordes de grano que delimitan
dominios hexagonales de distinta orientacion.

En fases esmécticas [51], tales como monocapas de cilindros y lamelas, los defectos ele-
mentales también son las disclinaciones, esto es, regiones donde la orientacion del director?

cambia en un dngulo de 7 (disclinacién positiva) o —7 (disclinacién negativa), al decribir un

2El director, indica la direccién local de la fase esméctica respecto a un eje de referencia.
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camino alrededor de las mismas. Similar a lo que ocurre en sistemas hexagonales, aqui también
las disclinaciones positivas y negativas pueden combinarse para formar una dislocacion, que es
un defecto mucho menos energético ya que s6lo rompe simetrias traslacionales. La figura 2.5
muestra un esquema de los defectos elementales en estos dos sistemas.

A diferencia de las dislocaciones en sistemas hexagonales; en sistemas esmécticos, estos
defectos involucran una menor penalizacion energética por lo cual estdn presentes de manera

aislada en diversos sistemas esmécticos.

2.3. Teorias de cambios de Fase

2.3.1. Mecanismos de relajacion hacia el equilibrio

Durante transiciones de fase de primer orden, la evolucidn hacia el estado de equilibrio
puede darse a través de dos mecanismos: nucleacion y crecimiento y descomposicion espinodal.

A continuacion, se detallan las principales caracteristicas de ambos mecanismos.

2.3.2. Nucleacion y Crecimiento

Los estados metaestables relajan hacia el equilibrio por un mecanismo denominado nuclea-
cion y crecimiento. Debido a la presencia de fluctuaciones termodindmicas, en el sistema se
nuclean dominios de fase estable en la fase metaestable. Estos dominios tienden a desaparecer
a menos que logren alcanzar y/o superar un tamafo critico. Para entender por qué pueden des-
aparecer los nucleos de fase estable, hay que considerar que el hecho de generar una interfase
entre la fase estable y la metaestable tiene asociado un costo energético; por otro lado, el ge-
nerar un cierto volumen de fase estable tiene asociado una ganancia de energia libre. De esta
manera, si la fluctuaciéon forma un niicleo pequeiio (en comparacién con el tamaifio critico), los
costos energéticos por superficie superan a las ganancias energéticas por volumen, y el nicleo
colapasa a la fase meta-estable.

Si el sistema logra formar un nicleo suficientemente grande (mayor al tamafio critico),
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Figura 2.6: nucleacion y crecimiento: a) Esquema de un proceso de nucleacion. La fase estable
1 nuclea en la metaestable 2; R es el radio del nicleo. b) Barrera energética en un proceso de
nucleacion. Mientras que para radios de nucleos pequefios (12 < R.) los costos energéticos por
superficie superan a las ganancias por volumen, para radios grandes (R > R,.) esto se invierte y
la fase estable se puede propagar sin barreras.
entonces la energia de volumen supera a la de superficie, de modo que la fase estable se puede
propagar. De esta forma, la fase estable debe superar una cierta barrera energética, y claramente,
el maximo de esta barrera ocurre para el valor critico del nicleo.

La figura 2.6 muestra un esquema de una fase nucleando, y la barrera de energia libre que
debe superar el sistema.

Cabe mencionar que en el capitulo 3 de esta tesis se propone un modelo para extender este

mecanismo a sistemas bidimensionales curvos.

2.3.3. Descomposicion espinodal

Los estados inestables relajan hacia el equilibrio por medio del mecanismo denominado
descomposicion espinodal. Al contrario del proceso de nucleacion y crecimiento, el de descom-
posicién espinodal no es un mecanismo activado, sino que se da espontineamente. La teoria
de separacion de fases fue formalizada mediante modelos de campos medio desarrollados por

Cahn y Hilliard [52,53].
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2.3.4. Modelo de Otha-Kawasaki y teoria de Ginzburg-Landau

Utilizando las caracteristicas universales de los copolimeros, en esta tesis se estudian sus
propiedades a través del modelo realizado por Otha y Kawasaki [54] donde se define un parame-
tro de orden ¢ (r) que mide las fluctuaciones de densidad en el material, y en términos de este

pardmetro se expresa la energia libre del sistema como:

P = [ jvw)+ o] - 3 [ [aasce-vumee) e

donde G(r) es la solucién de V2G(r) = —i(r), y la energia libre local U(1)) tiene la tipica
forma de doble pozo U(v)) = 1[—7 + a(1 — 2f)*]¢* + sv(1 — 2f)¢* + Jup*. Aqui, la cons-
tante 7 estd relacionada con la temperatura del sistema, f es la asimetria del copolimero, y los
pardmetros a, v, by u estan relacionados con funciones de correlacion derivadas por Leibler (co-
nocidas como vertex functions) [18], aunque generalmente son considerados como paramétros
fenomenoldgicos. La constante D es una penalizacidn por formar interfases, originada por las
interacciones de corto alcance debido a la incompatibilidad termodindmica entre los bloques.
El término b considera las interacciones de largo alcance, originadas por el enlace que une los
bloques del copolimero.

En la aproximacién de Ginzburg-Landau, la dindmica de las transiciones de fase puede ser

estudiada a través de la ecuacion de relajacion [48, 55]:

o)

5 = —M(i A)*" {

MT (2.2)

5
donde i = /—1y M es un coeficiente de movilidad. Este modelo permite describir sistemas
con parametro de orden no conservado (n = 0) o conservado (n = 1) [48,55].
La ecuacion (2.2) permite modelar transiciones de fases para diversidad de sistemas fisicos
(patrones de conveccion, films de Langmuir, ferrofluidos y ferroeléctricos, entre otros [56]).
En particular, como en este apartado se desea modelar copolimeros bloque, el F'(¢)) que

se debe usar en la ecuacion (2.2) es el de Otha-Kawasaki (ecuacion (2.1)) y, como para estos
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sistemas, el pardmetro de orden 1) estd asociado con las fluctuaciones de la densidad respecto al
valor medio, debe conservarse, por lo que n = 1.

En este caso, la ecuacion (2.2) se denomina ecuacion de Cahn-Hilliard [55]. Al reemplazar
la energia libre (ecuacién (2.1)) en la ecuacién (2.2) (con n = 1), se obtiene una ecuacién a

derivadas parciales para la evolucion del sistema:

= MV(J() + DY) ~ by 23

donde f (1) = QU ($)/0% = [~7 + a(L — 202 + (1 — 2f)9* + uy®.
En el presente trabajo doctoral, se estudia la dindmica de transiciones de fase en copolimeros

resolviendo numéricamente esta altima ecuacion.

2.4. Geometria

En gran parte de esta tesis se resuelven ecuaciones a derivadas parciales que modelan el
proceso de separacion de fases en sistemas embebidos en espacios curvos. En general, interesa
estudiar la forma en que la curvatura afecta la fisica del proceso de nucleacion, crecimiento y
evolucion al estado de equilibrio. En esta seccion, se definiran algunos conceptos importantes
de geometria diferencial relevantes para la descripcion de los fenémenos [57].

Muchas de las superficies usadas en esta tesis estdn definidas segin la parametrizacion de

Monge y pueden ser descriptas como:

R(z,y) =zi+yj+ f(z,y)k (2.4)

Donde (x,y) son las coordenadas cartesianas convencionales y f(x,y) es la coordenada z de la
superficie parametrizada como funcién de (z, y).
Una forma de estudiar la geometria de superficies es a través del plano tangente, y el modo

en que cambia este plano punto a punto en la superficie. En cualquier punto, todo vector tangente
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puede ser escrito como una combinacion lineal de los vectores base R, = ‘3—1; yR, = ‘3—1;. De
esta forma, los vectores tangentes resultan:
0 :
ee=—R=i+f,k (2.5)
Ox
e—aR—'+fk (2.6)
2 — 8y =) Yy .
y el vector normal a la superficie viene dado por:
€ X € 1 . .
= = —(—fai— fyi+k) 2.7

n— —-°- —
e x e /g

con X el producto vectorial y g el determinante del tensor métrico (ver definicion de g mas

abajo). Los vectores ey, €5 y n cumplen la siguiente relacion:
e -n= (2.8)
A partir de e; y e, se puede definir el tensor métrico covariante g;; de la superficie como:

€€ €1 -6€ 1 —+ fxz fmf
gi; =€ e = - ! (2.9)

e;-€ € -e fofy 1+ 17

mientras que el tensor métrico contravariante g%/ esta dado por:

I+ fy2 _f:rfy

! (2.10)
g _fxfy 1 + f:c2

g7 =
donde g es el determinante del tensor métrico:

g=lgyl=19"1=1+f.>+ 1,7 @2.11)
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A partir de la ecuacion (2.9), se puede definir la distancia infinitesimal entre dos puntos cercanos
de una superficie como:

ds? = g11da® + 2g1odxdy + goody? (2.12)

La ecuacion (2.9) es muy importante puesto que la geometria de una superficie arbitraria esta com-
pletamente caracterizada por este tensor. En particular, interesa determinar el operador de Laplace-

Beltrami, el cual es una generalizacion del Laplaciano para superficies curvas.

2.4.1. Curvatura

Para funciones unidimensionales en un espacio 2D o 3D la curvatura es una medida de
como la funcién se aleja respecto del vector tangente en un dado punto P. Para una superficie
bidimensional embebida en un espacio 3D, se generaliza esta idea, de manera que la curvatura
de esta superficie, mide qué tan rdpido la superficie se separa del plano tangente en un punto P
a lo largo de cualquier direccion.

En la figura 2.7, el punto P se encuentra en una superficie suave S'y se especifica la orien-
tacion de S en P con un vector normal unitario n. En el punto P, se puede también definir el
vector tangente 7, a la superficie y perpendicular a n.

n4

IT

o —

— ‘C1

P
S
o, OL\‘Tz

2

Figura 2.7: Esquema de una seccion normal. En el punto P de la superficie S se define el
vector normal n. A su vez en P puede definirse un vector tangente a la superficie en alguna
direccién 77 que junto con n 'y P definen el plano normal I1;. La interseccién de este plano con
S da lugar a la curva o;.
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Asi, n, 71 y P definen el plano Iy, la interseccion de II; con S da lugar a la curva o en S
que recibe el nombre seccion normal. De esta manera, se obtiene ahora o, parametrizadaen S'y,
por ende, se puede encontrar la curvatura de la seccion normal. La curvatura de ai; denominada
curvatura normal x, tiene signo positivo si la seccién es concava en la direccidon de la normal, y
negativo si es concava en el sentido opuesto. Explicitamente, si £ > 0 significa que la superficie
se acerca a la normal, si k < 0 significa que la superficie se aleja, y si k = 0 la superficie se
mantiene constante respecto de su normal. Es claro que a medida que se cambia la direccién de
T, se obtienen distintas secciones normales y distintas curvaturas normales, por lo que existen
infinitos vectores tangentes 7; en P. Por ejemplo, en la figura 2.7, se puede observar como P, n
y el vector tangente 75 definen I, dando lugar a otra seccion normal a.

El teorema de Euler define que para un conjunto infinito de secciones normales, se puede
construir una base ortonormal [T, 72| capaz de describir todo el conjunto de vectores tangentes.
[T1, T2] son vectores ortonormales asociados con las curvaturas normales mdxima y minima de
la superficie en P. Se puede demostrar que en cada punto de una superficie hay dos direcciones

particulares [71, 75| tales que:

» [T, T5] son perpendiculares.

» Las curvaturas k; = k(T1) y k2 = k(T2), asociadas a las secciones normales en estas

direcciones, son el valor menor y mayor de las curvaturas de todas las secciones normales.

= [a relacion entre las curvaturas y las direcciones perpendiculares, viene dada por:

K = cos?(0) k1 + sin?(0)

donde —m < 0 < 7 es el dngulo formado por el plano de la seccién normal con uno de los
vectores T; que se encuentran en el plano tangente. Las direcciones [71, 72| se denominan
direcciones principales y las curvaturas x, y kg, curvaturas principales de la superficie S en el
punto P.

Dependiendo de como se combinan las curvaturas principales, se pueden definir dos curva-

turas de importancia. La primera es un promedio de las curvaturas principales y se denomina
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Curvatura Media H:

1 1/1 1
g1 e 2.1
9 (Kul +I‘i2) 5 (7“1 + 7"2) ( 3)

siendo 7 y 79 los radios de curvatura principales de la superficie (k; = 1/7;). La segunda, es el

producto de las curvaturas principales y se denomina curvatura gaussiana K:
K= RiRg = —— (214)

que para una superficie con la parametrizacion de Monge se pueden escribir como:

foo(L+ ) + fog (L + f2) = 2fay fu fy
" A+ 2+ RP e

fxxfyy - g?y

= (e (2.16)

Estas curvaturas caracterizan completamente la geometria de superficies en el espacio y la
forma en que sus signos y valores nulos se combinan en torno de cada punto, dando lugar sélo a
ocho tipos diferentes de superficies®. Por ejemplo, en puntos con H = 0y K = 0, la superficie
serd localmente como un plano; si H = 0y K < 0, la superficie serd localmente como un punto
silla, y si H # 0y K > 0, la superficie sera localmente como una esfera. Ademas del plano,
la esfera, el cilindro y el cono son los ejemplos mds conocidos de superficies con curvatura
gaussiana constante, pero existen muchos otros.

Si bien queda claro que las curvaturas principales son extrinsecas, puesto que su signo
y orientacién dependen del sistema de referencia y de la definicién de la normal, Gauss de-
mostré en 1827 que la combinacion particular definida para la expresion de la curvatura gaus-
siana (ecuacion (2.14)) es invariante. De este modo, la curvatura gaussiana es una medida
intrinseca de la superficie y, por lo tanto, invariante ante rotaciones y traslaciones, y depen-
de uUnicamente de la métrica. Contrariamente, la curvatura media no esta relacionada con la

geometria intrinseca, sino s6lo con la forma en que la superficie estd embebida en el espacio

3Estrictamente hablando, combinando signos y valores nulos de H y K se obtienen nueve casos posibles.
Aunque resulta claro que no existe superficie capaz de tener H =0y K > 0.
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tridimensaional y depende entonces, del sistema de referencia.

En general, en esta tesis se consideran principalmente fendmenos fisicos bidimensionales
sobre superficies curvas, donde es de esperar que la curvatura cumpla un rol fundamental. Sin
embargo, para estos fendémenos, la inica magnitud relevante es la curvatura gaussiana por ser
intrinseca.

De esta manera, toda superficie vendrd caracterizada por una geometria intrinseca y por
una forma o figura dentro del espacio. Como ejemplo, se puede comentar lo que ocurre en un
cilindro. Como éste tiene K = 0, su geometria intrinseca es idéntica a la del plano, con lo
que puntos o fendmenos restringidos a permanecer sobre su superficie, no podrian revelar si se
encuentran sobre un cilindro o un plano.

En otros fendmenos no estrictamente 2D, la curvatura media tiene un rol fundamental. Por
ejemplo, en configuraciones de burbujas o membranas poliméricas, se tiende a minimizar las
interfases y por ello a anular la curvatura media. Las superficies que hacen esto se denominan
superficies minimas puesto que minimizan el drea local o equivalentemente, anulan la curvatura
media (/{ = 0) en cada punto. En estas superficies, cada punto luce como un punto silla donde

las dos curvaturas principales son iguales en magnitud, pero opuestas en signo dando /K < 0.

2.4.2. Operadores diferenciales

Se definirdn aqui los operadores diferenciales respecto de las coordenadas locales. Para
facilitar las operaciones, en esta seccion se considerard una notacion indicial. La coordenada x
corresponderd al indice 1 y la coordenada y al indice 2.

El gradiente de una funcidén escalar f se define como:

Vif = (f1, f2) (2.17)

mientras que la divergencia de un vector v’ queda expresada como:

Vil = 0’ — T’ (2.18)
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donde I'*.v; = g"™e,,,0;e; representa los simbolos de Christoffel, que en la parametrizacién de

J

Monge se pueden escribir como:

fu f
pLo o e (2.19)
g f21 f22
fu  f
?j _ é 11 Ji2 (2.20)
g f21 f22

El operador laplaciano desarrollado en coordenadas locales se denomina operador de Laplace-

Beltrami Ay g y en notacién indicial se reduce a:

1 0

Arp = —

V9 0!

(52

(2.21)

Al igual que el operador Laplaciano, el operador de Laplace-Beltrami se puede definir también
como la divergencia del gradiente, y es un operador lineal. Cualitativamente, en una superficie
curva 2D este operador define completamente como se deforman (estiran o contraen) localmente
los objetos embebidos en esa superficie, definiendo asi la métrica diferencial en cada punto del
sistema.

Aplicado a una funcién f es:

Arpf =V'Vif =g'V,V,f (2.22)
Explicitamente, en la parametrizacion de Monge A f puede expresarse como:
Arpf = g"0nf + 2900 f 4+ 29200 f — 0201 f — 010> f (2.23)
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donde

111 1211 2271
o1 =g 'y +2¢ 7T, + g7y
(2.24)
112 1212 22772
o2 =g I +2¢ 7T, + g7T'5
En muchas simulaciones de esta tesis, el efecto de la curvatura del sustrato sobre la dindmica
del sistema en estudio es introducida reemplazando en la ecuacion de evolucion del pardmetro

de orden 1) (ecuacion (2.3)) el operador Laplaciano del plano por el operador Laplace-Beltrami,

el cual es calculado para cada sustrato en particular.

2.4.3. Coordenadas Geodésicas Polares

En esta seccion, se definiran las coordenadas geodésicas polares, una generalizacion para
superficies curvas de las coordenadas polares del plano, que serdn apropiadas para desarrollar
el modelo propuesto en el capitulo 3.

Para definir las coordenadas geodésicas polares, primero se debe determinar el origen O
sobre un punto de la superficie. Luego, la coordenada radial » hacia un punto P cualquiera
estd definida como la curva geodésica entre Py el origen O. Aqui, lineas de distancia geodési-
ca constante ry son ortogonales a la direccion de las geodésicas que comienzan en O, y se
denominan circulos geodésicos. La coordenada 6 del punto P es el dngulo que la geodésica
6 = constante hace con la geodésica de referencia, correspondiente a ¢ = 0. En la figura 2.8
se representa un esquema de estas coordenadas sobre una superficie curva.

En estas coordenadas, la métrica siempre tiene la forma ds* = dr® + G(r, 0)d6* y se puede
demostrar que la funcién G(r, #) depende de la geometria de la superficie a través de la ecuacién
[58]:

G=0 (2.25)

Aqui, K es la curvatura gaussiana de la superficie [58] (definida en la seccién 2.4.1). Para
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Disco
Geodésico

Lineas
Geodésicas
(6=cte.)

Circulos
Geodésicos
(r=cte.)

Figura 2.8: Esquema de las coordenadas geodésicas polares sobre una superficie curva. Estas
coordenadas son una generalizacion de las coordenadas polares para espacios curvos. El circulo
rojo es un disco geodésico de un radio dado.

el caso de la superficie plana, G(r,6) = r? y estas coordenadas se reducen a las bien conoci-
das coordenadas polares del plano, que son un caso particular de las coordenadas geodésicas

polares.

En estas coordenadas, el operador Laplace-Beltrami adquiere la forma:

2 ) e2 Jo g(u)du 9?2

0
ALB = —= +I€9(T,6)E + T‘—Qw

e (2.26)

donde ry(r,0) = Zin\/G(r,0) es la curvatura geodésica de la linea r = constante.



Capitulo 3

Transiciones de fase de primer orden en

espacios curvos

3.1. Introduccion

Uno de los mecanismos principales para describir la dindmica del proceso de transiciones de
fase de primer orden es nucleacion y crecimiento [48,59]. En procesos bidimensionales planos,
este mecanismo ha sido aplicado a diversos problemas, desde condensacion y cristalizacion
(en el campo de la materia condensada blanda), hasta en cuestiones de mecdnica estadistica o
reacciones quimicas [59, 60].

Como ya se menciond en la seccidn 2.3, los copolimeros bloque presentan diversas transi-
ciones de fase de primer orden y dependiendo de en qué punto se encuentren del diagrama de
fase, pueden relajar hacia el equilibrio por dos mecanismos diferentes: descomposicion espi-
nodal o nucleacion y crecimiento [48]. En los préximos capitulos, se estudiard detalladamente
como la curvatura del sustrato donde se deposita un copolimero afecta la fisica de cristalizacion.
En este, se propone un nuevo modelo para describir el proceso de nucleacion y crecimiento en

espacios curvos y se lo aplica a diferentes situaciones de interés.
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3.2. Modelo

De acuerdo a la teoria cldsica de nucleacion y crecimiento para sistemas bidimensionales
planos, la variacion en la energia libre A F' requerida para la formacién de un nicleo de radio R

de la fase de equilibrio puede expresarse como:
AF =2rRo — nR*Af (3.1)

donde o es la tension superficial y A f es la diferencia de energia entre la fase inicial (desorde-
nada) y la fase final (ordenada). De esta forma, de la competencia entre la energia de superficie y
la de volumen aparecen nicleos con tamafios tales que pueden activar la dindmica de cristaliza-
cion del sistema. S6lo los nicleos que sobrepasan el valor critico R = o /A f podran propagar
la transicion de fase, mientras que el resto de los niicleos colapsaran a la fase desordenada por
efecto de la tension superficial.

Para estudiar la dindmica de nucleacion y crecimiento, se propone una aproximacion de
grano grueso tipo Ginzburg-Landau, con dos fases, una cristalina y otra desordenada. Para des-
cribir la fisica del problema, se propone usar un pardmetro de orden escalar )(r) cuyo valor es
real y no conservado [61]. Localmente, el pardmetro de orden es pseudo-binario, tomando el va-
lor de ¢ = 0 para la fase desordenada y ¢ = 1 para la fase de equilibrio. En esta aproximacion,

la energia total de la mezcla sobre una superficie curva puede ser escrita como:

F= / LF(w) + ggaﬁ Dath(r) D3 (1)) /g drr* (32)

donde g es el determinante de la métrica ¢g®? que introduce el efecto de la geometria del sustrato,
Y9 dr? es el diferencial de superficie del sustrato en estudio. Los coeficientes de la métrica
estan definidos por la geometria (ver seccion 2.4).

El primer término del funcional de energia libre f(1)) representa la energia local de la fa-

se con pardmetro de orden . Para un sistema bifésico, este funcional de energia puede ser



3.2. Modelo 31

modelado como un potencial doble pozo tipo Ginzburg-Landau [62]:

vy

et v

5 ( 3 9 ) (3.3)

FW) = gm0 — 17 +

donde 7 es constante y € se denomina grado de enfriamiento por estar directamente relacionada
con la temperatura del sistema.
La figura 3.1 muestra f(¢)) que, como se puede ver, adopta la tipica forma del doble pozo.

Notar la presencia de 2 minimos locales correspondientes a las fases inicial (¢» = 0) y final

0,050

0,025
ﬂ% Fase
= Meta-estable o
=
> L N @ 2 D
= 0,000

Fase de
Equilibrio
-0,025F G E L LT
" 1 " 1 1 1 1
-0,5 0,0 0,5 1,0 1,5

Figura 3.1: Energia libre local f(¢)) de una mezcla de estados como funcién de . Los puntos
indican los dos minimos, asociados a los estados iniciales y finales. Se indica el A f, como la
diferencia de energia entre las fases meta-estable (inicial) y de equilibrio (final). Ademas, se
indica la barrera de energia que debe atravesar el sistema para transicionar de fase.

(¢ = 1) y la diferencia de energia A f entre un estado y otro. Esta diferencia energética depende
de la temperatura. En este modelo, la diferencia de energia entre estados viene dada por: Af =
f0) = f(1) = /4.

El segundo término de la ecuacion (3.2) es la contribucidn energética proveniente de las in-
homogeneidades (interfases) del sistema. Este término es la generalizacion para espacios curvos

del término gradiente cuadrado | V¢|? usado para representar la energia de superficie y penalizar
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energéticamente la formacion de interfases entre las fases estable y metaestable [48,59,61-63].
En este modelo, la dindmica de transicion de fase puede ser estudiada a través de la siguiente

ecuacion de relajacion:
0 oF
—w =-M

5 = w (3.4)

donde M es el coeficiente de movilidad (para simplificar, aqui se tomard M = 1).

La ecuacién de evolucion (3.4) es un caso particular de la ecuacién (2.2) definida en la
seccion 2.3.4, donde se toma a n = 0, pues este modelo requiere un pardmetro de orden no
conservado.

Finalmente, reemplazando F'(¢)) (definido en la ecuacion (3.2)) en la ecuacién (3.4), se
obtiene la ecuacidn de evolucion que describe la dindmica de la transicion de fase de primer
orden en espacios curvos:

o

= DALY -

0f (¥)

_87,0 (3.5)

donde Ay g es el operador de Laplace-Beltrami (ver seccion 2.4.2).

3.3. Nucleacion y crecimiento sobre superficies curvas

Si se considera un nucleo circularmente geodésico (r = constante) de la fase de equilibrio
depositado sobre una superficie de Monge con curvatura arbitraria en fase meta-estable, como
muestra la figura 3.2. Interesa estudiar en qué condiciones el nicleo colapsa o propaga cris-
talizando el sistema (figura 3.2c). Dada la complejidad del problema, es necesario resolver la
ecuacion de evolucion (3.5) en una geometria especifica. En general, en espacios euclideos 2D,
estudios similares utilizan coordenadas polares debido a la simetria radial del problema. Estas
coordenadas simplifican tanto la descripcion del nicleo como su ecuacién de evolucion. En un
espacio curvo 2D, la descripcion de la evolucion del ndcleo durante la transicion de fase es
simplificada por el uso de coordenadas polares [58]. Una generalizacion de estas coordenadas
para espacios curvos fue discutida en la seccidn 2.4.3.

En las siguientes secciones, se mostrard que el uso de estas coordenadas permite resolver
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Figura 3.2: Superficie con curvatura arbitraria. a) Superficie de Monge coloreada en funcién
de la altura f(z,y). b) Mapa de distancias geodésicas calculada desde el centro (punto blanco)
mediante el método de Fast Marching (ver apéndice B). Las lineas de colores son circulos
de radio geodésico constante. ¢) Semilla cristalina cuya evolucion se desea estudiar. En todos
los casos, el punto blanco indica el centro desde donde se miden los tamafios de las semillas
cristalinas, que a su vez coincide con el centro O de las coordenadas geodésicas polares.

la ecuacion de evolucion para geometrias simples y encontrar expresiones analiticas de creci-

miento o colapso de semillas cristalinas como funcién del enfriamiento y la curvatura.

3.3.1. Leyes de crecimiento y decrecimiento para sustratos arbitrarios

Para estudiar nucleacion y crecimiento a través de las coordenadas geodésicas polares, pri-
mero se debe definir la ubicacién del origen O de nucleacion. A diferencia del plano, aqui no
existe invarianza traslacional por lo que claramente conviene hacer coincidir este polo con el
centro del nacleo-semilla. Para geometrias simples y para distancias pequerias, desde el origen
O, la curvatura geodésica es s6lo funcion de la distancia geodésica , = k,(r). En tales ca-
sos, se esperan nucleos con simetria radial y sin dependencia angular por lo que: ¢ = ().
Bajo estas consideraciones, el operador de Laplace-Beltrami escrito en coordenadas geodésicas

polares (ver ecuacion (2.26)) resulta:

92 o e2 Jo Kg(w)du 92
Arp = — S T )
w8 = g TRl g T T g G0
Si se aplica este operador a la ecuacion de evolucion (3.5), se obtiene:
oY 0% o e? Jo KW of(¥)
—=D——+D — — 3.7
or ~ Do TP G T = e T g G7)
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donde se ha suprimido el término que contiene la derivada angular segunda porque, dentro de
estd aproximacion, 1 s6lo depende del radio. La ecuacion (3.7) representa el crecimiento o
colapso de nucleos durante la transicion de fase sobre superficies curvas.

El movimiento de propagacion estacionaria de una interfase puede describirse a través de
una simple combinacién de coordenadas X = r — R(t) donde R(¢) es el radio del niicleo como

funcidn del tiempo [61]. En general, debido a la curvatura, la ecuacién de evolucion (3.7) no es

4 rlu. al

5 8 10

Figura 3.3: Perfil del nucleo en la direccion radial r. En estado estacionario el nuicleo crece o
colapsa sin cambiar este perfil.

invariante ante la transformacién r» — X. Sin embargo, puede mostrarse que la misma se vuelve
invariante bajo la aproximacién k,(r) =~ k,(R), valida para nicleos grandes comparados con el
tamafo de la interfase [61].

Usando esta aproximacion, la ecuacion (3.7) se puede reescribir como:

el

dR| dy  0f(1)
Pixe }

Y se puede separar en dos ecuaciones acopladas, una para la evolucion del perfil de la interfase
y otra para la propagacién del niicleo. En este caso, considerando que el perfil de (X)) es

invariante durante la propagacion, R(t) y % deben evolucionar en el tiempo de acuerdo a:

d
d—f + Dkg(R) = v (3.9
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donde v es una velocidad de propagacion. Esta aproximacién también conduce a una ecuacién

diferencial ordinaria para el perfil de la interfase:

Yy iy Of(Y)
D—— —_ = 3.10
ax? T Uax T ou -10)
Entonces, la ecuacion de evolucion queda dividida en dos partes, una para la propagacion
del nicleo (donde se contempla toda la evolucion temporal) y otra para el perfil de la interfase.
Es interesante notar que en este caso, la ecuacion del perfil de la interfase es independiente

de la curvatura del sustrato. Esta solucion es la misma para todos los sistemas y fue encontrada

por Chan para el caso de nucleacién en el plano [61-63]:

B(X) = (1+e:z:p( %X))l (3.11)

donde la constante de propagacion toma el valor v = 3 5\/% .

La ecuacion (3.9) muestra que la evolucion del tamaifio del nicleo estéd influenciada por la
geometria del sustrato a través de la curvatura geodésica k4. En principio, para una geometria
en particular, la evolucion del tamaifio del niicleo puede ser obtenida por la integracién de la
ecuacion (3.9), aunque en general, se trata de una ecuacion diferencial ordinaria no lineal que
puede ser resuelta analiticamente en forma cerrada s6lo para algunas geometrias simples.

Un nucleo puede propagar sélo si el tamaiio inicial R, sobrepasa un valor critico R.. Enton-

ces, considerando % = 0 se puede obtener una relacion implicita para el niicleo critico:
(3.12)

Para el caso de sustratos planos, la curvatura geodésica toma la forma x, = 1/r y el radio critico
para el niicleo queda expresado por R.(0) = % y solo es funcién del grado de enfriamiento

(v ~ ¢) [61-63]. Sin embargo, observar en la ecuacién (3.12) que para sustratos curvos el radio
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critico puede ser escrito como:

R, =k, (R(0)) (3.13)

mostrando que en general el R, depende también de la curvatura. En las secciones que siguen,
se presentardn resultados numéricos y analiticos para nucleacién y crecimiento sobre sustratos
de curvatura gaussiana constante. Luego, se presentaran soluciones numéricas para geometrias

mas complejas.

3.4. Nucleacion en superficies con curvatura constante

3.4.1. Sustratos esféricos (/X > 0)

Para sustratos esféricos, la curvatura gaussiana es constante y positiva Ky = 1/a? siendo a
el radio de la esfera. Para este sustrato, la solucién de la ecuacion (2.25) es VG = sin(r/a) y
la curvatura geodésica se puede escribir simplemente como x4(r) = 1/acot(r/a). Entonces, el

radio critico (ecuacion (3.13)) puede ser escrito como:

L, va
- v 14
R.=acot (D) (3.14)

Para un nicleo inicial de radio Ry, la evolucidn puede ser obtenida mediante la integracion de la

ecuacion (3.9). Para sustratos estéricos, la evolucion del nucleo puede ser representada como:

(R—R.)  (3.15)

L sin(R./a)cos(R./a) I ( sin((R — R.)/a) ) N cos(R./a)?
v sin((Ry — R.)/a) v
Cabe mencionar que en el limite euclideo (R. < a) esta ley de crecimiento y colapso para
nucleos sobre esferas se reduce al resultado obtenido por Chan para los sustratos planos 2D
[61,63].
Es importante recordar que estos resultados analiticos son obtenidos haciendo ciertas apro-

ximaciones sobre la ecuacion de evolucidn, por lo que, con el fin de analizar la validez de estos
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resultados tedricos, se implementd también la resolucién numérica de la ecuacién de evolu-
cién (3.5) sobre un sustrato esférico. En estas simulaciones, la evolucion de un nicleo inicial
de tamafo R, es obtenida numéricamente resolviendo la ecuacién de evolucién completa (sin
aproximar) (3.5) a través de la técnica de elementos finitos. La figura 3.4a muestra una simu-
lacion numérica de la evolucion de un nucleo cuyo tamaiio inicial es superior al tamafio critico

Ry > R.. La figura 3.4b muestra la comparacién entre la prediccion tedrica (lineas) y las simu-

2500 5000
tiempo
T T

20 40 60 80 10
Radio de Esfera(a)[u. a.]

Figura 3.4: a) Simulacion numérica de nucleacion y crecimiento sobre una superficie esférica.
b) Radio critico como funcién del radio de la esfera para dos grados de enfriamiento diferentes,
e = 0.01 (datos en negro) y € = 0.005 (datos en rojo). La figura muestra el buen acuerdo
entre las simulaciones (simbolos) y la prediccion tedrica (lineas). Inset: Evolucidon temporal
del tamafio R del ndcleo para ¢ = 0.01 y diferentes valores iniciales (ecuacién (3.15)). Notar
también en este caso, el buen acuerdo entre simulaciones (simbolos) y teoria (lineas).

laciones (simbolos) para el radio critico de nucleacién y crecimiento como funcién del radio a
del sustrato esférico. Los dos grupos de datos corresponden a diferentes valores de enfriamien-

to, para los datos en negro ¢ = (.01 y para los datos en rojo € = 0.005. Notar el buen acuerdo
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entre la teoria y las simulaciones. También es posible ver que para un dado enfriamiento, el ta-
mafio critico para la nucleacion disminuye a medida que lo hace el tamafio de la esfera. El inset
en la figura 3.4b muestra que hay un buen acuerdo entre teoria y simulaciones para las leyes de
crecimiento y colapso. Notar como la expresion analitica describe el crecimiento temporal de
un nucleo que inicialmente se encuentra por encima del radio critico. Observar también que a
medida que el tamaiio del nicleo se aproxima al tamaiio critico, la dindmica se vuelve, como es
de esperar, mas lenta.

Es importante observar en este punto que determinar numéricamente el radio critico im-
plica analizar la propagacion de nicleos por encima y por debajo de R.. Entonces, en cada
simulacidn, se debe definir un radio inicial y luego resolver numéricamente la ecuacion (3.9).
Dependiendo de si el nicleo propaga o colapsa se puede inferir si el 2 propuesto se encontraba
por encima (Ry > R.) o por debajo (Ry < R.) del radio critico a determinar. Para encontrar
la solucién numérica, se implementd un algoritmo similar al método de biseccion'. Todos los
radios criticos de la figura 3.4b fueron obtenidos utilizando este método.

Usando la aproximacion clasica de nucleacion y crecimiento, la energia libre de un nticleo
sobre la esfera puede ser calculada si el mismo tiene forma circular y una interfase pequefia

comparada con su tamaio [48,59]:

F(r)=—A(r)Af +c(r)o (3.16)

Aqui también Af es la diferencia de energia entre la fase cristalina y la fase liquida, o es
la tensién superficial y A(r) = 2ma®(1 — cos(r/a)) y ¢(r) = 27a sin(r/a) son el édrea y el
perimetro de un nucleo circular de radio r sobre una esfera de radio a, respectivamente.

Finalmente, la energia libre de un nicleo toma la forma:

F(r) = —2ma*(1 — cos(r/a))Af + 2noa sin(r/a) (3.17)

"El método de biseccién es un algoritmo de biisqueda de raices para funciones de una variable [64].
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Esta expresion es la generalizacion de la ecuacidn (3.1), para nucleacion sobre la esfera. La fi-
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Figura 3.5: Energia libre F'(r) para nucleacion y crecimiento sobre una esfera. La curva corres-
ponde a la simulacién (simbolos) y prediccién tedrica (lineas) para nucleacién con el mismo
grado de enfriamiento y diferentes radios a. El inset muestra los resultados simulados (simbo-
los) y las predicciones analiticas (lineas) para la disminucion de la altura de la barrera energética
de nucleacién con la disminucion del radio de la esfera. Notar el buen acuerdo entre las predic-
ciones analiticas y las simulaciones.

gura 3.5 muestra la comparacion entre esta expresion tedrica para la barrera de energia libre de
nucleacién y crecimiento (lineas) y simulaciones numéricas obtenidas usando el modelo com-
pleto (simbolos). Nuevamente el acuerdo es excelente. Los datos aqui mostrados tienen el mis-
mo grado de enfriamiento. La informacion numérica es obtenida por la evaluacion del funcional
de energia libre (ecuacion (3.2)) para el crecimiento o el colapso de los niicleos. Claramente,
la figura muestra cdmo este proceso es fuertemente afectado por la curvatura del sustrato. Para
presentar los resultados en el mismo rango, el radio de los ntcleos ha sido reescalado con el
radio para cada esfera. En el inset de la figura 3.5 se muestra con mds detalle la altura de la ba-
rrera de energia para la nucleacion como funcidn del radio del sustrato esférico a. La expresion
tedrica para F™* se obtiene minimizando la ecuacién (3.17) (lineas), mientras que los simbolos

corresponden a las simulaciones.
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3.4.2. Sustratos pseudoesféricos (K < 0)

Otra geometria donde se puede analizar este modelo es la pseudo-esfera, pues al igual que
la esfera tiene curvatura gaussiana constante K, = —1/a® y negativa (donde a es el radio
de la pseudo-esfera). En esta superficie, cualquier punto tiene localmente la misma estructura
de punto silla, y aunque la superficie no puede ser completamente embebida en el espacio 3D,
siempre es posible describir una parte. Al igual que para la esfera, para esta superficie es posible

hacer un estudio analitico. En esta geometria, la solucion de la ecuacion (2.25) es
VG = sinh(r/a) (3.18)

de forma que la curvatura geodésica puede escribirse simplemente como

1

Falr) = acoth(r/a) (3.19)

Reemplazando esta expresion en la ecuacion (3.13) para la evolucion del nticleo, se puede

obtener una expresion para el radio critico de nucleacion en la pseudo-esfera:

va

R, = acoth_l(ﬁ) (3.20)

Cabe mencionar que esta expresion para la pseudo-esfera es idéntica a la obtenida para la esfera
(ecuacion (3.14)) si se reemplaza la funcién hiperbdlica con la funcién arménica correspon-
diente.

Considerando los resultados sobre la pseudo-esfera se puede estudiar un rango mas amplio
de curvaturas gaussianas: desde curvaturas negativas hasta positivas. La figura 3.6a muestra
como cambia el tamafio critico del nicleo para esferas y pseudoesferas, donde el radio critico
del nicleo es expresado como funcion de la curvatura gaussiana del sustrato. Aqui, R.(0) es el
radio critico en el plano.

Como se puede ver en el grafico, es evidente que el tamafio critico del nicleo es mas grande
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R./R(0)

Figura 3.6: a) Radios criticos de nucleacién R. como funcién de la curvatura gaussiana. Notar
que el radio critico es menor para curvaturas gaussianas positivas (esferas) y mayor para las
negativas (pesudo-esfera). Para sustratos planos de curvatura nula Ky = 0 (linea punteada) tiene
valor intermedio para I?.. b) Esfera proyectada en el plano, como se puede ver ambos nucleos
circulares tienen el mismo perimetro, sin embargo sobre la esfera el area curva encerrada es
mayor que en el plano (A. > A,).

para pseudo-esferas, comparado con el de esferas del mismo valor absoluto de curvatura. La
razon de este comportamiento es sencilla de entender considerando un circulo geodésico de un
radio determinado r sobre una esfera y proyectandolo sobre el plano, como lo sugiere la figura
3.6b.

Como se puede ver en la figura 3.6b, tanto el circulo sobre la superficie de la esfera como el
proyectado sobre el plano tienen el mismo perimetro. Ademas, es facil notar que este perimetro
encierra mds drea cuando estd sobre la esfera que cuando estd sobre el plano (A, > A,), lo que
implica que sobre la misma, la ganancia energética asociada con nuclear la fase de equilibrio es
mayor que en el plano, mientras que la penalizacion energética por generar interfase es la misma
en ambos casos (tienen el mismo perimetro), lo que deviene en una disminucién efectiva del
radio critico de nucleacion para la curvatura positiva. Este sencillo ejemplo permite entender
por qué la nucleacion estd favorecida sobre superficies con curvaturas positivas. De manera

andloga, se puede demostrar que para curvaturas gaussianas negativas con el mismo perimetro,
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se encierra menos drea que en el plano. De esta forma, la curvatura afecta los radios criticos de
nucleacion alterando el peso relativo de los términos competitivos de la energia libre.

Como se muestra en la siguiente seccion, el mismo fendmeno se produce localmente para
superficies de curvatura gaussiana variable. Este efecto modifica la barrera de energia para la
nucleacion respecto a sistemas planos y consecuentemente, también el radio critico.

Notar también que para sustratos planos se tienen tamafos criticos intermedios entre la
esfera y la pseudo-esfera. Claramente, ambos sistemas colapsan al plano en el limite del radio

tendiendo a infinito (a — oo o equivalentemente K — 0).

3.5. Nucleacion en superficies de curvatura variable

Hasta aqui, se han obtenido resultados numéricos y analiticos para sustratos de curvatura
gaussiana constante. En general, para sustratos con curvatura variable puede resultar dificil
obtener soluciones analiticas tanto para el radio critico como para la barrera de nucleacion.

Por un lado, dependiendo de la complejidad de la superficie, se dificulta obtener expresiones
analiticas para las coordenadas geodésicas polares. Por otro, en estos sistemas es esperable que
la curvatura geodésica no sea sélo funcién del radio polar r, sino que también dependa del angu-
lo 0: k = k(r,0). Esto, por supuesto, implica mas dificultad en la descripcion del crecimiento
o el colapso del ntcleo. Incluso en casos puntuales donde las coordenadas geodésicas polares
pueden ser obtenidas, su descripcion puede ser extremadamente compleja. Cuando la curvatura
es no homogénea, muchos puntos sobre la superficie deben ser tenidos en cuenta como posibles
precursores en la formacién de nucleos criticos. Entonces, en geometrias no homogéneas, las
coordenadas geodésicas polares deberian ser determinadas para cada punto sobre el sustrato.

A pesar de estas dificultades, algunos resultados pueden obtenerse mediante aproximacio-
nes. Para los casos donde el nicleo critico no es muy grande (sobreenfriamiento moderado), la

curvatura geodésica se puede aproximar haciendo una expansion de Taylor respecto al origen:

1 1
Ky(r) = o §K07“ +... (3.21)
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donde K es la curvatura gaussiana en el centro del nicleo. Con esta aproximacion, la ecuacién

(3.9) que define el radio critico de nucleacion se puede escribir como:

Re=R.(0) ~ 5 Ko R(0)° (3.22)

aqui, nuevamente, R.(0) = D /v es el radio critico del plano.

En general y segin esta expresion, el nucleo critico es menor para regiones de curvatura
positiva y mayor en regiones de curvatura negativa, lo cual es consistente con lo obtenido pre-
viamente para la esfera y la pseudo-esfera. Como ya se dijo, esto se debe, a que nticleos circular-
mente geodésicos con un dado perimetro tienen més drea cuando estdn inscriptos en curvaturas
positivas que en curvaturas negativas, favoreciendo asi la formacién del nicleo critico (ver fi-
gura 3.6). Entonces, es esperable que en una geometria arbitraria, la dindmica de nucleacion
y crecimiento sea mas rapida en regiones de curvatura positiva que en regiones de curvatura
negativa.

El tamano de la barrera de nucleacién puede obtenerse a través del trabajo IV (r) necesario

para formar un nucleo 7:

W(r)=—-A(r)Af+ P(r)o (3.23)

donde A(r) ~ mr* — L Kor'y P(r) ~ 2rr — £ Kor® son las expresiones aproximadas para el
area y el perimetro de un circulo geodésico respectivamente [58].

La altura de la barrera de energia para nucleacién W, es obtenida por la evaluacion de W (r)
en el tamafio critico y puede ser escrito como:

_ RE(0)Kq

W, = W(0)[1 .

[ +... (3.24)

donde W(0) = 2moR.(0) — 7Af R.(0)? es la altura de la barrera para el caso del plano.
Entonces, en general, la barrera de nucleacion disminuye para regiones de curvatura gaussiana
positiva y aumenta para las negativas.

Hasta aqui es posible observar que el radio critico depende fuertemente de la curvatura local.
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Para sistemas mas complejos, los efectos opuestos entre zonas de curvatura positiva y negativa
pueden acelerar o desacelerar la propagacion de la interfase de la fase de equilibrio en diferentes

regiones del sustrato, deformando el frente y complejizando el proceso de nucleaciéon. Con el

Figura 3.7: a) Distribucion de curvatura de la superficie sinusoidal utilizada. Se indican las dos
curvaturas principales x; y ko de uno de los punto silla. b) Diferentes estadios de una semilla
cristalina centrada en la cresta (zona roja) sobre un sustrato sinusoidal. La zona meta-estable es
de color azul.

fin de estudiar en detalle el proceso de nucleacion y crecimiento en sustratos con geometrias
mads generales, se han desarrollado simulaciones numéricas sobre un sustrato sinusoidal de la
forma:

R(z,y) =zi+yj+ A cos(2mx/L) cos(2my/L) k

donde A es la amplitud maxima y L la longitud de onda caracteristica del sustrato. En la figura
3.7a se puede observar la distribucién de curvatura variable de este sustrato. Notar que se en-

cuentra simétricamente distribuida, por lo cual la curvatura total integrada es cero, por lo que,
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desde el punto de vista topoldgico, este sustrato es equivalente al plano.

La evolucion de la dindmica de transiciones de fase se analiz6 colocando una semilla inicial
geodésicamente simétrica de la fase de equilibrio y resolviendo numéricamente la ecuacidon
(3.7). La figura 3.7b muestra una semilla cristalina centrada en la cresta para diferentes estadios
de evolucion.

Los resultados de la figura 3.8 fueron obtenidos centrando la semilla en la cresta, que es la
zona de curvatura positiva mixima para distintos enfriamientos (expresado aqui como la inversa
1/e con el fin de resaltar las diferencias).

Observar que para tamafios intermedios (segunda zona de la figura 3.8) la energia libre
cambia notoriamente respecto al comportamiento en el plano debido a la geometria del sustrato.

Para tamaiios pequeios (primer zona punteada de la figura 3.8), aparece un radio critico y
se observa que los resultados son andlogos a los obtenidos para la esfera con distintos grados
de sobreenfriamiento. Esto se debe a que, en esta parte de la cresta, el nucleo cristalino propaga
principalmente sobre zonas con curvatura positiva.

En general, se puede observar que para bajos enfriamientos, luego de que el cristal pasa la
primera barrera de energia, aparece una segunda barrera y en consecuencia, un minimo local
en intermedio para F(r) (segunda zona punteada). Este minimo se corresponde con la desace-
leracion en la propagacion del nucleo cuando el frente del mismo pasa a través de zonas con
curvatura negativa donde, eventualmente, queda atrapado en un estado de cuasi-equilibrio por
la curvatura negativa asociada a los 4 puntos silla circundantes (ver figura 3.7b). Escapar de
esta trampa requiere sobrepasar una segunda barrera de nucleacion asociada a un radio critico
mucho més grande.

En este punto, es importante resaltar que seria posible atrapar una semilla cristalina sélo
con curvatura, demostrando asi el grado de acoplamiento entre la geometria del sustrato y la
dindmica de cristalizacion del sistema.

También se realizaron simulaciones centrando el cristal en los puntos silla, donde se obtuvo

el comportamiento opuesto. Las semillas centradas en los puntos silla no muestran el efecto
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Figura 3.8: Izquierda: Energia libre F'(r) para la cristalizacion desde la cresta un sustrato si-
nusoidal para diferentes valores de enfriamiento. Derecha: Radio critico como funcién de la
inversa del enfriamiento (1/¢), notar que a partir de un cierto valor critico el radio sufre una
transicion abrupta aumentando considerablemente su valor.

de minimos locales debido a que en esta geometria, los puntos silla se encuentran localmente
rodeados por zonas de curvatura positiva que favorecen la nucleacion y crecimiento, y aceleran
la propagacion.

Observar en el grifico de R, vs 1/¢ (derecha de figura 3.8) que para cierto valor de enfria-
miento critico €. a partir del cual aparece la segunda barrera, el radio critico de nucleacién debe
ser el asociado a la segunda barrera, pues a partir de ésta el sistema cristaliza sin impedimen-
to alguno. Asi, para este sistema y dependiendo del enfriamiento, el radio critico puede sufrir
saltos discontinuos.

Hasta aqui, se ha demostrado como la curvatura del sustrato puede afectar el proceso de
nucleacién y crecimiento. Sin embargo, es importante resaltar que este modelo de grano grueso

no contempla las contribuciones elasticas asociadas a la estructura cristalina. En general, en el
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proceso de nucleacidén y crecimiento, la elasticidad del cristal tiene un rol importante debido a
la frustracion geométrica impuesta por el sustrato.

Por ejemplo, cuando un sistema de simetria hexagonal cristaliza sobre un sustrato curvo,
el cristal debe deformar sus enlaces para copiar la superficie y en ciertas situaciones introducir

defectos para reducir la frustraciéon geométrica [65, 66].

3.6. Conclusion

En este capitulo, se propuso una nueva aproximacion para estudiar la dindmica de transicio-
nes de fase de primer orden en sistemas confinados a sustratos con geometrias curvas.

El modelo es una generalizacion no euclidea de los conocidos funcionales de energia libre
tipo gradiente cuadrado ampliamente usados en estudios de transiciones de fase de primer y
segundo orden.

Para geometrias simples de curvatura constante (esfera y pseudo-esfera), fue posible obte-
ner expresiones analiticas para el crecimiento o colapso del nucleo cristalino en funcién del
grado de enfriamiento (¢) y la curvatura (K'). Para geometrias mas generales, si bien no fue
posible alcanzar expresiones analiticas, se realizaron estudios mediante la solucién numérica de
la ecuacion diferencial de evolucién, que permitieron establecer la complejidad del proceso de
nucleacion en geometrias no euclideas.

Se determind que la distribucidn de curvatura del sustrato afecta profundamente la dindmica
del proceso nucleacién y crecimiento. La curvatura modifica fuertemente el valor del radio
critico de nucleacion y genera multiples barreras energéticas para el proceso. Se observé que
con una distribucién apropiada de curvaturas es posible atrapar el ndcleo cristalino en un estado
de equilibrio meta-estable. En general, se determiné que cuando el tamano critico del nicleo
es pequeiio, el proceso de nucleacién y crecimiento suele ser més rapido en zonas de curvatura
positiva donde las barreras locales de nucleacion son pequeiias.

Quizas la limitacion més importante de este modelo es que no contempla la elasticidad aso-
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ciada a la estructura cristalina del sistema y deja escapar ciertos aspectos y detalles relevantes
del proceso. Para ampliar y mejorar el estudio de los efectos de la curvatura y otros campos ex-
ternos sobre los procesos de cristalizacion, en los proximos capitulos se utilizara directamente
el modelo amplio de Cahn-Hilliard (definido en la seccién 2.3.4), que permite también estudiar
la fisica de estos procesos contemplando al mismo tiempo la elasticidad del sistema. No obstan-
te, los resultados obtenidos en esta seccion se podrian aplicar a diferentes sistemas de materia
blanda, como también a otros que tengan dindmicas donde la elasticidad no juegue un papel

importante.



Capitulo 4

Dinamica de cristalizacion y coarsening en

superficies curvas

4.1. Introduccion

La naturaleza de las transiciones de fase en sistemas bidimensionales ha sido una de las prin-
cipales cuestiones a resolver en materia condensada en los dltimos 30 afios [67]. El problema
surge en 1966 con el trabajo de Mermin y Wagner [68] y aun sigue siendo un tema de continuo
debate. Ellos demostraron que no puede existir orden de largo alcance en cristales de dimensio-
nalidad menor que 3. Asi, cristales bidimensionales s6lo pueden tener orden orientacional de
cuasi-largo-alcance con funcion de correlacion traslacional que decae exponencialmente con la
posicion. Este hecho sugeriria que la transicidn sélido-liquido en sistemas 2D seria intrinseca-
mente diferente a la de sistemas 3D (donde si puede existir orden de largo alcance).

La teoria KTHNY (siglas que representan los apellidos de sus creadores Kosterlitz, Thou-
less, Halperin, Nelson y Young [49, 67, 69,70]) describe la fusién de sistemas bidimensionales
mediante la disociacion de dislocaciones y la ruptura del orden orientacional. De esta mane-
ra, la fusién ocurre en dos pasos. Primero, al incrementar la temperatura, un sistema cristalino

2D transita de la fase sdlida a la fase hexatica, que posee orden orientacional de quasi-largo
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alcance (la funcion de correlacion orientacional decae como una potencia: gopen () ~ r~"6 con
ne < 1/4)y posee orden traslacional de muy corto alcance (la funcién de correlacion traslacio-
nal decae exponencialmente: g;,qs(r) ~ e~'/¢, donde ¢ es la longitud de correlacién). Luego,
a una temperatura mayor, transita del estado hexatico al liquido; esto es, pierde completamente
el orden orientacional. La teoria sefiala que estas transiciones de fase son continuas y mediadas
por defectos (dislocaciones y disclinaciones).

Experimentalmente, Segalman y colaboradores han investigado el ordenamiento y la fu-
sion de monocapas con morfologias esféricas de copolimeros de poliestireno-b-polivinilpiridina
(PS-b-P2VP) en diversos sustratos [71,72], obteniendo resultados consistentes con la teoria de
KTHNY. Mientras que Angelescu y colaboradores, usando films formados por copolimeros en
base poliestireno y polietileno-alt-propileno (PS-b-PEP), encontraron resultados contradicto-
rios [73]. Por lo tanto, la discusién sobre este tipo de transiciones de fase en monocapas de

copolimeros dibloque continua abierta. [74].

Figura 4.1: Empaquetamientos hexagonales curvos encontrados en la naturaleza: a) Ima-
gen del ojo compuesto del insecto Mantis Religiosa obtenido por microscopia confocal b) Am-
pliacion, notar como el ojo estd empaquetado hexagonalmente (en azul) pero, debido a su cur-
vatura, necesita introducir defectos (la disclinacion positiva indicada en rojo).

Recientemente, ha surgido mucho interés en el estudio de fases moduladas 2D sobre sustra-

tos curvos [75,76]. Una de las diferencias fundamentales de estos sistemas con curvatura es la
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naturaleza de los defectos topoldgicos. La curvatura del sustrato puede imponer un requerimien-
to topoldgico favoreciendo la presencia de los defectos en el estado fundamental del sistema.
Este requerimiento viene dado por el teorema de Gauss-Bonnet, que relaciona la integral de
la curvatura gaussiana del sistema con la carga topoldgica total de disclinaciones [75, 76]. Por
otro lado, los empaquetamientos hexagonales curvos surgen de forma natural en gran variedad
de sistemas bioldgicos [49,77], como membranas celulares, virus, diatomeas y ojos de insectos
(por ejemplo, ver en la figura 4.1 la imagen confocal de un ojo compuesto del insecto Man-
tis Religiosa; notar el empaquetamiento hexagonal y la aparicidon de defectos). Otros ejemplos
tipicos en el campo de la materia condensada son fulerenos y nanotubos (end capped).

Desde un punto de vista aplicado, el estudio de la dindmica de ordenamiento interesa no sélo
con el fin de obtener sistemas ordenados en equilibrio, sino también para estabilizar mezclas de
polimeros o aleaciones metalicas.

En los ultimos anos, diversos trabajos mostraron que films delgados de copolimeros bloque
podrian ser utilizados en aplicaciones nanotecnoldgicas, tales como almacenamiento de infor-
macion en discos rigidos [34], cristales fotonicos, membranas de porosidad controlada para
ultra-purificaciéon de ADN y nanolitografia, etc. [10, 11]. La necesidad de encontrar mecanis-
mos de control que permitieran la eliminacion de los defectos renovo el interés en comprender
los mecanismos de evolucion hacia el equilibrio en sistemas 2D [32,44,78-80].

En general, muchos de los trabajos sobre cristales con curvatura sélo han considerado las
configuraciones de equilibrio sobre cristales esféricos o toroidales [81,82]. Hexemer y colabora-
dores por ejemplo, usando el método de Monte Carlo, estudiaron configuraciones de equilibrio
sobre sistemas curvos [76].

En este capitulo, se estudia la dindmica de cristalizacién y ordenamiento (coarsening) en
superficies bidimensionales con curvatura variable. El objetivo es analizar la dindmica de or-
denamiento, los procesos difusivos y de las interacciones entre los diferentes defectos como
bordes de grano, pleats, scars, dislocaciones y disclinaciones. En este estudio, también se pro-

pone investigar si la curvatura podria funcionar como un campo externo efectivo para el control
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y la eliminacién de los defectos topoldgicos.

4.2. Modelo y simulaciones

En este capitulo, los copolimeros bloque se modelan con el funcional de energia de Otha-
Kawasaki definido en la seccion 2.3.4; y la evolucion del sistema se obtiene a través de la
ecuacion (2.3). Como ya mencionamos, en esta formulacion, el efecto de la geometria en la
evolucion del sistema es introducido reemplazando el operador laplaciano del plano (ecuacion
(2.3)) por el operador de Laplace-Beltrami (A ), obtenido para cada geometria en particular.

En todas las simulaciones se ha implementado un algoritmo de diferencias finitas, centrado
en el espacio y hacia delante en el tiempo, sobre una grilla cuadrada de 1024x1024 elementos
con condiciones de borde periddicas. Para asegurar la convergencia de la grilla y minimizar el
error numérico, se hicieron pruebas de convergencia determinando cantidad de elementos de la
grilla respecto de las dimensiones caracteristicas del sustrato y el polimero. Se encontr6 que para
describir adecuadamente un dominio del copolimero se necesitan al menos 10 puntos de grilla.
Algunas simulaciones se iniciaron con un estado inicial desordenado, es decir, con variaciones
aleatorias del pardmetro de orden comprendidas en el entorno | ¢ |< 0.01. Las simulaciones
se programaron en lenguaje CUDA vy se llevaron a cabo sobre una placa GPU Nvidia GTX650
(més detalles en el apéndice A). El andlisis de las nanoestructuras de copolimeros requiere
ubicar la posicion de los dominios. Esto se realiza por la mera inspeccion de las fluctuaciones
en la densidad, dadas por el pardmetro de orden ).

La ecuacién (2.3) se evolucioné sobre dos superficies tipo Monge de curvatura variable:

sinusoide y gaussiana. La geometria sinusoidal tiene la forma (ver figura 4.2):
R(z,y) =zi+yj+ A cos(2mz/L) cos(2my/L) k 4.1)

donde A es la amplitud de la cresta y L la longitud de onda caracteristica del sustrato. Mientras
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que para la geometria gaussiana [83] (ver figura 4.2):

R(z,y) = xi+yj+ avgexp (—r?/2)k 4.2)

donde « es una constante adimensional que mide la desviacién del plano, y r = |x|/z¢ es
la coordenada radial adimensional. En ambos casos, X = {z,y} representa las coordenadas

cartesianas del plano (figura 4.2).
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Figura 4.2: Superficies usadas: a) Ejemplo de las configuraciones cristalinas hexagonales sobre
las superficies en estudio. b) Distribucion de la curvatura gaussiana en ambos sustratos. Ademas,
sobre el sustrato sinusoidal se indican las curvaturas principales en un punto silla.

La eleccién de estas superficies se debe fundamentalmente a su interesante distribucién de

curvatura. En la sinusoide, la curvatura gaussiana toma valores negativos en los puntos sillas
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(zonas azules de la figura 4.2b izquierda) y valores positivos en las crestas o valles (zonas ro-
jas de la figura 4.2b izquierda). Regiones de curvatura gaussiana cero corresponden a puntos
localmente equivalentes al plano euclideo (zonas verdes de la figura 4.2b izquierda). En la fi-
gura 4.2, también se puede ver que la curvatura estd simétricamente distribuida, de modo que
la curvatura total integrada es cero. Entonces, desde un punto de vista topoldgico, la superficie
sinusoidal es equivalente al plano, de modo que en este sistema los defectos topoldgicos no son
geométricamente requeridos para formar la estructura cristalina y si aparecen, son una conse-
cuencia meramente energética. Esto resulta evidente usando el teorema de Gauss-Bonnet que

relaciona la curvatura total integrada de una superficie con su carga topoldgica total [57]:

Q= / Kds (4.3)

Donde () es carga topoldgica total y K es la curvatura gaussiana de la superficie. De esta forma,
si se integra sobre la curvatura gaussiana de la superficie, resultard que la carga topoldgica de
esta superficie es cero () = 0).

La superficie gaussiana tiene una distribucion de curvatura completamente diferente a la su-
perficie sinusoidal. La curvatura positiva se concentra completamente en la parte superior de la
cresta (parte roja de la figura 4.2b derecha). Mientras que la zona de curvatura nula esta restrin-
gida a una circunferencia (zona verde de la figura 4.2b derecha), a diferencia de la sinusoidal
donde la curvatura nula estad localizada en puntos aislados. Notar que como la curvatura inte-
grada sobre todo el sistema es nula también para esta superficie, la zona de curvatura negativa
ocupa la mayor parte de ella (zona azul de la figura 4.2b derecha).

Para estudiar ambos sistemas, se aplico la triangulacién de Delaunay para sistemas curvos
(més detalles del uso de esta herramienta en el apéndice B). Con ella fue posible caracterizar
el sistema y seguir la evolucion temporal de los defectos, el grado de cristalinidad, la funcion

correlacion de pares, etc.
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4.3. Resultados y discusion

4.3.1. Crecimiento de dominios en espacios planos y curvos

En sistemas planos bidimensionales, el enfriamiento de un liquido hacia la fase cristalina
conduce a la formacién de una estructura policristalina formada por diferentes dominios de la
fase de equilibrio. Esta estructura policristalina estd fuera del equilibrio y contiene gran den-
sidad de defectos y distorsiones eldsticas, que pueden ser reducidas a través de tratamientos
térmicos (annealing), a temperaturas superiores a la 7T, pero inferiores a la Topr [33,84]. La
figura 4.3 muestra el proceso de coarsening de un cristal hexagonal en un espacio plano. Esta
informacién fue obtenida numéricamente a través de la ecuacién (2.3).

A tiempos cortos y dentro del régimen de nucleacion y crecimiento, el tamafio promedio
de los dominios es controlado principalmente por la profundidad y la velocidad de enfriamien-
to [85]. En estos sistemas, la evolucién cinética hacia el estado de equilibrio involucra un lento
proceso de ordenamiento (coarsening) mediado por la difusion y aniquilacién de defectos (figu-
ra 4.3b) donde las dislocaciones usualmente se acomodan en arreglos lineales, formando bordes
de grano. Debido a la alta distorsion eldstica que generan en el cristal, las disclinaciones nunca
se encuentran aisladas y siempre estdn ligadas a bordes de grano y puntos triples. Los puntos
triples son regiones donde se bifurcan los arreglos lineales de dislocaciones que separan tres
granos diferentes (ver figura 4.3c).

Si se considera un borde de grano que separa dos dominios cristalinos, dependiendo del
valor del dngulo de orientacidn relativa entre estos dominios, el borde de grano puede ser de
angulo pequefio o dngulo grande. Si el dngulo de orientacidn relativa entre los dominios crista-
linos es menor a 15° (df < 15°), se dice que el borde de grano es de dngulo pequeifio, en caso
contrario, se asume que es de dngulo grande. Para una definicién mas formal en término de la
distancia entre dislocaciones, ver la referencia [33].

Estudios en diferentes sistemas han demostrado que hay tres procesos distintivos que domi-

nan y caracterizan el orden de policristales planos [33, 84]:



4.3. Resultados y discusion 56

Figura 4.3: Dinamica de ordenamiento (coarsening) en sistemas planos. La evolucion fue
obtenida mediante la ecuacion (2.3). a) Configuracion cristalina y mapa orientacional a tiempos
cortos (t = 10%) y b) largos (t = 5x10°) durante el proceso de ordenamiento de un cristal
hexagonal plano. La orientacion local de los enlaces, acorde con el mapa de color mostrado en
la parte inferior, muestra el crecimiento de los dominios durante este proceso. En c) se muestra
un arreglo tipico de dislocaciones (flechas) a lo largo de un borde de grano (lineas). En cristales
planos, la dindmica es dominada por la difusién de los puntos triples (circulos). En este sistema,
las disclinaciones (diamantes rojos) nunca son encontradas de forma aislada y siempre estan
ligadas a puntos triples y paredes de dominio.

» Aniquilacion selectiva de bordes de grano de dngulo pequerio. Por un lado, el campo de
deformaciones generado por los arreglos de dislocaciones que se ubican a lo largo de los
bordes de grano decae exponencialmente con la distancia hacia las paredes de dominio,
mientras que el campo de deformaciones implicado en bordes de grano de dngulo pequeio
es relativamente poco apantallado. De esta forma, las dislocaciones ubicadas a lo largo
de estos bordes pueden difundir facilmente hacia bordes de grano de dngulo grande y
aniquilarse (ver esquema de la figura 4.4). En consecuencia, incluso a tiempos cortos
de ordenamiento, el sistema tiene una estructura compuesta principalmente de bordes de

grano de dngulo grande. Este efecto fue observado experimentalmente en films delgados

del copolimero poliestireno-b-poliisopreno (PS-H-PI) por Harrison y colaboradores [33].

» La curvatura domina el proceso de relajacion de los bordes de grano. Impulsada por la

curvatura local de las paredes de dominio, los bordes de grano de dngulo grande relajan su
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exceso de energia. (figura 4.4). Debido a que para el sistema hexagonal la desorientacion
angular entre dominios vecinos tiene un limite superior finito de § = 30°, durante el
ordenamiento, la desorientacion relativa entre dominios se vuelve cercana a 0 ~ 30°
y las paredes evolucionan por recombinacion y aniquilacion de defectos, reduciendo su
curvatura local (figura 4.4). En general, la curvatura impulsa el movimiento de los bordes

de grano siguiendo la ley de Allen-Cahn [86]:

v~ K= (4.4)

1
R
donde v es la componente normal de la velocidad del borde de grano y « es la curvatura
local del dominio. En general, este mecanismo conduce a un proceso de ordenamiento
donde el tamafio promedio de dominio ¢ sigue una ley de potencia con un exponente

relativamente grande (£ ~ t7, conn > 1/3) [84].

= Dindmica de los puntos triples. E1 movimiento de los bordes de grano por efecto de
curvatura puede ser inhibido por el efecto de anclaje de los puntos triples [84]. Si los
efectos de anisotropia son pequefios y el dngulo entre lineas de dislocaciones que parten
de un punto triple es o = 120°, la fuerza neta sobre el punto triple es despreciable, de
modo que este punto triple queda localmente atrapado. Este anclaje de los puntos triples
puede desacelerar la dindmica de ordenamiento y, en consecuencia, congelar la estructura

de dominios.

Estas tres caracteristicas distintivas observadas en sistemas planos son profundamente mo-
dificadas en superficies curvas. Primero, para cristales hexagonales los conceptos clésicos de
paredes de dominio y bordes de grano de dngulo pequefio no se encuentran bien definidos. En
espacios planos, una pared de dominio puede ser descripta simplemente como una region quasi-
unidimensional donde el cristal cambia de orientacién. En espacios no euclideos, un dominio
cristalino libre de defectos puede modificar continuamente su orientacion local sin necesidad

de tener una pared de dominio. En consecuencia, en espacios curvos, disclinaciones aisladas y
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Figura 4.4: Mecanismos de ordenamiento en el plano: En cristales planos, las paredes de
dominios (lineas) son atrapadas entre los puntos triples (circulos). Arreglos lineales de disloca-
ciones (flechas) decoran los bordes de grano de dngulo grande. En sistemas policristalinos, las
dislocaciones que se localizan a lo largo de bordes de grano de dngulo pequefo (flecha azul)
pueden ser rapidamente absorbidas por paredes de dominio de dngulo grande. Las dislocacio-
nes ubicadas a lo largo de bordes de grano relajan la curvatura de la pared de dominio (lineas
punteadas) principalmente por aniquilacién y recombinacion de defectos. Aqui, la velocidad v
de las paredes de dominio es principalmente dictada por el radio de curvatura R. Los puntos
triples (circulos) pueden desacelerar la dindmica de ordenamiento cuando la tension total sobre
los mismos se anula.

otros defectos incluso mas complejos como scars' y pleats? (ver esquema en figura 4.5) pueden
ser estabilizados por la curvatura, mientras que los puntos triples pueden desaparecer en el cris-
tal. En espacios curvos, es de esperar que los scars y los pleats se muevan también impulsados
por la curvatura con algin mecanismo similar al esquematizado en la figura 4.4.

La curvatura local x de una linea embebida en una superficie puede ser escrita como k? =
k2 + k%, donde ¢ es la curvatura intrinseca de la superficie y k,, es la curvatura de la linea
heredada por la forma que la superficie tiene en el espacio 3D [57].

Notar que en espacios curvos, solo la curvatura de la interfase en el plano tangente es la
que importa. Asi, en superficies curvas, la velocidad normal de la pared de dominio resulta

proporcional a la curvatura geodésica local rq:

v~ Kg 4.5)

Entonces, en el equilibrio v = 0, y se espera que tanto scars como pleats adquieran configu-

! Arreglos lineales de defectos con carga topoldgica neta [87].
2Arreglos lineales de dislocaciones con distancia variable entre ellas [88].
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Figura 4.5: Trampa geométrica: En espacios curvos, arreglos lineales de defectos con carga
topoldgica neta (scars) o sin carga topoldgica (pleats) pueden ser estabilizados por la curvatura.
La dinamica de las paredes de dominio, pleats y scars puede ser desacelerada por las trampas
geométricas que impiden la relajacion requerida por la curvatura geodésica (linea punteada).

raciones con curvatura geodésica nula, denominadas lineas geodésicas [57]. Sin embargo, de-
pendiendo de la distribucién de la curvatura en el sustrato, la configuracion de minima energia

puede ser inalcanzable por la existencia de trampas locales generadas por el campo geométrico

(ver el esquema de la figura 4.5).

4.3.2. Crecimiento y propagacion de cristales

En general, durante el proceso de nucleacion y crecimiento, los defectos y los bordes de
grano son creados como consecuencia de la colision de diferentes nicleos que propagan.

Con el objetivo de analizar la caracteristicas principales del proceso de nucleacién y creci-
miento de copolimeros sobre sustratos curvos, en este apartado se considerard la evolucion de
una semilla cristalina aislada creciendo en diferentes espacios curvos. Para asegurar la propa-
gacion (crecimiento) del cristal, el tamafio de la semilla es elegido de forma que el mismo sea
mas grande que el radio critico de nucleacion. La dinamica de crecimiento del grano cristalino
es controlada por la propagacion del frente cristalino y la geometria subyacente.

La figura 4.6 muestra la formacion de una fase cristalina en un sustrato sinusoidal a partir de
una semilla cristalina hexagonal colocada en un sistema completamente desordenado (i) = 0).
Se puede observar que a tiempos cortos (figura 4.6a), el cristal crece isotropicamente y el frente

mantiene la forma hexagonal.
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Figura 4.6: Crecimiento de una semilla cristalina sobre un sustrato sinusoidal: a) Propaga-
cién de la semilla cristalina a tiempos cortos (¢ = 10%). Notar en el inset la forma geométrica
hexagonal en la interfaz del nicleo. b) Propagacion del frente cristalino mientras invade zonas
en la region de curvatura positiva envolviendo la cresta (t = 2.5x10%). Las lineas negras indi-
can las lineas geodésicas. ¢) Triangulacién y estructura de defectos al finalizar la formacién del
cristal (+ = 10%). Notar la presencia de disclinaciones y bordes de grano.

Notar la apariencia faceteada del frente (figura 4.6a). Este comportamiento es una propie-
dad intrinseca asociada a las no linearidades de la ecuacion (2.3), siendo independiente de la
geometria del sustrato. Un comportamiento similar es observado en sistemas planos [84].

La figura 4.6b muestra la propagaciéon del frente hexagonal cuando invade una zona de
curvatura positiva (cresta); aqui, esta curvatura produce el acercamiento de las lineas geodésicas
(2 lineas geodésicas se dibujan como lineas negras), produciendo la autocolisiéon de todo el
frente hexagonal.

Se ha demostrado que la propagacion geodésica mediada por curvatura es analoga a la pro-
pagacion de un rayo de luz por un medio con indice de refraccion variable [89]. Matematica-
mente, este comportamiento puede ser expresado a través de la ecuacion de desviacion geodési-
ca 9%¢/0s? = — K¢, donde ¢ es la distancia entre dos geodésicas paralelas infinitesimalmente
cercanas y s es la longitud de arco del camino geodésico [89].

La convergencia de los caminos geodésicos en regiones de curvatura positiva produce la

compresion de los enlaces cristalinos de la estructura hexagonal. Ademas, la geometria variable

del sustrato produce un efecto de conmensurabilidad local. Una forma que tiene el cristal para
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relajar los campos de deformacién inducida por la curvatura es mediante la nucleacion de dis-
clinaciones positivas, que producen una reduccion efectiva en el nlimero de primeros vecinos.
En general, el nimero y la ubicacién de las diclinaciones necesarias para relajar la distorsién
depende del grado y la distribucién de la curvatura. La figura 4.6¢c muestra la triangulacién del
estado cristalino obtenido luego de la propagacion sobre todo el sistema desde una tnica se-
milla cristalina. Para esta curvatura, la nucleacion de tres disclinaciones positivas fue requerida
para compensar la frustracion inducida geométricamente. De manera andloga, la presencia de
la curvatura negativa produce una divergencia de las lineas geodésicas, causando la nucleacion
de disclinaciones negativas cuando el frente hexagonal las aborda (ver la disclinacién negativa

en el punto silla de la figura 4.6¢c). También la figura 4.6c muestra la formacién de un borde

Figura 4.7: Transporte paralelo: a), b) y ¢) muestran esquemadticamente el transporte paralelo
de un hexagono sobre el sustrato. Notar en d) la desorientacion que sufre el hexdgono por efecto
de la curvatura.

de grano (ver el arreglo lineal de dislocaciones resaltado en el inset) separando dos dominios
con diferentes orientaciones de red. Notar que este borde de grano es formado en la cresta, jus-
to en la parte opuesta a la que se coloca la semilla hexagonal. Para entender la formacion de
este borde de dominio, se puede considerar un hexdgono que nuclea en un lateral de la cres-
ta (figura 4.7a). Si se traslada este hexagono hasta el lado opuesto de la cresta siguiendo dos
caminos geodésicos diferentes (aunque equivalentes, por la simetria de la superficie) usando
transporte paralelo, es posible mantener la orientacion relativa entre los hexdgonos sobre las
respectivas lineas geodésicas (figuras 4.7b y 4.7¢). Notar en la Fig. 4.7d que en el lado opuesto
de la cresta, los hexdgonos ya no son paralelos, sino que tienen una pequeiia diferencia orien-

tacional. Este es un efecto bien conocido para geometrias no euclideas, donde el concepto de



4.3. Resultados y discusion 62

paralelismo depende del camino elegido para realizar el recorrido [57]. Entonces, la geometria
induce desorientacion en el cristal hexagonal mientras propaga por diferentes caminos, lo que
puede dar lugar a la formacién de bordes de dominios en el frente cristalino. Este resultado es
muy importante y una diferencia fundamental con el plano, dado que para sistemas curvos los
bordes de grano pueden aparecer naturalmente, atin durante el crecimiento de un tnico cristal.

Este proceso es completamente diferente para superficies planas, donde los bordes de grano son

Figura 4.8: Crecimiento de una semilla cristalina sobre un sustrato gaussiano: Propagacion
(izquierda) y colision (derecha) de una semilla hexagonal en una cresta gaussiana azimutalmen-
te simétrica. La figura de la derecha son las vistas opuestas de la cresta indicando el lugar donde
se encuentran los dos frentes cristalinos generados por el mismo cristal. Las semillas iniciales
de los paneles a) y b) estdn ubicadas en el mismo punto (zona con baja curvatura), pero con
diferente orientacién local. (Panel izquierdo ¢ = 103, panel derecho t = 10%).

producidos cuando diferentes frentes cristalinos que propagan se intersectan [85]. En superfi-
cies curvas, incluso la propagacién de un sélo cristal puede inducir la aparicién de defectos
con diferentes estructuras. Notar en la figura 4.8 que incluso si la semilla cristalina nuclea en
la misma posicién pero con diferente orientacidn, la estructura de defectos resultante puede

ser muy diferente. En esta figura, la semilla inicial para nucleacion es colocada en una cresta
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gaussiana. Notar que la posicidn en que los granos colisionan para formar la pared de dominio
depende de la orientacién de la semilla. Estos ejemplos muestran claramente como la curvatura
gaussiana del sustrato y la orientacién del nicleo moderan y definen la presencia y la localiza-
cién de los defectos topoldgicos, incluyendo disclinaciones, dislocaciones y bordes de grano.
En consecuencia, la curvatura gaussiana modera la distribucion del exceso de energia. Enton-
ces, controlando la nucleacién, en principio, seria posible predecir la estructura de defectos
resultante a través de la curvatura del sustrato.

En general, la formacion de una fase cristalina a partir de un fase inicial liquida puede ser
mucho mas compleja que el crecimiento de un sola semilla cristalina. En muchos casos, la
densidad y las fluctuaciones estructurales en el liquido inicial pueden inducir la formacion de
muchas semillas cristalinas tornando compleja la dindmica por la interaccion y competencia

entre los diferentes niicleos crecientes [65].

4.3.3. Formacion de dominios cristalinos

Localmente, el orden cristalino puede ser estudiado utilizando el parametro de orden crista-

lino Enlace-Orientacional definido como

1

W= > enp(6it) (4.6)

J

para cada particula j, donde la suma incluye los Z; primeros vecinos de la particula j, y 0,
es el dngulo entre el enlace j — k y un eje de referencia fijo. Este pardmetro de orden toma
el valor @Dg = 0 para una particula con orden local liquido y ¢é = 1 para una cristalina. Este
parametro es usado ampliamente para estudiar cristalizacion, fundido y sistemas amorfos en
diversos sistemas fisicos. Mediante 14 se pueden distinguir claramente las regiones cristalinas
de las desordenadas permitiendo la deteccion temprana de semillas cristalinas. La figura 4.9
muestra la secuencia del proceso de cristalizacion en la etapa temprana, como se puede ver a

través de pardmetro 1)s y de la estructura cristalina para dos sustratos diferentes (figura 4.9a
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tiempo
—

Figura 4.9: Crecimiento de cristales: Formacién de dominios cristalinos desde un fase desor-
denada inicial para K., a®> = 0.64 (panel superior), y K,,,, > = 1.18 (panel inferior). Los
paneles horizontales corresponden a los mismos tiempos de evolucién (t = 1.5x10? izquierda,
t = 3x10% medio y t = 1.5x10* derecha). Las particulas ubicadas en zonas cristalinas se dibujan
como grandes esferas de color azul, las particulas ubicadas en zonas no cristalinas se dibujan en
forma de esferas negras mas pequefias. Notar la formacion de semillas hexagonales en las re-
giones planas del sustrato (paneles izquierdo y derecho). Para grandes curvaturas, los dominios
hexagonales tienden a tener forma alargada (comparar las regiones rojas en los paneles a) y b)
de la derecha).

Kppar a® = 0.64 y figura 4.9b K,,,, a®> = 1.18, con K,,,, la curvatura maxima del sustrato y
a el pardmetro de red del sistema). Para visualizar mejor las regiones cristalinas, se superpo-
ne el mapa continuo construido con los valores de g sobre las particulas. Aqui, la geometria
del sustrato produce una frustracion energética en la red, inhibiendo la formacion de dominios

hexagonales ordenados en las regiones de alta curvatura. Se puede ver que las zonas de baja

curvatura gaussiana favorecen la formacion de los cristales (zonas rojas en la figura 4.9). Esto
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es una consecuencia de la frustracién geométrica inducida por la curvatura, donde la geometria
produce distorsiones que incrementan la energia de deformacion en la red, inhibiendo la forma-
cion de cristales perfectos en la region de alta curvatura.

El efecto de la frustracién geométrica puede ser analizado graficando g como funcién de
la curvatura gaussiana local K. Los gréficos de las figuras 4.10a y 4.10b muestran 1)g para
tiempos cortos y largos durante la cristalizacion en sustratos de diferentes amplitudes. Estos
graficos muestran que mientras se incrementa la curvatura K,,,,, es mds fuerte el campo de
confinamiento para la formacion de dominios hexagonales en las regiones de baja curvatura
(K ~ 0). Entonces, el sistema apantalla la frustracion geométrica introduciendo disclinaciones
que, localmente, reducen la cristalinidad. Cuanto mayor es la curvatura, la cristalinidad deviene

en un pico mds pronunciado alrededor de las zonas planas K ~ 0. El proceso de cristalizacién
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Figura 4.10: Evolucion de la cristalinidad: Distribucion de g como funcién de la curvatura
gaussiana K para a) t = 3x10% y b) ¢ = 2x10* ¢) Grafico de la fraccién cristalina como funcién
del tiempo. Los valores de K,,,.a* correspondientes a los diferentes sustratos se indican.

puede seguirse a través de la fraccion de particulas en la zona cristalina fo = > ; @/)é /N (con N
el nimero de primeros vecinos).

La figura 4.10c muestra la evolucién temporal de f-. Se puede observar que la dindmica de
ordenamiento se vuelve cada vez mas lenta y la fraccion de particulas cristalinas disminuye a
medida que se incrementa la curvatura. Entonces, la curvatura no sélo frustra la formacién de

dominios hexagonales en regiones de alta curvatura sino que también afecta la dindmica hacia
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el estado de equilibrio.

4.3.4. Evolucion de defectos y longitud de correlacion

La dindmica de ordenamiento puede ser estudiada siguiendo el movimiento y la distribu-
cion de los defectos topoldgicos. A tiempos cortos, el desorden en la red apantalla la curvatura
local produciendo una distribucién aleatoria de defectos a través del sistema [90]. En este caso,
la dindmica es poco afectada por la curvatura y entonces, es esperable que el proceso de ani-
quilacién de defectos siga una dindmica tipo Allen-Cahn [84,86], donde los bordes de grano se
mueven principalmente para reducir su curvatura geodésica. A medida que el tiempo transcurre,
los defectos condensan a lo largo de las paredes de dominio en bordes de grano, pleats o scars,
donde la dindmica de difusion y aniquilacién es profundamente influenciada por la curvatura

local y los defectos aislados [77,91]. El andlisis de la estructura de defectos y los mecanismos
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Figura 4.11: Estructuras de defectos: Disclinaciones negativas (panel a) y positivas (panel b)
localizadas en el punto silla y en el bump, respectivamente, reducen la frustracién geométrica
producida en regiones de alta curvatura. Scars (c) y pleats (d) delimitan diferentes cristales
hexagonales curvos. e) Estructura de dominio a tiempos largos. Aqui, los bordes de granos han
sido anclados en la zona de baja curvatura frenando la dinamica del sistema.

de aniquilacion revela ademds la existencia de trampas locales (figura 4.11) que restringen el
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movimiento de las disclinaciones positivas y negativas producidas por las regiones de curvatura
positiva y negativa respectivamente. Una lenta dindmica de ordenamiento resulta del anclaje
de los arreglos lineales de defectos hacia regiones de baja curvatura. La figura 4.11e muestra
un anclaje tipico a una pared de dominio conectando disclinaciones negativas ubicadas en los
puntos silla. Se ha encontrado que la profundidad de las trampas producida por las regiones
de baja curvatura genera estructuras de dominios muy estables que desaceleran la dindmica de
ordenamiento [92, 93]. Esta desaceleracion, sin embargo, no estd asociada con la formacién
de una fase vitrea, sino que en realidad estd mds relacionada con la formacion de un sistema

quasi-estatico incapaz de alcanzar la configuracion de equilibrio.
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Figura 4.12: Mecanismos de ordenamiento: a) Condensacion de dislocaciones en bordes de
dominio. Notar la relajacién del dominio moderada por la curvatura geodésica. Paneles b) y
¢) muestran la evolucion de la pared de dominio impulsada por la curvatura y el colapso de
un pequefio grano cristalino, respectivamente (¢ < 10%). En d) se muestra la absorcién de una
dislocacion (indicada con la barra negra) por una disclinacién. Notar como la disclinacion se
mueve por un espaciado de red generando una dislocacién y formando un scar elemental. La
interaccién y aniquilacion de las dislocaciones muestra la efectiva absorcion de la dislocacion
inicial por el movimiento de la disclinacién libre.

Los principales mecanismos de ordenamiento se resumen en la figura 4.12. La figura 4.12a
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muestra la condensacién de dislocaciones en los bordes de grano de un sustrato de curvatura
Kmaz@?® ~ 1 (t < 10%). La curvatura geodésica dicta los movimientos de los bordes de grano
como puede observarse claramente en la secuencia de las figuras 4.12b y 4.12c, donde un borde
de grano difunde para reducir su curvatura geodésica (figura 4.12b e insets). En la figura 4.12c
se muestra el colapso de un pequefo grano cristalino. Por ultimo, la figura 4.12d muestra un
mecanismo de ordenamiento comuinmente observado en regiones de alta curvatura. Aqui, el
campo de tensiones asociado con las disclinaciones ubicadas en la cresta actiia como fuente y
sumidero para arreglos de defectos lineales, los cuales difunden y se aniquilan en estas zonas
de alta curvatura. En esta secuencia, se puede ver la absorcién de una dislocacién por el movi-
miento de una disclinacion. El movimiento mediado por la absorcion de dislocacion conduce a
una lenta relajacion de las disclinaciones ubicadas en las regiones de alta curvatura del sustrato.

Globalmente se puede seguir la evolucion temporal de la dindmica de ordenamiento a través
de la densidad de dislocaciones pgys (figura 4.13a). Se puede observar que a tiempos cortos, la
dinamica es relativamente insensible a la curvatura, y que el acople con la curvatura se da a
tiempo intermedios y largos. En este régimen, mientras se incrementa la curvatura méxima, la
velocidad de la aniquilacién de defectos disminuye y un mayor nimero de defectos se involucra
en el proceso de relajacion. Dado que las estructuras de defectos se encuentran principalmente
en las paredes de dominio, una escala de longitud caracteristica &, definida en término de p,; co-
mo & ~ d/pgs, provee una medida del tamafio de dominio promedio [33,84]. Aqui d ~ 2a es la
distancia promedio entre dislocaciones a lo largo de la pared de dominio. En el proceso de coar-
sening, donde una barrera de energia libre U, estd involucrada en el crecimiento de los domi-
nios, la velocidad de cambio de la longitud de correlacién toma la forma % = ewp(—,g—;) [84].
Como el exceso de energia es producido principalmente por las paredes de dominio, se tiene
U,/JkT = E,£/d, donde E, es una pardmetro de energia caracterizando la altura de la barre-
ra. Entonces, el comportamiento asintdtico resulta &(¢) ~ E% In %t. La Figura 4.13b muestra
la evolucién temporal de E,£(t)/d para sustratos con diferentes curvaturas K,,,,. En acuerdo

con el mecanismo de activacidn, se encontrd que a tiempos largos, & muestra una dependencia
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Figura 4.13: Densidad de defectos y longitud de correlacion: a) y b) muestran pg, y £ como
funcién del tiempo para sistemas con diferentes curvaturas. Notar que £, y £ normalizadas
asintOticamente siguen una evolucion logaritmica similar e independiente del K,,,,. El inset
del panel b) muestra £, como funcién de K,,,,. El valor de £, encontrado en sistemas planos

(Kmaz = 0) ha sido también incluida. La linea representa un ajuste con ley de potencia de la
forma: E, ~ K%23

max

temporal logaritmica.

El inset en la figura 4.13b muestra la dependencia de £, como funcién de la curvatura
maxima del sustrato K,,,,. La energia de activacion para sistemas planos ha sido incluida pa-
ra comparar. En buen acuerdo con observaciones cualitativas, la energia de activacion crece
con la curvatura méxima, indicando que el anclado de defectos se vuelve mds importante para
curvaturas mas grandes. Sin embargo, la dependencia con la curvatura es relativamente débil,
dado que la energia sigue una ley de potencia £, ~ K _ con un exponente relativamente bajo

max

(n ~ 0.23).

4.3.5. Difusion de particulas y defectos durante el ordenamiento

Durante la evolucién de la fase de alta temperatura hacia un sistema cristalino bien orde-
nado, los dominios difunden y se organizan. Este proceso puede ser estudiado calculando el

desplazamiento cuadrdtico medio de las particulas < s* > como funcién del tiempo. La figu-
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ra 4.14 muestra la evolucién temporal de < s(¢)? > para particulas ubicadas en regiones con
similar curvatura gaussiana positiva, nula y negativa.

Andlogo al proceso de aniquilacién de dislocaciones; a tiempos cortos, los efectos de la
curvatura sobre < s? > estan fuertemente apantallados. Sin embargo, a medida que el tiempo
avanza, las particulas localizadas en zonas de curvatura negativa (puntos silla) muestran una
dindmica mas rdpida que las particulas ubicadas en zonas de curvatura positiva (valles y crestas).
Este comportamiento puede ser entendido a través de un modelo simple. A tiempos cortos, los
desplazamientos de las particulas son pequefios respecto al pardmetro de red, por lo que su
comportamiento puede ser aproximado por el desplazamiento cuadrético medio de las particulas

libres < s(t)? > f,. sobre una superficie curva:

4 8 K?
< 5(t)% > free= 4Dgt — 5K(D(ﬂt)2 - 1—5[? +2V3 K] (Dgt)® + . .. 4.7

donde Dy es la constante de difusion. Esta expresion fue obtenida por primera vez por Villarreal,
quien consider el movimiento browniano de una particula libre en un espacio curvo [94].
Notar que como consecuencia de la curvatura variable se rompe la isotropia y las particulas
libres difunden mas rdpido en regiones curvadas negativamente. A tiempos largos, las particulas
comienzan a ver el potencial producido por sus vecinos cercanos, lo que desacelera su dindmica.

Todas estas consideraciones pueden ser tenidas en cuenta por la expresion fenomenoldgica [95]:

k/(kpT) +1/ < s(t)* > free
[k/(2kpT) + 1/ < 5(£)2 > free)?

< 5(t)? >= % (4.8)

donde £ es la constante eldstica asociada con las trampas armoénicas del potencial entre particu-
las, kp es la constante de Boltzman y 7" es la temperatura. Notar que el potencial de restauracién
k (provisto por la interaccién con los vecinos) limita el crecimiento lineal de < s(¢)? >, el cual

satura a tiempos largos. Aqui, se usa la ecuacion (4.8) y la aproximaciéon < s(t)?

>f7"ee%
4Dyt — 3K (Dot)? para ajustar los datos numéricos de < s(t)? >.

La figura 4.14 muestra que este simple modelo ajusta adecuadamente los datos obtenidos
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Figura 4.14: Desplazamiento cuadratico medio de particulas como funcién del tiempo para
sustratos sinusoidales de diferentes amplitudes (simbolos) y ajustes no lineales usando la ecua-
cién (4.8) (lineas). Los diferentes conjuntos de datos corresponden a particulas localizadas en
regiones de curvatura negativa (Ka? = —0.6), nula (Ka? = 0) o positiva (Ka?> = 0.6). Las
particulas localizadas en regiones de curvatura positiva estdn fuertemente atrapadas por la geo-
metria en comparacion con las que se encuentran en zonas planas (de curvatura nula); mientras
que particulas en zonas de curvaturas negativas, estan débilmente atrapadas, por lo que son las
que mds difunden, tal como lo confirma el ajuste con la ecuacioén (4.8): ki~ = 0.9kBT/a?,
kx—o = 1.2kBT/a?, and kx~o = 1.5kBT/a?. La constante de difusion es la misma para las
tres curvaturas (Do = 310~ °a?).

a tiempos largos, indicando que la difusién de los dominios es controlada por el potencial in-
terparticula y la curvatura subyacente. Observar en esta figura que la intensidad de las trampas
armoOnicas aumenta mientras se incrementa la curvatura gaussiana. Respecto a la difusion de los
defectos topoldgicos, anteriormente se ha encontrado que hay una difusion preferencial de las
dislocaciones y los bordes de grano de bajo dngulo hacia zonas de alta curvatura. Este proceso
induce un ordenamiento anisotrépico del cristal, comenzando en las regiones planas. Este mo-
vimiento preferencial de las dislocaciones y los bordes de grano deviene del apantallamiento
parcial del campo de tensiones generado por la geometria y las disclinaciones localizadas en

regiones de alta curvatura (crestas, valles y puntos silla). Se ha observado que las disclinacio-

nes atraen los arreglos de dislocaciones, tal que arreglos de defectos difunden y aniquilan en
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Figura 4.15: Curvatura gaussiana promedio en la posicion local de las disclinaciones positi-
vas y negativas como funcién del tiempo para diferentes superficies curvas. Las disclinaciones
gradualmente difunden hacia regiones de alta curvatura gaussiana, mediadas por la aniquilacién
de las dislocaciones.

regiones pobladas con disclinaciones.

Asi, las disclinaciones pueden actuar como sumideros o fuentes de defectos. Durante la ani-
quilacién de dislocaciones en zonas cercanas a las crestas y a los puntos silla, una disclinacién
se mueve por un espacio de red para relajar su campo de tension local. Similarmente, discli-
naciones pueden también generar dislocaciones para moverse por un espaciado de red. Este
acoplamiento dindmico disclinacién-dislocacién fue descripto por primera vez para sistemas
planos por Wit y por Harris y Scriven [77,91].

Por ultimo, la lenta relajacién hacia regiones de alta curvatura (mecanismo de la figura
4.12d) puede ser claramente observada en la figura 4.15, donde se grafica la curvatura gaussia-
na promedio en la posicion de la disclinacién como funcidn del tiempo. Notar como la curvatura
promedio por disclinacién aumenta en el tiempo, de tal manera que hay un movimiento efec-
tivo de las disclinaciones hacia zonas de alta curvatura mientras el sistema evoluciona hacia el
equilibrio. Luego, y a pesar de que a tiempos largos las disclinaciones son estabilizadas (figura
4.12d), la migracion hacia regiones de alta curvatura estd mediada por la lenta difusion de las

dislocaciones.
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4.3.6. Correlacion de pares

Como se ha demostrado hasta este punto, la relajacion hacia el cristal ordenado requiere
la aniquilacién de los defectos en exceso mientras se mantiene la carga topoldgica total igual
a cero. Una herramienta comunmente utilizada para estudiar globalmente el proceso de orde-
namiento es la Funcion Correlacion de Pares g(r), dando la probabilidad de encontrar una
particula a una distancia r desde de una particula de referencia [48].

Nuevamente, la curvatura dificulta el cdlculo de esta funcion puesto que en espacios curvos,
la coordenada r debe generalizarse como la distancia geodésica. En este estudio, la implemen-
tacion del algoritmo de Fast Marching permiti6 calcular las geodésicas necesarias para compu-

tar g(r). Los detalles de este desarrollo pueden encontrarse en el apéndice B. La figura 4.16

6f t=5x10"

r/a

Figura 4.16: Funcién Correlacion de Pares G(r): Cristalizacién sobre un espacio curvo ob-
servado a través de la funcion correlacién de pares. Los tres paneles corresponden al estado del
sistema a diferentes tiempos para distintos sustratos curvos.

muestra g(r) para distintos sustratos curvos a tiempos cortos, intermedios y largos. El proce-
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so de ordenamiento se evidencia por la amplificacion de los picos de orden superior en g(r),
que se corresponden con la estructura de picos para una red hexagonal (picos localizados en
r/a = 1,v/3,2,4/7,3,...) [48]. Cuando se comparan las g(r) para el mismo tiempo, se puede
observar que la amplitud disminuye sistemdticamente con el incremento de la curvatura maxi-
ma K ... Sin embargo, a diferencia de otros sistemas donde el grado de ordenamiento afecta
considerablemente la altura de los picos, aqui se observa que el cambio de altura de los picos
es relativamente insensible a la curvatura (notar la similitud de las diferentes curvas). Por lo
tanto, mientras las altas curvaturas del sistema contienen un niumero de disclinaciones aisladas
y otros tipos de defectos, las altas energias eldsticas asociadas a la distorsion del cristal estan

fuertemente apantalladas por la geometria.

4.4. Conclusion

En los sistemas curvos estudiados aqui, el proceso de nucleacion y crecimiento genera una
estructura policristalina fuera del equilibrio. Analizando la evolucién de esta estructura, se en-
contré que parte de la frustracion geométrica del cristal inducida por el sustrato puede ser com-
pensada por la nucleacion de defectos topolégicos. Cuando se comienza desde un estado desor-
denado, el cristal nuclea primero en las zonas planas del sustrato, donde la frustracién inducida
por la geometria es pequefia. De esta forma, la curvatura modera la distribucién del exceso de
energia del cristal.

A tiempos intermedios, donde el sistema se encuentra cerca del equilibrio, se observan con-
figuraciones de defectos similares a los observados en cristales coloidales curvos. A diferencia
del plano, por efecto de la curvatura, el mecanismo de crecimiento de dominio produce paredes
de dominio, scars y pleats que definen la interfase entre granos que tienen diferencia orien-
tacional. Asimismo, las disclinaciones libres son rdpidamente estabilizadas en zonas de alta
curvatura de manera de apantallar el potencial geométrico.

Si bien para sistemas con curvatura baja (X maz@’ ~ 0—0.1) se observan paredes de dominio
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y puntos triples con caracteristicas similares a la de los espacios planos, a diferencia de ellos,
en sistemas curvos las paredes de dominio pueden desaparecer en el interior de un cristal y no
necesitan bifurcarse en puntos triples. Otra diferencia importante es que en sistemas curvos, el
crecimiento de un tnico cristal es capaz de inducir paredes de dominio.

La difusion de las particulas y los defectos estd también influenciada por la geometria. En
general, las particulas localizadas en regiones de curvatura negativa son las que més rapido
difunden. Dislocaciones y disclinaciones difunden hacia regiones de alta curvatura, donde se
aniquilan reduciendo asi la tension cristalina.

De esta forma, debido al complejo acoplamiento entre la variaciéon de la curvatura y el
orden cristalino, la desaceleracion de la dindmica puede inhibir por completo la aparicion de la
estructura de equilibrio. Estos efectos dindmicos deben tenerse en cuenta no sélo en el inicio
de una transicidon de fase durante la cristalizacion o la fusidn, sino también en el disefio de
aplicaciones que requieran estructuras autoensambladas, como superficies funcionalizadas con

arreglos ordenados de defectos topoldgicos.



Capitulo 5

Extraccion y manipulacion de films

delgados

5.1. Introduccion

En el capitulo anterior, se demostré que la curvatura del sustrato es capaz de inducir de-
fectos en el estado fundamental del sistema. Asi, la curvatura puede ser fuente de defectos. Se
mostr6 también como la curvatura gaussiana puede estabilizar complejos arreglos de defectos
como son scars y pleats y se elucidaron varios mecanismos de recombinacién y aniquilacién de
defectos.

En cristales bidimensionales hexagonales tales como grafeno, se ha encontrado que la energia
eldstica asociada a defectos puede ser fuertemente reducida por el apantallamiento del campo
de tensiones a través de la curvatura, es decir, la disclinacion relaja tensiones deformando lo-
calmente el cristal y apartdndolo fuera del plano [96,97].

Por ejemplo, dependiendo del signo de la carga topoldgica , defectos aislados pueden de-
formar un cristal 2D en una configuracion de cono o de punto silla, actuando como fuentes de
curvatura gaussiana [96,97].

Todos los antecedentes mencionados evidencian un acople dual entre curvatura y defectos



5.2. Materiales y Métodos 77

topoldgicos, pues la curvatura puede ser fuente de defectos y los defectos pueden ser fuente de
curvatura [89,98-101].

De este acoplamiento entre curvatura y defectos surge una pregunta natural: ; Pueden los de-
fectos embebidos en un sistema plano actuar como fuente de geometria e inducir deformaciones
en el film?

En general, los films delgados de copolimeros bloque depositados sobre silicio mediante
spin coating son esencialmente planos a pesar de contar con alta densidad de defectos topoldgi-
cos. La ausencia de distorsiones fuera del plano se debe principalmente a que los films se adhie-
ren fuertemente al sustrato. Esta adhesion induce un campo de tensiones extra apantallando las
distorsiones elésticas inducidas por los defectos y obligando al film a copiar la topografia pla-
na del sustrato. De esta forma, estudiar experimentalmente la curvatura inducida por defectos
en films delgados de copolimeros bloque implica extraer el film de los sustratos para generar
membranas libres de deformarse.

En este capitulo, se desarrolla una nueva técnica experimental que permite obtener membra-
nas libres para analizar el acoplamiento entre geometria y defectos. Los métodos desarrollados
aqui son empleados tambié€n para generar nuevos patrones poliméricos (capitulo 6). También se
describe el método para generar patrones esmécticos con orden orientacional y taslacional de
largo alcance mediante tensiones de corte.

Cabe mencionar que estas experiencias se han llevado a cabo en el Princeton Institute for the
Science and Technology of Materials, Princeton University, Princeton (USA) bajo la direccion

del co-director de Doctorado Dr. Richard Register.

5.2. Materiales y Métodos

Este capitulo comienza la parte experimental de este trabajo de investigacion. Se indicaran
las técnicas y herramientas experimentales utilizadas y se mostrara un método nuevo, desarro-

llado en el marco de esta tesis, que permite la extraccion de films de los sustratos facilitando su
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posterior manipulacién y/o redeposicion.

5.2.1. Copolimeros usados

Los polimeros precursores que forman los copolimeros usados en esta tesis se detallan en la

tabla 5.1.

Tabla 5.1: Polimeros precursores.

Polimero Abreviatura T, (°C)
Poliestireno PS 100
Polihexil metacrilato PHMA -5
Polietileno-alt-Propileno PEP -59
Polidimetilsiloxano PDMS -127

Los copolimeros bloque utilizados se detallan en la tabla 5.2, donde se indica: la nomencla-
tura usada, la masa molecular en nimero (),,), la masa molecular en peso (M,,), el espaciado
caracteristico de la red (d) y la temperatura de transicién orden-desorden (T pr).

El copolimero PS-b-PEP fue sintetizado a través de polimerizacién anidnica secuencial vi-
viente de estireno e isopreno para crear primero un copolimero dibloque PS-b-PI [102, 103].
Para reducir la degradacion oxidativa del doble enlace, el bloque de PI fue selectivamente sa-
turado con hidrégeno para convertirlo a PEP [104]. El peso molecular fue determinado me-
diante cromatografia de permeacion en gel (GPC). La morfologia del copolimero, el espaciado
del microdominio y la temperatura de transicion orden-desorden (7o pr) fueron determinados
mediante microscopia de rayos X de bajo dngulo (SAXS) (ver tabla 5.2). El copolimero blo-
que PS-b-PHMA fue sintetizado de forma similar, usando polimerizacion anionica secuencial
viviente [105-107]. El peso molecular se determiné también por GPC y el resto de las carac-

teristicas morfoldgicas usando SAXS (detalles en tabla 5.2).
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Tabla 5.2: Datos de los copolimeros usados.

) M, M, d  Topr
Nomenclatura Morfologia PDI (kg/mol) (kg/mol) (am) (°C)
PS-b-PEP 5/35 Esferas 1.04 40.1 41.7 245 242
PS-b-PEP 4/13 Cilindros  1.05 16.9 17.7 16.5 144
PS-b-PHMA 18/95 Esferas 1.08 104.6 113.0 352 >150
PS-b-PHMA 33/78  Cilindros  1.06 104.7 111.0 39.8 >150

Los copolimeros usados en esta tesis fueron sintetizados y caracterizados en la Universi-
dad de Princeton (USA). Los copolimeros PS-b—PEP fueron sintetizado por el Dr. Douglas H.
Adamson (Universidad de Connecticut, USA) [102—104]. Los copolimeros PS-b-PHMA fueron

sintetizados por Raleigh L. Davis (Universidad de Princeton) [105-107].

5.2.2. Preparacion de films delgados

Los copolimeros bloque fueron disueltos en tolueno de grado reactivo ACS (Fisher Scien-
tific), un buen solvente para todos los bloques poliméricos de los copolimeros empleados. Las
soluciones usadas fueron preparadas al 1 % en masa. Todos los films fueron depositados sobre
piezas de sustratos de silicio de aproximadamente 1 ¢m x 1 ¢m fraccionados de un sustrato
comercial de 3” (Silicon Quest Internacional) con plano cristalino expuesto <1 0 0>. Los sus-
tratos fueron previamente lavados con tolueno y secados sobre un flujo de nitrégeno gaseoso,
dejando intacta la capa nativa superficial de 6xido.

Los films delgados fueron obtenidos mediante la técnica de spin coating. Este método de
obtencion de peliculas delgadas por rotacion del sustrato es muy utilizado en microelectrénica
para la deposicion de polimeros especiales o foto-resistentes. La técnica de spin-coating difiere
de otras en el sentido de que en esta, las peliculas son depositadas por centrifugacién y com-
prende las siguientes etapas de operacion: deposicion, rotacion acelerada, rotacion a velocidad

constante, rotacion desacelerada y evaporacion completa del solvente.
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Figura 5.1: Preparacion de films delgados por Spin Coating. La figura muestra un esquema
de la técnica: (a) Deposicion de la solucién sobre el sustrato (b) Se acelera rdpidamente el
sustrato hasta la velocidad angular necesaria (c) Se estabiliza la rotacioén a velocidad angular
constante. La evaporacion del solvente ocurre durante todo el proceso.

Durante la etapa de deposicion, se colocan gotas de la solucion de copolimero en tolueno
sobre el sustrato, como se muestra en la figura 5.1a. El exceso de liquido se dispersa sobre su
superficie en la etapa de aceleracion, donde el liquido fluye radialmente hacia fuera (figura 5.1b
y 5.1c). La evaporacion del tolueno tiene lugar en todo el proceso, convirtiéndose en uno de los
mecanismos de adelgazamiento de la pelicula.

El spin coater (Headway Research International Inc., modelo # CB-15) posee una base capaz
de girar entre O y 10000 rpm, cuenta con la opcién de programar distintas rutinas (recetas) para
preparar una muestra y funciona conectado a una bomba mecénica de vacio y a un tubo de
nitrogeno gaseoso. El nitrogeno purga el equipo y la bomba de vacio permite que el sustrato
permanezca fijo al spin coater durante el proceso de rotacion.

El espesor final del film delgado y otras propiedades del mismo van a depender de la natura-
leza de la solucién utilizada (viscosidad, tension superficial, solvente, etc.) y de los pardmetros
elegidos para el proceso de rotacion. Factores como la velocidad final de rotacion, aceleracion
y el sistema de extraccion del vapor contribuyen en la forma en que quedan definidas las pro-
piedades del film.

Como se explicard mas adelante, todos los resultados experimentales requieren que los films
delgados sean monocapas, por lo que, para cada solucion fue necesario determinar las condi-

ciones de monocapa. Los detalles de las técnicas utilizadas para encontrar estas condiciones se
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detallan en la siguiente seccion.

5.2.3. Determinacion de las condiciones de monocapa

Debido a la propiedad de autoensamblado, si la cantidad de material depositado supera (o
no alcanza) para formar un determinado nimero entero de capas (monocapa, bicapa, tricapa,
etc.), el film no tendrd un espesor termodindimicamente estable, y bajo tratamientos térmicos
se reorganizard formando terrazas (islas o agujeros). Esta descomposicion puede ser facilmente
observada por medio de un microscopio 6ptico. En esta tesis, los films delgados fueron inspec-
cionados con un microscopio 6ptico (Olympus BX60). La figura 5.2a muestra una foto de un
film delgado con regiones sin copolimero, y con una y dos capas. En la figura 5.2 también se
muestra la misma imagen luego de someterla a un proceso de segmentacién para resaltar las

tres zonas (figura 5.2b). En la figura 5.2c se muestra un esquema representativo de la forma en

capa 1

Q

Figura 5.2: Determinacion de monocapa. a) Imagen de microscopio 6ptico tipica de un film
que se encuentra fuera de las condiciones de monocapa. Islas y agujeros son visibles. b) Seg-
mentacion resaltando las diferentes zonas. Sin copolimero (verde), con una sola capa (rojo), y
dos capas (azul). c) Esquema de las diferentes capas presentes en el films. Las capas son co-
loreadas en consistencia con la segmentacion. Los discos blancos representan la simetria de la
monocapa, por ejemplo: esméctica.

que se organizan las capas del film fuera de las condiciones de monocapa. Dada una solucion,
se deben buscar las condiciones del spin coater para obtener una monocapa y eliminar islas y

agujeros en el film.
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Tabla 5.3: Condiciones de monocapa.
Velocidad Angular Espesor

Nomenclatura
(rpm) (nm)
PS-b-PEP 5/35 3000 26
PS-b-PEP 4/13 3000 30
PS-b-PHMA 18/95 5000 35
PS-b-PHMA 33/78 5000 37

Para determinar el espesor de la monocapa, se cred una serie de films a diferentes veloci-
dades y posteriormente se traté térmicamente a una temperatura comprendida entre la 7}, del
bloque de PS y la T pr para determinar las condiciones 6ptimas (analizando agujeros e islas).
La velocidad requerida para cada monocapa de copolimero y su correspondiente espesor se
detallan en la tabla 5.3. Todos los espesores de los films fueron determinados mediante elipso-
metria (Gaertner Scientific LS116S300, con laser de micropunto monocromaético de longitud de

onda A = 632.8 nm).

5.2.4. Técnicas de caracterizacion

El AFM utilizado para obtener la mayoria de las imdgenes de esta tesis fue un Digital
Instruments Dimension 3000 en modo tapping con punta de silicio marca Bruker (longitud de
cantilever de ~ 125 pum, constante eldstica ~ 40 N/m y frecuencia de resonancia de ~ 300
kH z). Esta técnica utiliza puntas agudas con radio ~ 10 nm que oscilan a alta frecuencia para
interactuar con la superficie del film. Para mds informacion sobre el funcionamiento del AFM
ver la referencia [108].

También se obtuvieron imigenes con un microscopio electrénico de barrido ESEM FEI
Quanta 200 ambiental operado en alto vacio. M4s informacion sobre la técnica de SEM en la

referencia [109].

5.2.5. Alineamiento por tension de corte.

La mayoria de las aplicaciones (grillas polarizadoras, nano-alambres, circuitos semi-conductores,

etc.) que involucran la transferencia de patrones cilindricos derivados de monocapas copoliméri-
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cas requieren patrones con orden de largo alcance [10,44,110].

En general, debido a que las monocapas provienen de una soluciéon homogénea, luego de
obtener los films por spin coating, estos presentan un alto desorden orientacional, (ver figuras
5.3ay 5.4a) y si bien mediante tratamientos térmicos por encima de la temperatura de transi-
cion vitrea del bloque de PS se puede favorecer el ordenamiento del sistema (figuras 5.3b y
5.4b), en sistemas esmécticos el orden orientacional estd controlado por defectos topoldgicos
cuya velocidad de aniquilacién es extremadamente lenta. Siendo el mecanismo fundamental
de ordenamiento la aniquilacion de cuadrupolos de disclinaciones [32]. La longitud de corre-
lacién orientacional &, sigue una ley de potencias con el tiempo cuyo exponente es de 1/4
(& ~ t/4) [32,65, 111-113]. Entonces, para alcanzar orden orientacional de largo alcance me-
diante tratamientos térmicos, se requeririan tiempos muy largos, volviendo poco préctico este
método para aplicaciones tecnoldgicas.

En la literatura se han explorado diversas alternativas para controlar el ordenamiento de
sistemas esmécticos, tales como graphoepitaxy' [114] o chemoepitaxy? [115] Sin embargo,
estos métodos en general no logran reducir de manera adecuada la densidad de dislocaciones en
el sistema o implican generar zonas alternantes con y sin patrén, lo cual reduce el area efectiva
de uso [114,115].

Un método alternativo para alinear fases esmécticas, desarrollado por Angelescu y colabo-
radores, es aplicar una tensién de corte uni-direccional mientras se calienta el film por encima
de la temperatura de transicion vitrea del bloque de PS [31,116-120]. La tension de corte actda
como un campo externo imponiendo una direccion preferencial para el ordenamiento, favore-
ciendo de esta forma que el sistema evolucione mucho mas rapido hacia el estado de equilibrio.
Este proceso es muy efectivo y eficiente dado que permite ordenar grandes dreas (~ 1 cm?) en
muy poco tiempo (~ 30 minutos). Es de sefialar que seria practicamente imposible ordenar una

muestra mediante tratamientos térmicos con estas longitudes de correlacion dado que el proceso

! Autoensamblado dirigido por sustratos estructurados topograficamente. Por ejemplo: sustratos con surcos.
2 Autoensamblado dirigido por sustratos quimicamente estructurados. Por ejemplo: sustratos que contengan
lineas/guias quimicamente modificadas capaces de atraer un componente del copolimero bloque.
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involucraria dias de tratamiento a altas temperaturas y el polimero sufriria degradacion.

Figura 5.3: Ordenamiento de PS-b-PEP 4/13 a) AFM del film de PS-b-PEP luego de deposi-
tarse sobre el sustrato. El sistema se encuentra altamente desordenado. b) El mismo film tratado
térmicamente por 16 hs a 130 °C' ¢) Otro film de la misma solucién alineado por tension de corte
de 5 kPa a 130 °C por 30 minutos. En los insets de cada imagen se muestran las amplitudes de
las transformadas de fourier asociadas.

A pesar de tener tratamientos térmicos similares, la densidad de defectos del film de PS-b-
PEP 4/13 (figura 5.3b) es mucho menor que la densidad del film de PS-b-PHMA 33/78 (figura
5.4b). Esto se debe fundamentalmente a que la dindmica del sistema depende también de la
masa molecular y, en consecuencia, de la longitud de la cadena /N (ver tabla 5.2). En general,
cadenas mds largas demoran mds en escapar de los entrelazamientos teniendo dindmicas mas
lentas.

Es interesante ver como cambia el médulo de la transformada de fourier® graficada en
los insets para cada estado en las figuras 5.3 y 5.4. En el estado a) de ambos copolimeros, la
transformada muestra un halo caracteristico del orden liquido y una baja selectividad de escala.
En b), se define claramente el patrén esméctico, y la amplitud de la transformada se concentra
en el circulo asociado a la distancia entre dominios, lo que indica que el sistema todavia carece
de direccion preferencial.

Notar también la diferencia de tamafio entre los circulos de Fourier caracteristicos en cada

3La transformada de fourier aporta informacién global sobre los modos dominantes en el sistema en el espacio
reciproco K. Estos modos tienen relacién directa con las longitudes de onda caracteristicas (\) del sistema (| K| =
27 /), por lo que resulta una herramienta ideal para analizar sistemas que forman patrones.
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Figura 5.4: Ordenamiento de PS-b-PHMA 33/78 a) AFM del film de PS-b-PHMA luego de
depositarse sobre el sustrato de silicio. El sistema se encuentra altamente desordenado. b) El
mismo film tratado térmicamente por 16 hs a 150 °C'. ¢) Otro film de la misma solucién alineado
por tensién de corte de 10 kPa a 150 °C por 30 minutos. En los insets de cada imagen se
muestran las amplitudes de las transformadas de fourier asociadas.

transformada. Los vectores de onda asociados a los circulos de mdxima intensidad espectral
del PS-b-PHMA son mas pequefios que los del PS-b-PEP, y esto obviamente se debe a que
Aps—b—pHMA > Aps—pv—prp 10 que implica Kps_y_puya < Kps_p—prp (K| = 21/X).

Se detalla a continuacién el método de alineamiento por tension de corte desarrollado. Lue-
go de depositar el film delgado por spin coating, sobre este y previo a aplicar la tension de corte,
es necesario colocar una capa (pad) de polidimetilsiloxano curado (PDMS). La funcién de este
pad es transferir la tension sin dafiar el film de copolimero (debido a la baja afinidad de los
polimeros entre si, es despreciable la cantidad de copolimero que se adhiere al pad al finalizar
el proceso).

El PDMS es obtenido mezclando PDMS dimetil-vinil-terminado con el agente curante (Dow
Cornings Sylgard 184) en proporcion 10:1. Luego ~ 2 g de la mezcla de los precursores se
depositan en una caja de petri que contiene una oblea de silicio de 3” con plano cristalino
expuesto <1 0 0> (Silicon Quest Internacional). Colocar el silicio cristalino como base del
PDMS a curar asegura que el plano de contacto entre el film y el pad resulte plano. El film debe
ser curado por 24 hs a 70 °C. El producto final es un film de silicona (PDMS curado) de ~ 1

cm de altura. De este film, se cortan los pads del tamafio deseado.
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Sobre el pad de silicona se coloca una placa de vidrio, ttil para aplicar la tension de corte, y
sobre esta se colocan las pesas necesarias seguin la tension requerida para alinear el sistema. Esta
placa es arrastrada horizontalmente a través de un hilo por otra pesa que desciende verticalmente
por efecto de la gravedad. El dispositivo se encuentra sobre una platina calefactora, con la

a - b]

—

Figura 5.5: Alineacion de cilindros por tension de corte. a) Ilustracion de la idea. b) Ilustra-
cién del resultado final.

que se calienta el sistema para favorecer la dindmica de ordenamiento del copolimero (para
mas detalles ver referencias [31,116,117]). Un esquema del método se puede ver en la figura
5.5. El método y dispositivo empleados para alinear los sistemas usados en esta tesis fueron
desarrollados por el Dr. Dan Angelescu [31,116,117].

Los copolimeros de simetria cilindrica utilizados fueron alineados en las siguientes condi-

ciones:

= PS-b-PEP 4/13: temperatura de annealing: 130° C, usando entre 5 kPa y 7,5 kPa de ten-

sién de corte, sobre drea de 1 ¢m? durante 30 minutos.

= PS-H-PHMA 33/78: temperatura de annealing: 150° C, usando entre 5 kPa y 10 kPa de

tension de corte, sobre drea de 1 ¢m? durante 30 minutos.

Las figuras 5.3c y 5.4c muestran los patrones alineados después de aplicar la tension de corte.
Este tipo de micrografias, exhibiendo un orden orientacional de largo alcance, se pueden ob-
tener sobre toda la superficie de alineamiento (~ 1 ¢m?). En general, la densidad de defectos
conseguida por esta técnica es menor o igual a 1 defecto por um?. Como se puede confirmar

en los picos maximos presentes en las transformadas de fourier asociadas (calculadas numéri-
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camente con el algoritmo de la transformada rdpida de Fourier, FFT a partir de ahora), insets
de las figuras 5.3c y 5.4c, la calidad del alineamiento es excelente.

La tension de corte puede también transformar films con morfologia esférica en cilindros
orientados en la direccion de la tension. Hong y colaboradores observaron este fendémeno en
monocapas y bicapas de esferas de PS-b-PI [121]. Encontraron que hay un umbral de tension
y temperatura a partir del cual ocurre la transicién. Este umbral depende fuertemente de la
asimetria del copolimero. Pues, cuanto més asimétrico es, mds se encuentra dentro de la zona del
diagrama de fase asociada a las esferas y, por lo tanto, més dificil es inducir la transformacion.
Si bien la configuracion puede ser capturada al enfriar el film, esta simetria inducida no es la de
equilibrio, de forma que al tratarlo térmicamente, retoma la morfologia esférica. Asi, la tension
de corte unidireccional no es un buen mecanismo para favorecer el ordenamiento en sistemas

hexagonales.

5.3. Extraccion de films delgados del sustrato

Una parte importante del trabajo experimental consistio en buscar un método que permitiera
obtener monocapas libres de soporte para su posterior manipulacién y recombinacién. Los films
tienen espesores tipicos en el rango de los ~ 50 nm por lo que son muy fragiles y se rompen
facilmente durante la manipulacion. Entonces, despegar los film del sustrato no es algo trivial,
pues en general los films se ligan fuertemente al sustrato de silicio, lo que dificulta e imposibilita
su extraccion.

Una de las ideas abordadas fue utilizar un sustrato intermedio de sacrificio (entre el silicio
y la monocapa de copolimero) que fuera soluble el agua.

Primero, se prob6 hacer films intermedios a partir de una solucién de sacarosa al 1 % en
agua desionizada. Efectivamente, como primera aproximacion, la capa intermedia de sacarosa
funciond y permitié la flotacién de los films de copolimeros sobre agua. Pero, los films de

sacarosa tuvieron algunos problemas de reproducibilidad. Muy pocas veces los films resultaron
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uniformes y de buena calidad. En general, los films resultantes presentaban agujeros o efectos

de dewetting. En la imagen 5.6 se pueden observar los defectos tipicos de los films de sacarosa.

Figura 5.6: Capa intermedia de sacarosa: Imédgenes de microscopio Optico de los films gene-
rados a partir de sustratos de sacarosa, notar los agujeros y la baja uniformidad de los films.

Una dificultad adicional de este método se observé al intentar ordenar la capa de cilindros con
la técnica de alineamiento por tension de corte (ver seccidn 5.2.5). La alta temperatura de esta
técnica (~ 150 ° (') induce la degradacion de la sacarosa, haciendo que la capa intermedia deje
de ser soluble en agua, impidiendo despegar el copolimero.

Como alternativas para material de sacrificio también fueron explorados otros dos polimeros
hidrofilicos el poli(4-estirensulfonato de sodio) (PSSNa) [122] y el poli(écido 4-estirensulfoni-
co) (PSS) [123], cuyos detalles moleculares se encuentran en la figura 5.7).

Con el PSSNa se prepararon dos soluciones al 1 %, una en agua desionizada y otra en
isopropanol (Fisher, ACS grade). Se encontr6 que este polimero no es soluble en isopropa-
nol. A partir de la solucién en agua, se obtuvieron capas intermedias solubles en agua, que
efectivamente permitieron despegar los films de copolimeros, aunque con este compuesto se
encontraron también problemas de reproducibilidad similares a los de las capas de sacarosa.

Dado que el PSS se presentaba como una solucién en agua al 18 %, para generar los sus-
tratos de sacrificio fue necesario primero evaporarla en orden de extraer el agua y dejar el PSS
puro. Para tal fin, la solucién fue secada en un horno de conveccién a 85 © C' por 6 horas.

A partir del PSS disecado, se prepararon 2 soluciones con el PSS al 1 %, una en agua

desionizada y otra en isopropanol (Fisher, ACS grade). Los mejores resultados se consiguieron
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Figura 5.7: Polimeros hidrofilicos utilizados como sustrato de sacrificio: a) Poli(4-
estirensulfonato de sodio) [122] (Sigma-Aldrich, con masa molecular de M,, = 10° g/mol. b)
Poli(4-estirensulfénico 4cido) [123] (Sigma-Aldrich, con masa molecular de M,, = 7,5 x 10*
g/mol).

con la solucion de isopropanol. Con este film intermedio fue posible flotar films alineados por
tension de corte, uno de los principales objetivos experimentales de esta investigacion. Las capas
de PSS se obtuvieron directamente sobre el sustrato de silicio a 5000 rpm durante 60 segundos:
por elipsometria se determind que su espesor se encuentra en el rango de los 40-50 nm. Luego
de asegurar el secado de la capa de PSS, sobre esta se deposité una monocapa de copolimero
(detalles de estas condiciones en la tabla 5.3).

En este punto, es importante mencionar que el PSS no es soluble en tolueno, lo que per-
mite suponer que la capa de PSS queda intacta luego de depositar sobre esta la solucién de
copolimero.

La técnica para despegar los films desarrollada en el marco de esta tesis consiste en intro-
ducir la monocapa de copolimero sobre el PSS en un dngulo de ~ 45 © en una caja petri llena
casi en su totalidad con agua deionizada. Se introduce el film que se desea flotar (esferas o ci-
lindros alineados) lentamente para permitir la disolucién paulatina de la capa de PSS, mientras
la monocapa del copolimero se va despegando y flota sobre la superficie.

La tension superficial del agua juega un rol importante en este proceso dado que se encarga

de mantener estirado el film delgado. Luego, el film que se encuentra flotando en el agua puede
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Figura 5.8: Técnica para despegar los films delgados de copolimero como sustratos de sa-
crificio. a) Ilustraciéon esquemdtica de como queda la configuracién de la bicapa de PSS y
copolimero soportadas en silicio. b) Se introduce lentamente el sustrato con los films en el agua
a ~ 45 ° y la capa de copolimero se va despegando paulatinamente. c) Fotografias del proceso
paso a paso. Notar en las imagenes (3) como, en la parte final del despegue, el film es capaz de
mantener flotando el sustrato de silicio. Cuando el despegue se completa, el film queda en la
superficie flotando y el sustrato de silicio se precipita hacia el fondo en (4). En el dltimo panel
se muestran dos films redepositados sobre una pieza de silicio.

ser capturado ya sea con un sustrato de silicio, con o sin capas previas, o con una grilla de TEM
segln lo que se desee estudiar.

En la figura 5.8 se muestra el detalle experimental del proceso (5.8c) para despegar/flotar

los films.

5.4. Films sin soporte y deformaciones fuera del plano

Como mencionamos en el apartado anterior, los films pueden ser redepositados también so-

bre grillas de TEM (de 25 um de espaciado de maya), como muestra la figura 5.9a. El film



5.4. Films sin soporte y deformaciones fuera del plano 91

Figura 5.9: Capturando films: a) Proceso de redeposicion de films delgados sobre grillas de
TEM. El film flota en la superficie del agua (no es visible en la fotografia debido a su transpa-
rencia). b) Imagen de microscopio 6ptico del film redepositado sobre la grilla.
sobre la grilla es visible por microscopia Optica en la figura 5.9b. El film que se encuentra entre
los espaciados de la grilla estd libre de soporte (figura 5.9b) y entonces libre de deformarse
fuera del plano en orden de relajar posibles tensiones locales. Dado que el AFM permite medir
simultdneamente altura y morfologia, la idea se basa en tratar de medir estos datos en las zonas
en que el film estd libre de soporte y tratar de determinar si las deformaciones locales presen-
tes estan correlacionadas con los defectos topoldgicos (es decir, explorar experimentalmente la
hipétesis de que los defectos son fuente de curvatura). Los primeros resultados fueron obtenidos
con un film PS-6-PHMA 18/95, de un espesor de 34 nm, recocido a 150°C por 18 hs. en vacio.
En films delgados planos, este copolimero da lugar a la formacién de una estructura hexagonal
de dominios formados por esferas de ~ 8 nm de didmetro. Las mediciones obtenidas se obser-
van en la figuras 5.10a (fase) y 5.10b (altura). Para encontrar los defectos del sistema hexagonal,
se aplico la triangulacién de Delaunay usando el algoritmo de Fast Marching (detalles de este
método en el apéndice B). La figura 5.10d muestra una reconstruccién 3D del film incluyendo
la triangulacion.

Si bien las variaciones en altura son notables, no parece haber una correlacion directa entre
las deformaciones fuera del plano de este film y la distribucion de los defectos. Como se puede

ver en la figura 5.10d, los defectos parecen tener una distribucién uniforme sobre la superficie
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Figura 5.10: Imagen AFM de PS-b-PHMA 18/95 sin soporte: a) Imagen de fase del film.
b) Variacion de altura, notar la amplitud. c) ReconstrucciQn 3D combinando altura y fase. d)
Reconstruccion 3D de altura y triangulacion de Delaunay. Area de imagen: 2 pum x 2 um.

con una longitud de onda pequefia en comparacién con la longitud de onda de las deforma-
ciones. Aparentemente, en este caso, las arrugas no se deben a la relajacion de las tensiones
inducidas por los defectos. También se exploraron films con simetria esméctica de PS-b-PHMA
33/78, con un espesor de 36 nm, con 18 hs de tratamiento térmico a 150°C en vacio. Los resul-
tados se muestran en la figura 5.11 para dos zonas distintas del film. Se obtuvieron alrededor
de 20 imagenes similares, donde nuevamente no se evidencia un acople directo entre las defor-
maciones del film y los defectos. El médulo de flexion w;, (bending modulus) de la membrana,
depende fuertemente del espesor del film §, escalando como k;, ~ &3 [124] y el espesor de
los films explorados es relativamente grande. Evidentemente, la energia eldstica asociada a los
defectos es insuficiente para deformar el film. Entonces, tanto en los patrones de simetria hexa-

gonal (PS-b-PHMA 18-95) como esméctica, (PS-b-PHMA 33-78) los films resultan demasiado
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Figura 5.11: Film de PS-b-P,HMA 33-78 sin soporte: a) Area de 2 jm x 2 um escaneada en
un espaciado de la grilla. b) Area de 4 um x 4 m escaneada en otro espaciado de la grilla.

gruesos como para manifestar la energia de defectos embebidos en el film. Para reducir la re-
sistencia a la deformacién fuera del plano, aqui también se estudiaron films de PS-b-PEP 4/13.
5/13. Como estos tenian espesores del orden de los 18 nm, su médulo de flexién debia ser mu-
cho menor. El inconveniente fue que estos films son muy fragiles, y en general no resisten el
proceso de redeposicion y medicién con el AFM. La figura 5.12a muestra un film de PS-b-PEP
4/13 tratado térmicamente a 130 ° C por 2 horas (18 nm de espesor). La figura 5.12b muestra
como la mayoria de los espacios de la grilla carecen de film. Los circulos azules sefialan algunos

sectores con pequefios restos de film roto.

Figura 5.12: Film de PS-b-PEP 4/13: a) Film de PS-b-PEP 4/13 tratado térmicamente por 2
horas en vacio a 130 © C. Area mostrada: 1.4 zm x 2 zzm b) Imagen de microscopio Gptico del
film redepositado sobre la grilla de TEM. Como se puede notar, en la mayoria de los espacios
de la grilla no hay film. Los circulos azules sefalan restos de films rotos.

Por lo tanto, para poder ver mas claramente el acoplamiento entre los defectos y la geometria
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de los films, seria necesario explorar sistemas con espesores intermedios.

5.5. Conclusion

En este capitulo, se detallé6 un método experimental novedoso desarrollado para esta tesis.
El método permite despegar los films delgados de los sustratos, abriendo un panorama comple-
tamente nuevo tanto para aplicaciones tecnolégicas como de ciencia bésica.

En términos tecnoldgicos, extraer y manipular las monocapas permite la creacion de com-
plejas y novedosas estructuras tridimensionales, mediante el apilamiento de monocapas copo-
liméricas individuales (esta idea se desarrolla experimentalmente en el proximo capitulo).

Desde el punto vista bésico, los films delgados podrian ser redepositados en sustratos de
topografia controlada (como sustratos sinusoidales), y de esta manera, se podrian testear los
resultados obtenidos mediante simulaciones en el capitulo anterior. Por otra parte, la redeposi-
cion de los films sobre sustratos perforados (como por ejemplo, grillas TEM) permitiria estudiar
films sin soporte y explorar la idea de los defectos como fuente de curvatura. Desafortunada-
mente, en este trabajo de investigacion, no resulto posible encontrar evidencia s6lida sobre esta
hipétesis, puesto que los films de PS-6-PHMA fueron demasiado gruesos para arrugarse (alto

modulo de flexion) y los films de PS-b-PEP, demasiado fragiles.



Capitulo 6

Mas alla de los films delgados: nuevas

estructuras y simetrias 3D

6.1. Introduccion

Durante las ultimas dos décadas, tanto copolimeros bloque como otros sistemas con capa-
cidad de autoensamblarse, han venido siendo intensamente estudiados con perspectivas de ser
utilizados en diversas aplicaciones nanotecnoldgicas, que van desde la electronica o la optoe-
lectrénica hasta la nanofluidica, celdas fotovoltaicas, filtros moleculares, entre otras [10, 11].

Los copolimeros bloque autoensamblados surgen como atractivos candidatos debido a su ca-
pacidad de generar estructuras ordenadas con alta resolucion en la nanoescala [28,29]. Ademas,
su compatibilidad con técnicas convencionales de procesamiento, les da una alta rentabilidad.
Esta ventana es muy atractiva para el sector productivo, dado que permitiria llevar a escala
industrial las aplicaciones [10,21,22].

Controlando la estructura molecular del copolimero bloque, es posible obtener una amplia
variedad de nanoestructuras con predecibles propiedades quimicas, mecénicas, electronicas o de
transporte especificas. En fundido, los copolimeros bloque han sido empleados para fabricar, por

ejemplo, materiales nanoporosos [125] para dosificacion de drogas [126] y como plantillas para
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arreglo de nanopuntos o nanoparticulas via remocién selectiva [10,22]. Usando films delgados
de copolimeros bloque como plantillas, se han conseguido fabricar grillas polarizadoras [110],
cristales fotonicos [10], arreglos de alta densidad de nanoalambres [44], nanopuntos [39], [127]
y medios magnéticos de alta densidad [35].

Tal como se menciono en el capitulo 2, las estructuras de equilibrio de los copolimeros blo-
que estan determinadas por la topologia molecular, la secuencia de los bloques, la composicion,
el tamafio de la molécula y los pardmetros de interaccion entre los bloques quimicamente di-
ferentes. Las estructuras de copolimeros bloque con arquitecturas relativamente simples, como
dibloques AB o tribloques ABA, incluyen fases esféricas, cilindricas, doble giroide o nanodomi-
nios lamelares [28,29]. Sin embargo, al aumentar la complejidad de la arquitectura molecular,
el nimero de estructuras de equilibrio accesibles puede llegar a ser enorme [128]. También en
sistemas confinados en nanogotas o nanofibras, las morfologias de equilibrio observadas en vo-
lumen pueden ser frustradas derivando en la aparicion de nuevas estructuras y simetrias [25-27].
El confinamiento en films delgados también puede frustrar las simetrias observadas en fundido.
Dependiendo de la longitud de escala y la afinidad de cada bloque con el sustrato, una gran
variedad de morfologias pueden ser obtenidas [21-24].

Debido a que uno de los requerimientos basicos para las aplicaciones nanotecnoldgicas es
la de obtener estructuras bien ordenadas (con orden de largo alcance), hasta la fecha la principal
dificultad a superar es la de obtener un control preciso de morfologias y defectos. La presencia
inevitable de defectos topoldgicos rompe tanto simetrias orientacionales como traslacionales,
dificultando el control de las propiedades fisicas locales del sistema. Cuando el copolimero
se autoensambla, los defectos topoldgicos surgen naturalmente como consecuencia de que los
estados de equilibrio estdn degenerados (diferentes orientaciones de la fase cristalina tienen
idéntica energia). En los ultimos afios, se han propuesto una serie de mecanismos de control
cuyo efecto final es la eliminacién de la degeneracion y la obtencién del sistema en el estado
fundamental [22]. Por ejemplo, se han utilizado: técnicas grafoepitaxiales, campos eléctricos,

tension de corte, flujo elongacional, gradientes térmicos, etc [10,21,46,47,72,116,117].
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La mayoria de los enfoques que dependen de sistemas autoensamblados se han basado en
controlar films de copolimeros bloque conteniendo una sola capa de nanodominios, como es-
feras o cilindros paralelos o perpendiculares al sustrato [10,22]. Sin embargo, recientemente
ha habido un creciente interés en obtener estructuras tridimensionales mas complejas [23, 129].
Estructuras ordenadas en las tres dimensiones espaciales permitirian desarrollar gran diversidad
de aplicaciones tecnoldgicas, incluyendo dispositivos de almacenamiento digital, membranas
selectivas o cristales foténicos. Si bien los copolimeros se autoensamblan en estructuras tridi-
mensionales, en estos sistemas los defectos topoldgicos son de dificil remocion y las simetrias
accesibles son muy limitadas [32, 33].

Usualmente, en el confinamiento de los films, uno de los bloques del copolimero tiene mas
afinidad con el sustrato. Entonces, en sistemas lamelares, las lamelas tienden a colocarse para-
lelas al sustrato cuando el espesor del film es un multiplo entero del espaciado entre dominios.
Islas, terrazas o agujeros, aparecen cuando el espesor no es multiplo entero de esta longitud
caracteristica [10]. En bicapas de copolimeros bloque con estructuras esféricas [130] o cilindri-
cas [131], [132], la red de nanodominios en cada capa, comparten el mismo ordenamiento
y la misma orientacidn, aunque las capas estdn desfasadas lateralmente entre si. En trabajos
recientes, Jeong y colaboradores usaron alineamiento por tension de corte sobre un film de
poliestereno-b-polidimetilsiloxano para fabricar una bicapa de lineas orientadas de SiOx, en
donde la orientacion entre las capas puede ser independientemente controlada [133]. En este
caso, la primer capa de copolimero bloque fue reducida hasta generar arreglos de SiOx por
remocion con plasma previo a depositar la segunda capa, de manera que sélo una capa de co-
polimero bloque estaba presente en cada etapa del proceso [133]. Kim y colaboradores lograron
obtener nanogrillas, mediante un proceso de multiples pasos, aunque con ciertos problemas de
reproducibilidad [134]. En primer lugar, consiguieron alinear por tensién de corte una mono-
capa de cilindros y entrecruzarla con radiacién UV para capturar la simetria. Luego, sobre esa
capa depositaron otra monocapa repitiendo el proceso s6lo que esta vez aplicando la direccion

de alineamiento de manera perpendicular. No obstante, la capa inferior sufria deformaciones
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cuando se aplicaba el alineamiento por tension de corte de la capa superior [134].

Figura 6.1: Esquema de las estructuras generadas mediante apilamiento de monocapas. a)
Cilindros alineados sobre la capa de PSS. b) Esferas ordenadas hexagonalmente depositadas
sobre una capa de cilindros alineados. c) Dos capas de cilindros alineados apiladas perpendicu-
larmente.

En las siguientes secciones, se presentard un novedoso método experimental para producir
estructuras fuera del equilibrio por apilamiento de monocapas de copolimeros bloque con si-
metria hexagonal y esméctica. Por ser un método de multiples pasos, permite controlar de forma
independiente el orden orientacional de cada capa, se puede usar para apilar cilindros alinea-

dos, esferas o lamelas, e incluso permite combinar monocapas con diferentes composiciones

quimicas. La figura 6.1 ilustra la idea a desarrollar en este capitulo.

6.2. Bicapas de cilindros - Obtencion de grilla.

Con el fin de realizar los apilamientos, fue necesario primero extraer la monocapa del sus-
trato de silicio. Para lograrlo, se utilizé un sustrato de sacrificio soluble en agua, intermedio
entre el film del copolimero y el silicio (ver detalles en el capitulo anterior). El sustrato elegi-
do fue una capa de Poly(acido 4-estirensulfonico) (PSS) [123], que es un polimero soluble en
agua. Las capas intermedias con espesores ~ 40 — 50 nm (segtn elipsometria) fueron obteni-
das por spin coating a 5000 rpm. Los detalles de la técnica de extraccion de films del sustrato
estan descriptos en la seccion 5.3. Los copolimeros con simetria cilindrica usados en esta tesis
son: PS-b-PHMA 33/78 (poliestireno-b-polihexilmetacrilato) y PS-b-PEP 4/13 (poliestireno-b-

(polietileno-alt-propileno)), y sus caracteristicas se encuentran en la seccion 5.2.1. Los films de
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Il silicio
PSS

Figura 6.2: Proceso de apilamiento de cilindros a) Se deposita primero el film de PSS y sobre
este el del copolimero con simetria cilindrica. b) Se aplica alineamiento por tension de corte
para alinear los cilindros. c) En este punto, es apropiado verificar la calidad de alineamiento
mediante AFM. d) Se introduce lentamente el sustrato con ambos films en un dngulo de 45° en
agua deionizada. El film quedara flotando sobre el agua, de donde sera finalmente redepositado
sobre otro sustrato o film para concretar el apilamiento en la configuracién deseada.

estos copolimeros provienen ambos de soluciones al 1 % en masa de tolueno, un buen solvente
para ambos copolimeros y mal solvente para el PSS. La figura 6.2 muestra un esquema del pro-
ceso desarrollado para apilar monocapas de copolimeros con simetria cilindrica. Consta de un

proceso de multiples pasos:

1. Preparar un film de PSS sobre el sustrato de silicio y sobre este el film del copolimero

(detalles sobre la preparacion en la seccién 5.2.2.)
2. Alinear los cilindros por tension de corte (detalles del método en la seccién 5.2.5.)
3. Extraer el film del sustrato flotdndolo en agua (detalles en la seccion 5.3).

4. Finalmente, redepositar el film que flota en agua con un sustrato virgen u otra monocapa

previamente alineada, segtn sea el apilamiento deseado.

El proceso de apilamiento se realiza a temperatura ambiente, muy por debajo de la tempera-

tura de transicion vitrea del bloque de PS. Es por eso que la estructura y la simetria inducidas en
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cada monocapa por los diferentes tratamientos son termodindmicamente estables y se preservan
durante todo el proceso.

Ademés, es importante destacar que luego de aplicar el alineamiento por tension de corte,
los sustratos con los films alineados son cortados rectangularmente, haciendo coincidir el lado
mas largo con la direccion de alineamiento. Inducir esta forma en el sustrato oficia de referen-
cia, porque permite conocer la direccion de alineamiento en las posteriores manipulaciones. Al
utilizar la forma del sustrato como referencia, resulta facil seleccionar el dngulo entre capas

dado que basta con estimar el dngulo entre los dos rectangulos (ver la figura 6.2¢).

Figura 6.3: Micrografia AFM sobre la bicapa. a) Imagen AFM obtenida sobre la bicapa con
alta Drive Amplitud. b) Ampliacion de zona de interés.

Buscando caracterizar el grillado obtenido luego del apilamiento, se intenté medir la grilla
formada por los cilindros de la bicapa con el AFM. Aumentando paulatinamente el valor de
Drive Amplitud (parametro asociado con la amplitud de la oscilacion del modo tapping), se
buscé lograr una alta penetracién de la punta sobre la bicapa. El objetivo de incrementar la
amplitud de tapping es que la punta de AFM golpee con suficiente fuerza/amplitud la primera
monocapa, logrando traspasar su matriz gomosa de PHMA, para detectar los cilindros vitreos
de PS de la segunda capa. Un ejemplo de los resultados obtenidos se muestran en la figura 6.3.
Se puede visualizar la zona de los cilindros y zonas tipo grilla. Repitiendo las mediciones en

la misma ventana se constat6 una baja reproducibilidad de los resultados. De esta forma y para
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Figura 6.4: Bicapas de cilindros. a) Microscopia 6ptica del sustrato con los cilindros apilados.
La zona clara del sustrato contiene la monocapa inferior que se encuentra adherida al sustrato
de silicio. La parte oscura es la zona de la bicapa. b) Micrografia AFM de la capa inferior. ¢)
Micrografia de la parte superior luego del apilamiento. d) y €) Micrografia AFM en el borde de
las capas apiladas. Notar las diferentes orientaciones de los cilindros en ambas capas.
lograr medir la calidad de la grilla, se opt6 por realizar las capturas de AFM en los bordes de la
capa superior, lugar donde se formaba el escalon y ambas simetrias eran accesibles por el AFM
(figura 6.4).

Para centrar la ventana de medicién del AFM justo en el escalén, se comenzaron midien-
do zonas relativamente grandes, de 20 um x 20 um. Claramente con este tamafio de barrido,
el microscopio no es capaz de resolver la simetria de cada monocapa, aunque si permite ver

con facilidad el escalén en los datos de altura. Luego, cambiando los pardmetros de offset del

instrumento, fue posible centrar el escalon en la ventana de medicidén. De manera reiterada, se
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Figura 6.5: Bicapas de cilindros - SEM y AFM. a) y b) Imdgenes SEM con diferente magni-
ficacién de bicapas de PS-b-PHMA 33/78 apiladas, ambas tomadas cerca del borde de la capa
superior. El inset superior del panel a) muestra la FFT de los datos de SEM, revelando que el
angulo de rotacion entre los cilindros de las dos capas es de 84°. El panel ¢) muestra una re-
construccién 3D (altura+fase) de los datos de AFM para el mismo sistema. Notar el escalon y
la buena calidad del alineamiento. d) Imagen SEM de zona del mismo sistema. Notar como se
separan los cilindros de la capa superior en el escalén, quizas un efecto generado por la tension
superficial del agua.
fue refinando el tamaifio de la ventana de andlisis y la ubicacion del escalén. Finalmente, se
alcanz6 a centrarlo con ventanas apropiadas (~ 2 pm x 2 pm) para visualizar la simetria de las
capas (figuras 6.4d y 6.4e).

En las micrografias de AFM 6.4d y 6.4e se pueden observar claramente ambas capas y
la orientacion relativa entre los patrones, demostrando la potencionalidad de la técnica. Tam-
bién se obtuvieron imdgenes de SEM de los apilamientos como se puede ver en la figura 6.5.

Finalmente, fue posible visualizar la grilla con los datos obtenidos por SEM. En la figura 6.6a el

panel izquierdo (con borde negro) es el médulo de la transformada de Fourier de la micrografia
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Figura 6.6: Medicion de Grilla. a) Imagen SEM donde se pudo ver la grilla. El inset con borde
negro es la FFT de toda la imagen. El inset con FFT de borde punteado azul es la transfor-
mada solo de la monocapa inferior (delimitada con linea punteada azul). El inset con FFT de
borde punteado rojo es la transformada s6lo de la parte superior de la imagen delimitada con
linea punteada roja. En esta zona, se encuentran ambas capas apiladas, notar los 4 maximos. b)
Filtrado FFT agresivo de la imagen para visualizar finalmente la grilla.

SEM. Como es de esperar en la grilla, se destacan los 4 méximos de intensidad asociados con
la caracteristicas de simetria del sistema (ver figura 6.6a).

La figura 6.6a también muestra la FFT de cada capa. Para la zona que contiene la mono-
capa inferior (delimitada con linea punteada azul). Se observan que hay s6lo 2 picos maximos
asociados con la simetria de esta zona. En la zona donde estidn las dos monocapas, se pueden
ver los 4 méximos en la FFT, lo que sugiere que la gota electrénica del SEM penetr6 lo sufi-
ciente como para captar informacion de las dos monocapas (inset superior derecho). Luego de
conseguir evidencia de la grilla, un filtrado FFT agresivo sobre la imagen (inset de 6.6b) y su

posterior transformacion inversa, permiten realzar y relevar finalmente la grilla en la zona de

superposicion.



6.3. Mezclando morfologias: esferas y cilindros 104

6.3. Mezclando morfologias: esferas y cilindros

Para demostrar el potencial de la técnica y su capacidad de generar nuevas simetrias, en este
apartado se detalla el método para generar bicapas de esferas sobre cilindros alineados. Para
conseguir esto, se depositd sobre la capa de PSS una monocapa (~ 35 nm) de PS-b-PHMA

18/95 con morfologia esférica. Como se mencioné antes, dado que la capa recién deposita-
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Figura 6.7: a) Imagen de AFM de esferas de PS-b-PHMA 18/95 tratadas térmicamente, colo-
reado con la orientacién local #, indicado segtin el mapa de colores mostrado en la parte inferior
derecha (2 um x 2 um). Inset: esferas tal como resultan del spin coating, notar el ordenamiento
de corto alcance. b) Esquema del apilamiento. ¢) y d) Esferas de PS-b-PHMA 18/95 apiladas
sobre cilindros de PS-b-PHMA 33/78, en c) se colorea la superficie de acuerdo a la altura.

ba presenta un alto desorden orientacional (ver inset de la figura 6.7a), fue necesario tratarla
térmicamente con el fin de mejorar el ordenamiento y remover defectos. La bicapa PSS-(PS-
b-PHMA) fue ordenada a 125°C en vacio durante 16 hs. La figura 6.7a muestra la fase de las
esferas luego del tratamiento térmico.

Localizando las esferas y aplicando triangulacién de Delaunay fue posible determinar el
angulo # que forman los enlaces inter-esferas con respecto a los ejes [33]. Con esto fue posible
construir localmente el pardmetro de orden cristalino orientacional 1¢(r) definido en la ecua-
cién (4.6). La funcion correlacion promediada azimutalmente fue calculada gg(r) = () 16(0)
y la longitud de correlacion &g fue obtenida ajustando gg(r) con la expresion exp(—r/&g) [33].

Para el sistema hexagonal & provee una medida del tamafio de grano del sistema. Se en-
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contré que antes del tratamiento térmico, la longitud de correlacion en las esferas era de ~ 30
nm y después del tratamiento, alcanz6 los ~ 250 (observar la estructura de dominios en la figura
6.7a).

La figura 6.7c muestra la imagen AFM de una monocapa de PS-b-PHMA 18/95 depositada
sobre un film de cilindros alineados de PS-b-PHMA 33/78. La constante de red hexagonal para
la capa superior es de 35 nm (medida por AFM), y la altura del escal6n es de ~ 35 nm, medida
también por AFM, valor que resulta consistente con el espesor medido por elipsometria en el
film precursor. Notar en la imagen que en la capa superior se mantiene plana y permanece

intacta la estructura hexagonal después de la flotacién y el apilamiento.

6.4. Mezclando especies quimicas

El método de apilamiento desarrollado aqui permite la obtencién de multicapas con co-
polimeros de diferentes especies quimicas. Como se muestra en la figura 6.8, sobre una capa
de cilindros de PS-b-PEP 4/13 alineados, se desposit6 otra capa de PS-b-PHMA 33/78 tam-
bién de cilindros alineados. En este caso, la capa inferior depositada sobre un sustrato de silicio
era de PS-H-PEP y tenia 30 nm de espesor. La segunda capa de PS-b-PHMA 33/78 de 35 nm
de espesor, fue redepositada segin el método de multiples pasos explicado anteriormente. La
figura 6.8a muestra la imagen SEM de la capa de PS-b-PHMA luego de apilar. La capa de PS-
b-PEP no pudo ser observada por SEM debido al bajo contraste electrénico entre los polimeros
que forman el copolimero dibloque. Las figuras 6.8b y 6.8c muestran las imagenes de AFM
del apilamiento en un entorno del borde-escalén donde finaliza la capa superior. Debido a la
gran diferencia en el comportamiento visco-eldstico de los matrices poliméricas de PHMA y
PEP, un tnico conjunto de pardmetros para el modo tapping del AFM no es capaz de resolver
y mostrar simultdneamente ambas simetrias. Entonces, las imdgenes 6.8b y 6.8c fueron obteni-
das en la misma ventana de barrido pero con diferentes valores de Drive Amplitud, configurada

apropiadamente para ver una capa a la vez. Notar que estas dos monocapas presentan diferentes
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Figura 6.8: Mezclando diferentes especies quimicas. Bicapa formada por copolimeros
cilindricos alineados de diferentes especies quimicas. a) Imagen SEM de cilindros alineados
de PS-H6-PHMA 33/78 luego del apilamiento. b) y c¢) Imdgenes AFM de fase de bicapas api-
ladas, tomada cerca del borde de la capa superior. Tamafio de imagen: 1.5 pm x 1.0 um. Las
condiciones de captura fueron configuradas para resaltar el ordenamiento de la capa superior de
PS-b-PHMA 33/78 (panel b)) o la capa inferior de PS-b-PEP 7/13 (panel c)).

espaciados entre los cilindros: PS-b-PEP, @ = 21 nm mientras que PS-b-PHMA 33/78 tiene un

espaciado de @ = 39 nm.

6.5. Conclusion

Este método secuencial de apilamiento de capas permite la creacidon de nuevas estructuras
tridimensionales fuera del equilibrio, que nunca podrian obtenerse por autoensamblado, como
por ejemplo cilindros apilados ortogonalmente (o en cualquier d&ngulo), asi como mixtas o mul-
ticapas de copolimeros quimicamente diferentes.

Como se demostré en este capitulo, las bicapas alineadas de copolimeros con diferentes pe-
sos moleculares, y en consecuencia, diferentes longitudes de onda, permiten construir nanogri-
llas rectangulares, cuya transferencia permitiria fabricar grillas polarizadoras o nano-rectangu-
los con alto interés tecnoldgico.

Notar también que la aplicacién de este método no se restringe s6lo a la produccién de
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plantillas autoensambladas para la producciéon de materiales nanoestructurados. También son
interesantes desde el punto de vista basico, dado que amplian las fronteras, permitiendo estudiar
diversos aspectos de estas nuevas estructuras. Por ejemplo, seria realmente relevante analizar la
dindmica de interaccion de las bicapas fuera del equilibrio, como son los cilindros cruzados o
las simetrias mixtas cilindros-esferas, bajo la accion de tratamientos térmicos por encima de la
T, de los bloques de PS.

Este procedimiento puede facilitar la fabricacion de arreglos ultradensos de nanodominios
sobre grandes dreas (~ 1 ¢m?) y con simetrias complejas asi como resultar un complemento
potencial para la litografia convencional.

Ademas, este método no se limita s6lo a dos capas, puesto que repitiendo el proceso, se

puede utilizar para apilar un nimero arbitrario de monocapas.



Capitulo 7

Conclusiones generales y trabajos futuros

En esta tesis, se estudiaron distintos aspectos relacionados a procesos de relajacion y transi-
ciones de fase de copolimeros bloque. Los estudios, con componentes tedricos y experimenta-
les, se focalizaron en mecanismos fisicos de control sobre las nanoestructuras autoemsambladas
cuando los copolimeros bloque son confinados a monocapas de films delgados.

Los capitulos 1 y 2 fueron meramente introductorios. En ellos, se revisaron y expusieron
topicos utiles para el resto de la tesis. Los dos capitulos siguientes son tedricos y en ellos se
estudi6 ampliamente la hipétesis de usar la curvatura del sustrato de confinamiento como un
campo externo efectivo para el control de la nanoestructura bidimensional de copolimeros blo-
que.

En el capitulo 3, se propuso un modelo de nucleacién y crecimiento de grano grueso, apto
para modelar la dindmica de transiciones de fase de primer orden en sistemas confinados a sus-
tratos con geometrias curvas variables. Mediante aproximaciones sobre el modelo fue posible
obtener, para geometrias simples de curvatura constante, leyes analiticas. Luego, se generaliza-
ron los resultados para sustratos de geometrias mds complejas. Se encontré que la curvatura es
capaz de modificar fuertemente el valor del radio critico de nucleacién e inducir multiples ba-
rreras energéticas para el proceso. El proceso de nucleacion y crecimiento suele ser més rapido
en zonas de curvatura positiva donde las barreras locales de nucleacion son pequenas.

En el capitulo 4, se abord¢ la solucién numérica de la ecuacién de evolucién de Ginzburg-
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Landau para un pardmetro de orden conservado con el funcional de energia de Otha-Kawasaki
en orden de simular copolimero bloque de simetria hexagonal sobre sistemas de curvatura varia-
ble. Se encontr6 que parte de la frustraciéon geométrica del cristal inducida por el sustrato puede
ser compensada por la nucleacidn de defectos topoldgicos. Cuando la transicion de fase comien-
za desde un estado desordenado, el cristal nuclea primero en las zonas planas del sustrato, donde
la frustracién inducida por la geometria es baja, y procede estabilizando rdpidamente las dis-
clinaciones libres en las zonas de alta curvatura en orden de apantallar el potencial geométrico.
Se indentificaron y caracterizaron varios de los mecanismos involucrados en el proceso de re-
combinacidn y aniquilacion de defectos. Estudiando la difusidn, se determiné que las particulas
localizadas en regiones de curvatura negativa difunden maés rapido que las particulas ubicadas
en zonas de curvatura positiva o nula. De esta forma, debido al complejo acoplamiento entre la
curvatura y los defectos, la desaceleracion de la dindmica puede inhibir por completo la apari-
cion de la estructura de equilibrio. Estos efectos dindmicos deben tenerse en cuenta no s6lo en
el inicio de una transicion de fase durante la cristalizacion o la fusion, sino también en el disefio
de aplicaciones que requieran estructuras autoensambladas, como superficies funcionalizadas
con arreglos ordenados de defectos topoldgicos.

En la parte experimental, usando spin coating se obtuvieron monocapas de copolimeros
bloque de diferentes morfologias y especies quimicas, con base PS-b-PHMA y PS-b-PEP.

Los objetivos experimentales principales abordados en esta tesis requerian la extraccién de
los monocapas del sustrato sicilio. Este objetivo se alcanz6 usando una capa intermedia de sacri-
ficio entre el film y el sustrato (capitulo 5). La redeposicion de las monocoapas extraidas sobre
grillas perforadas permiti6 estudiar los films sin soporte buscando determinar si los defectos
topoldgicos del copolimero pueden relajar tensiones locales deformando la membrana (defec-
tos como fuente de curvatura). No fue posible encontrar evidencia sélida sobre esta hipétesis,
puesto que los films de PS-b-PHMA fueron demasiado gruesos para deformarse (alto médulo
de flexion) y los films de PS-b-PEP fueron demasiado frigiles.

El capitulo 6 es el dltimo capitulo experimental. En este se detalla un método experimental
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desarrollado en el marco de esta tesis que permite la construccion de novedosas y comple-
jas estructuras tridimensionales usando monocapas individuales de copolimeros de diferentes
morfologias y especies quimicas. El desarrollo consiste en un método secuencial de multiples
pasos que se puede utilizar para apilar un ndmero arbitrario de monocapas. Una de las principa-
les ventajas es que permite tener control independiente de la simetrias de cada capa, de forma
que se pueden construir complejas estructuras que nunca podrian obtenerse por mecanismos de
autoensamblado en copolimeros en fundido.

Estas estructuras resultan de alto interés tecnolégico como moldes para nanolitografia o
nanodispositivos. Aunque también son muy interesantes desde el punto de vista bdsico, pues

permitirian estudiar la interaccion de las morfologias al ser tratadas térmicamente.

Trabajos Futuros

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

-El modelo desarrollado en el capitulo 3 podria ser modificado para tener en cuenta las
contribuciones elasticas del cristal.

-El estudio realizado en el capitulo 4 podria ser profundizado sobre sustratos con otras dis-
tribuciones topograficas. También seria interesante explorar la posibilidad de estudiar sustratos
con topografias variables en el tiempo. Experimentalmente, y gracias al método de extraccion
de monocapas obtenido en el capitulo 5, se podrian testear experimentalmente los resultados
tedricos obtenidos aqui. Redepositando los films delgados de copolimeros bloque con simetria
hexagonal sobre sustratos de topografia controlada (con los que ya cuenta nuestro grupo de
investigacion), mediante tratamientos térmicos sistematicos y caracterizacion por AFM, seria
posible seguir la dindmica de ordenamiento sobre el sustrato curvo.

-Para los estudios de membranas sin soporte (capitulo 5) deberia probarse con films de
diferentes espesores y con grillas de soporte mas pequefias. También seria interesante estudiar

las posibles deformaciones de un film sin soporte, que fuera previamente alineado por tension
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de corte. Seguramente, la anisotropia eldstica inducida por los cilindros generard importantes
perturbaciones fuera del plano.

-Los estudios realizados sobre estructuras 3D mediante apilamiento de monocapas con di-
ferentes morfologias realizados en el capitulo 6 abren la puerta para estudiar la dindmica de
interaccion entre las diferentes monocapas apiladas (tanto tedrica como experimentalmente).
En el caso, por ejemplo, de los cilindros cruzados, o del apilamiento de cilindros con las esfe-
ras. Usando platinas calefactores que se adaptan a los AFM, seria posible estudiar la dindmica
in-situ. También seria importante transferir los patrones obtenidos (como los cilindros cruza-
dos tipo grilla), con RIE o ataques quimicos selectivos, en orden de evaluar la calidad de la

transferencia.



Apéndice A

Simulaciones numeéricas

A.1. Simulaciones de copolimeros bloque

Como se menciond en la seccién 2.3.4, los copolimeros de esta tesis fueron modelados
usando la energia libre de Otha-Kawasaki [54] en la ecuacion dindmica de Cahn-Hilliard [55].

Obteniéndose la siguiente ecuacion en derivadas parciales para la evolucion del sistema:

2 MALs([~ +a(l~ 2Pl +o(l~ 2+ w4 DAgg) —by (A

donde Ay g es el operador de Laplace-Beltrami y se calcula por definicion para cada geometria
en estudio (la definicién de este operador se puede encontrar en la seccion 2.4.2).

La mayoria de las simulaciones numéricas de esta tesis se implementaron en lenguaje CU-
DAy se calcularon sobre una placa grafica GPU Nvidia GTX650.

Debido a que el modelo de Ginzburg-Landau es un modelo del continuo, su implementa-
cién matricial es en general sencilla, donde una discretizacion apropiada del sistema a resolver
suele ser suficiente. Por ello, la ecuacion de evolucién (A.1), fue discretizada y programada en
lenguaje CUDA para su implementacion en la placa de GPU, como lo sugiere la figura A.1.

En general, al parametro de orden se lo iniciaba con valores aleatorios (sin correlacion

espacial alguna) y cuya amplitud se acotaba a: |i»| < 0.01.
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Figura A.1: Grilla de discretizacion: Esquema de la grilla usada para discretizar 1).

Sobre la grilla de la figura A.1, las derivadas involucradas en la ecuacién (A.1) se calcularon

numéricamente usando diferencias finitas centradas en el espacio con las siguientes expresiones:

(6%) _ Yic1; — 205 + g
,J

02x Az?

9% Yij—1 — 2¢i 5 + i
(aTy)i,j B Ay? A.2)
*Y _ Yit1j+1 — Yig1,j—1 — Yic1 41 + Yig1 01
0xdy i 4AxAy

donde en general, Ax = Ay = 0.25, mientras que la parte temporal se integré hacia adelante en

el tiempo usando el método de Euler con un paso temporal de dt = 0.005, en orden de asegurar

la estabilidad numérica.

Tabla A.1: Pardmetros de las morfologias.
Morfologia M T f a v v D b
Esferas 1.0 0300 0450 1.5 23 038 03 0.03
Cilindros 1.0 0.300 0.484 1.5 23 038 03 0.03
Lamelas 1.0 0.300 0.500 1.5 23 0.38 0.3 0.03

En la tabla A.1 se especifican, a modo de ejemplo, posibles valores para los pardmetros de
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la ecuacién (A.1) apropiados para simular las distintas morfologias accesibles por copolimeros
bloque confinados a films delgados (sistemas quasi-2D). Resultados de simulaciones obtenidas

con estos pardmetros se ilustran en la figura A.2.

Figura A.2: Morfologias simuladas: Morfologias obtenidas resolviendo numéricamente la
ecuacion (A.1) con los parametros indicados en la tabla A.1, obteniéndose: a) Esferas, b) Cilin-
dros y ¢) Lamelas.

Para finalizar esta seccion, es interesante resaltar el rendimiento de la implementacion CU-
DA de este modelo. En sistemas de 512x512 se obtuvieron simulaciones ~ 730x veces mas
réapidas que su contraparte calculadas en idénticas condiciones en un procesador monontcleo

Intel I7, mientras que para sistemas de 1024x1024, el GPU fue ~ 1200x veces mas rapido.

A.1.1. Simulaciones de Coarsening

En general, las simulaciones para los estudios de coarsening se realizaban en tres pasos. Pri-
mero, se iniciaba el sistema en un estado liquido completamente desordenado y se realizaba un
enfriamiento rdpido para generar muchos nucleos cristalinos descorrelacionados de morfologia
esférica. Luego, se configuraban los pardmetros para favorecer la dindmica de coarsening del
sistema. Finalmente, se aplicaba un procesamiento rdpido de los datos para mejorar la defini-
cién del pardmetro de orden usado. Los pardmetros utilizados en cada uno de estos pasos se

indican en la siguiente tabla:
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Tabla A.2: Parametros de simulacion.
Paso M T f a v U D b

1 1.0 0300 0450 1.5 23 038 03 0.03
2 1.0 0.193 0485 15 23 038 03 0.03
3 1.0 0206 0450 15 23 038 03 0.03

A.1.2. Simulaciones de Propagacion

Para las simulaciones que involucraban la propagacién de un frente hexagonal, primero se
extrafa un hexdgono de la configuracion de equilibrio de un sustrato equivalente. Luego, este
hexdgono se depositaba sobre un sustrato de la misma geometria, donde el parametro de orden
tenia un valor de v = 0 en todos los puntos, excepto en la zona del hexdgono. Entonces, la

propagacion se simulaba con los siguientes parametros:

Tabla A.3: Parametros de simulacion.
M T f a v u D b

1.0 0300 0450 15 23 038 0.3 0.03

A.2. Simulaciones de nucleacion y crecimiento

Para las simulaciones que involucraban nucleacién y crecimiento (capitulo 3) se discretizé la

ecuacion final de evolucion (obtenida combinando las ecuaciones (3.3) y (3.5)):

0 3 1
a_f = DAL+ 0 + (e = )¢ + 5 (n = 3e)e (A3)

tanto la discretizacion como todos los métodos numéricos antes mencionados fueron aplicados
de forma andloga en estas simulaciones. Los pardmetros para esta ecuacién son: D = 0.5,
n = 1.0, mientras que € por estar asociada con la temperatura fue una de las variables en

estudio y es por ello que se indica oportunamente en cada gréfico.
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A.3. Unidades Graficas de Procesamiento (GPUs)

La placas de procesamiento grafico, o GPU por sus siglas en inglés: Graphics Processing
Unit, es un hardware dedicado y optimizado para el procesamiento de graficos y operaciones
de punto flotante en diversos dispositivos electronicos multimedia (computadoras, smarts-tvs,
celulares, etc).

Las GPUs modernas estdn compuestas por cientos de nicleos de procesamiento en para-
lelo y memorias de muy rdpido acceso, que les permite procesar un alto numero de tareas
simultineamente consiguiendo un rendimiento superior a los procesadores multinticleos con-
vencionales, lo cual nos da una solucioén de alto rendimiento no sélo para el procesamiento

grafico para el que fueron disefiadas, sino para aplicaciones de tipo GPGPU.

A.3.1. Breve historia de la GPU como procesador de calculo

Las primeras GPU fueron disefiadas como aceleradoras de graficos y eran muy precarias
para programarlas. A fines de la década de los noventa, el hardware cada vez se volvié mas
programable, lo que culminé con la primera GPU de NVIDIA en 1999. Luego, NVIDIA im-
pondria el término GPU vy asi, profesionales, artistas y desarrolladores se unirian para crear
juegos revolucionarios con la tecnologia. Los investigadores empezaron a aprovechar su exce-
lente rendimiento de punto flotante. Surgia de esta forma el movimiento de la GPU para fines
generales (GPGPU).

Pero en ese entonces, la GPGPU estaba lejos de ser fécil, incluso para quienes conocian los
lenguajes de programacion de graficos como OpenGL. Los desarrolladores tenian que mapear
célculos cientificos en problemas que podian representarse por tridngulos y poligonos.

Esto fue asi hasta 2006, cuando NVIDIA lanzé CUDA, la primera solucién del mundo para
computacion general en las GPU. En NVIDIA se dieron cuenta de las ventajas que supondria
poner todo este rendimiento al alcance de la comunidad cientifica y decidieron invertir en mo-

dificar la GPU a fin de hacerla totalmente programable para aplicaciones cientificas y afadir
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soporte para lenguajes de alto nivel como C, C++ y Fortran. El resultado fue la plataforma de

calculo paralelo CUDA para la GPU.

A.3.2. CUDA (Compute Unified Device Architecture)

El desarrollo de aplicaciones en paralelo ya no estd restringido s6lo a aplicaciones que
se realizan en grandes y costosos equipos de computo. Actualmente, todos los modelos de
computadoras personales cuentan con al menos un procesador con dos nucleos y en algunos
casos poseen tarjetas graficas con poder computacional suficiente para llevar a cabo operaciones
de propdsito general.

En la actualidad, CUDA permite aumentos impresionantes en el rendimiento de la compu-
tacion al aprovechar la potencia de la Unidad de Procesamiento de Graficos (GPU).

Las diferencias entre la capacidad de la CPU y la GPU, es que la GPU esta disefiada para
realizar computacidn-intensiva, altamente paralela y por ello dotada de mayor cantidad de tran-
sistores que se dedican al procesamiento de datos en las unidades aritmético-légicas (ALU) en
lugar de almacenar datos en caché o controlar el flujo de informacién como se muestra en la

figura A.3.
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Figura A.3: Comparacién entre CPU y GPU.

Esto quiere decir que las GPU estdn especialmente disefiadas para llevar acabo gran canti-

dad de operaciones en paralelo. Puesto que cada elemento de procesamiento posee sus propias
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localidades de memoria, no se requiere habilitar un control de flujo sofisticado.
Los cientificos e investigadores cada vez encuentran aplicaciones mds amplias en entornos

de alto rendimiento para la computacion de la GPU con CUDA, tales como:

= Automatizacion de diseno electronico

= Animacion

» Bioinformdtica, quimica computacional y dindmica molecular

» Calculo financiero

= Defensa e inteligencia artificial

= Dinamica de fluidos

» Diseflo automatizado

= Imdgenes para medicina

» Mecanica estructural

= Mineria de datos

= Procesamiento de imdgenes y vision computarizada



Apéndice B

Triangulacion sobre espacios no Euclideos:

Método de Fast Marching

B.1. Introduccion

La triangulacion sobre superficies curvas es un problema no trivial de la geometria. Bésica-
mente triangular implica conocer la distancia geodésica entre los puntos de la red a triangular.
De obtenerse el camino geodésico, con la mitad de este camino se puede construir el poligono
de Voronoi de la triangulaciéon. Luego dos puntos que parten un lado del poligono son primeros
vecinos. El problema es que s6lo para geometrias 2D especiales y particulares se conoce una
expresion analitica para la curva geodésica entre dos puntos cualquiera. En general, conocer la

curva geodésica deviene en un problema variacional sin solucién analitica.

B.2. Un poco de historia: Método de Dijkstra

El Método de Fast Marching esta estrechamente relacionado con el algoritmo de Dijkstra
[135], que es un método muy conocido y utilizado para el célculo del camino mas corto dentro
de la red (o grilla). El algoritmo de Dijkstra, también llamado algoritmo de caminos minimos,

es un algoritmo utilizado para la determinacién del camino més corto desde un vértice origen



B.3. Método de Fast Marching 120

al resto de los vértices en un grafo con pesos. Su nombre se refiere al fisico holandés Edsger
Dijkstra, quien lo planted por primera vez en 1959. La idea subyacente consiste en ir explorando
todos los caminos mds cortos que parten del vértice origen y que llevan a todos los demas
vértices; cuando se obtiene el camino mas corto desde el vértice origen, al resto de vértices que
componen el grafo, el algoritmo se detiene [135].

El algoritmo es muy usado, por ejemplo se usa para calcular rutas en los sistemas de nave-
gacion GPS y también para confeccionar el enrutamiento de los paquetes de datos que circulan

por internet.

B.3. Método de Fast Marching

Fast marching es un algoritmo que se asemeja al algoritmo de Dijkstra para sistemas con-
tinuos. Al igual que este es un algoritmo de propagacién de frente. Fast Marching permite
encontrar soluciones aproximadas a ciertas ecuaciones diferenciales (las que implican proble-
mas de propagacioén o difusidn) y consiste en la expansion o contraccion de los bordes de una
region con respecto a una funcién de velocidad, la cual puede adoptar muchas formas o tener
muchas restricciones dependiendo del problema que se desea resolver [136].

En todos los casos abordados en esta tesis, s6lo interesan los problemas que involucran la
propagacion uniforme del frente, por lo que, a partir de ahora, se considerard la velocidad como
constante.

La propagacion de la onda de Fast Marching sigue el mismo principio que la propagacién
de la luz. La idea consiste hacer propagar un frente a velocidad constante utilizando la ecuacién
de evolucion:

oD

Eﬂzﬁpzo (B.1)

donde # es la velocidad de propagacion, aqui se toma a |i| = 1 y constante en el tiempo. La
funcion resultante D da la distancia al punto inicial, que da la curva y la distancia geodésica

entre 2 puntos arbitrarios sobre la superficie. Dado que el sistema se encuentra discretizado para
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su implementacion, D es una matriz de la dimension del sistema, en donde se indica la distancia
del nodo elegido para hacer la propagacion hacia cualquier otro nodo de la discretizacion.

Asi aplicando gradiente descendiente sobre D es posible encontrar el camino mds corto
entre 2 puntos arbitrarios, lo que equivale a encontrar el camino geodésico.

A continuacion se explicara como este método permite triangular el sistema sobre superfi-

cies curvas.

B.4. Triangulacion de Delaunay usando Fast Marching

La triangulacién permite analizar en detalle la red cristalina a través de la identificacién de
los primeros vecinos de las particulas. Coordinacidn, grado de cristalinidad y defectos topologi-
cos [33, 84] puede ser determinados mediante la triangulacién. Una vez que la posicion de las
particulas es determinada, el método comienza calculando los primeros vecinos de cada pun-
to. Para hacer esto, se ha implementado el algoritmo de Fast Marching propuesto por Sethian
en [137]. La idea es hacer propagar un frente a velocidad constante resolviendo la ecuacién

(B.1) desde cada particula del sistema y obtener las distancias geodésicas asociadas.

Figura B.1: Triangulacion de Delaunay sobre superficies curvas usando la técnica de Fast Mar-
chig. La propagacién del frente desde cada particula (a y b) permite la determinacién de pri-
meros vecinos, a partir de esto, se puede construir el diagrama de Voronoi (c) y finalmente la
triangulacion de Delaunay identificando asi los defectos (d).

Con la distancia curva geodésica entre 2 particulas vecinas se puede construir el diagrama
de Voronoi (Figura B.1c), la triangulacion de Delaunay (Figura B.1d) y obtener asi los primero

vecinos de las particulas y el nimero de coordinaciéon Z. Esto permite la identificacion de
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defectos topoldgicos en la estructura (ver B.1d).

B.5. Funcion Correlacion de Pares sobre sistemas curvos

Una herramienta estdndar de la materia condensada que permite estudiar la estructura cris-
talina es la funcidn correlacion de pares g(r), que da la probabilidad de encontrar una particula

a una distancia r de la particula de referencia ubicada en el origen [48].

particula de referencia ubicada en:

curvatura negativa
curvatura nula

curvatura positiva

Figura B.2: a) Esquema mostrando los célculos de correlacion de pares en un espacio curvo.
Aqui, la particula de referencia es amarilla, y la particula ubicada a la distancia r se colorea en
verde b) Correlacion de pares de una estructura tipo cristal calculada usando particulas ubicadas
en regiones de curvatura negativa (verdes), nulo (azul) y positiva (roja).

En espacios curvos g(r) puede ser generalizada como el nimero medio de particulas con
distancia geodésica entre r y r+dr [48]. La figura B.2a muestra el esquema usado para calcular
esta funcién utilizando circulos geodésicos (los caminos geodésicos fueron calculados como
se detalla en la seccion B.3). Conociendo los caminos geodésicos medido desde la particula
de referencia (amarilla), es posible recorrer la lista de distancias contabilizando las particulas
encontradas dentro del circulo geodésico comprendido entre r y r +dr a medida que r aumenta.

La correlacién espacial entre las ubicaciones de las particulas produce picos en g(r) a la
distancia caracteristica r* que estd relacionada con la estructura de la red (ver figura B.2b)

Contrario a lo que sucede en el plano 2D o en sistemas 3D en este sistema sinusoidal no es
posible tomar el promedio de g(r) calculada desde diferentes puntos. Esto es porque la varia-

bilidad de la curvatura rompe la homogeneidad del espacio. Como se muestra en la figura B.2b
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aqui solamente se encontraron pequefias diferencias entre los g(r) calculados para particulas de
zonas curvas o cristalinas. De todas formas, el promedio de las g(r) entre diferentes particulas
representa una buena medida del estado de ordenamiento del sistema. Como se mostrara luego,
la regularidad de las estructuras cristalinas, produce similares funciones g(r) independiente del
punto usado como referencia, esto proviene de la capacidad del sistema de empaquetar a los

defectos en las zonas de alta curvatura.
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