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cia y Tecnoloǵıa de la UNS financió dos viajes a Estados Unidos para la asistencia a congre-

sos internacionales y pasantı́as de investigación. Agradezco las becas entregadas, cuáles con-
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Resumen

En esta tesis se estudian distintos aspectos relacionados a procesos de relajación y transi-

ciones de fase en polı́meros y copolı́meros. Los estudios, con componentes teóricas y experi-

mentales, son focalizados a escalas microscópicas, mesoscópicas, y macrosćopicas.

A escalas microsćopicas, se estudia la relajación de tensiones de polı́meros estrella den-

tro de una red de obstáculos fija. Los resultados son comparados con experimentos en redes

poliméricas modelo. Comparando datos de fundidos de estrellas entrelazadas, con datos de ca-

denas estrellas y pendientes dentro de redes, se identifican claramente los efectos de dilución

dinámica. Como la dilucíon dińamica es inhibida en redes, los resultados permiten verificar por

primera vez la validez del potencial para retracción de ramas propuesto por Pearson y Helfand,

y la equivalencia entre la relajación de cadenas estrellas y pendientes.

A escalas mesoscópicas, se realizan diversos estudios teóricos y experimentales de films

delgados de copolı́meros bloque sobre diferentes sustratos.

Los estudios téoricos en sistemas 2D son realizados al combinar la energı́a libre de Otha-

Kawasaki con la ecuación de Cahn-Hilliard. Inicialmente este modelo es utilizado para estu-

diar el proceso de descomposición espinodal en sistemas hexagonales cercanos al lı́mite de

metaestabilidad. Se muestra que en esta región una red de fluctuaciones iniciales conduce a

la nucleacíon correlacionada de dominios hexagonales, produciendo un proceso de relajación

que muestra grandes similaridades con el de nucleación y crecimiento. Se argumenta que este

proceso de relajación es de caŕacter universal, y se comparan los resultados con observaciones

realizadas en otros sistemas. El mismo modelo es también utilizado para analizar los meca-



nismos de ordenamiento en sistemas hexagonales . En este caso se observa una dinámica de

ordenamiento lenta, con longitudes de correlación que crecen de forma logarı́tmica en el tiem-

po, donde los puntos triples dominan la dinámica y conducen al sistema a permanecer en una

red de dominios estables. Estos resultados están en buen acuerdo con las predicciones realizadas

por Lifshitz y Safran, para la dinámica de ordenamiento de sistemas con estados de equilibrio

degenerados. El modelo es finalmente utilizado para estudiar la formación de fases esḿecticas

sobre sustratos con curvatura. En este estudio se muestra que existe un fuerte acoplamiento en-

tre defectos topológicos y curvatura, que conduce a la localización de defectos en zonas de alta

curvatura. Se muestra que la geometrı́a del sustrato influye en el proceso de ordenamiento des-

de las primeras etapas del proceso de formación de la fase, con lo que se propone la utilización

de sustratos curvos como un mecanismo de control sobre las microestructuras de copolı́meros

bloque.

Los estudios experimentales consideran las propiedades de films delgados de copolı́meros

sobre sustratos planos de silicio, y corrugados de fotoresist. Sobre sustratos planos se analiza

la dinámica de ordenamiento de sistemas hexagonales mediante microscopı́a de fuerza atómi-

ca y tratamientos térmicos. Se encuentra que la dinámica de ordenamiento puede ser potencial

o logaŕıtmica, dependiendo de la temperatura. Sobre sustratos corrugados en una dirección,

se analizan las configuraciones de films delgados en fase cilı́ndrica. Se muestra que los cilin-

dros se orientan de forma perpendicular a la corrugación, contrario a lo que se espera de un

simple ańalisis enerǵetico. Tratamientos térmicos muestran que el ordenamiento es liderado

por el movimiento de disclinaciones, las cuáles conducen al sistema a mantenerse en estados

metaestables.

Finalmente, a escalas macroscópicas, se estudian transiciones de fase y la respuesta vis-

coeĺastica de copolı́meros en fundidos. A través de experimentos de difracción de rayos X a

bajo ángulo y reoloǵıa, se identifican diferentes morfologı́as y transiciones de fase de orden-

orden y orden-desorden.



Abstract

In this thesis we study different aspects related to relaxational process and phase transitions

in polymers and block copolymers. The thesis, which contains both theoretical and experimental

work, focus on different length scales: microscopic, mesoscopic, and macroscopic.

On the microscopic scale, we study the stress relaxation of star polymers on a fixed net-

work of obstacles. The results are compared with experiments of model polymer networks. By

comparing data of star melts with those corresponding to stars and dangling chains residing

in polymer networks, we were able to identify the effects of dynamic dilution clearly. Due to

in networks the dynamic dilution effect is suppressed, we were able to experimentally test the

validity of the potential for arm retraction proposed by Pearson and Helfand.

On the mesoscopic scale, we develop several theoretical and experimental studies regarding

dynamics and equilibrium properties of block copolymer thin films on different substrates.

We theoretically study 2D systems by combining the Otha-Kawasaki model of diblock

copolymers with the Cahn-Hilliard equation. Initially the model is used to study spinodal de-

composition of hexagonal systems close to the spinodal line. In such region an initial network of

fluctuations triggers the correlated nucleation of hexagonal domains, producing a relaxational

process with similarities with nucleation and growth. It is argued that this relaxational mecha-

nism is universal, and several results previously obtained in other systems are discussed. The

same model is used to study the coarsening dynamics of hexagonal systems. We found a slow

ordering kinetics where all the correlation lengths grow logarithmically on time. The dynamics

is driven by the motion of triple points which lead the system to remain in a stable network of



domains. These results are in good agreement with the predictions of Lifshitz and Safran for

the coarsening of system with degenerated ground states. The model is finally used to study

the pattern formation and kinetics of ordering of 2D smectic phases on substrates with varying

curvature. It is shown that there is a strong coupling between defects and geometry which in-

duces the preferential location of defects onto zones of high curvature. It is also shown that the

substrate leads the formation of the smectic phases from the early stage of phase separation. As

a result of this, we propose the use of curved substrates as an ordering mechanism to control the

smectic textures in block copolymer thin films.

The experimental studies consider equilibrium and dynamical properties of block copolymer

thin films on flat and corrugated substrates. On flat substrates we study the coarsening dynamics

of hexagonal systems by using thermal treatments and atomic force microscopy. We found a

logarithmic or potential dynamics according to annealing temperature. On corrugated substrates

we analyze the equilibrium configuration of cylinder forming block copolymer thin films. It is

shown that the cylinders align in the direction perpendicular to the corrugation, contrary with

the expected orientation. Thermal treatments show that the ordering dynamics is driven by the

motion of disclinations, which lead the system to remain in a metastable configuration.

Finally, on the macroscopic scale, we study phase transitions and viscoelastic response of

block copolymers in bulk. Through SAXS and rheological experiments we were able to identify

different morphologies and temperatures of order-order and order-disorder phase transitions.
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2.4. Dińamica de Polı́meros Ramificados. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 12
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8.5. Formación de la fase esḿectica.. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 111

8.6. Dinámica de relajacíon. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 112
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“The best way to have a good idea is to have lots of ideas.”

Linus Pauling



Caṕıtulo 1

Introducci ón

Como mencionan Rubinstein y Colby en su libroPolymer Physics[1], aśı como se vivieron

las eras de Piedra, Bronce, y Hierro, hoy en dı́a se vive la era de los plásticos. Con śolo prestar

un poco de atención uno se da cuenta de que esta absolutamente rodeado de estos materiales.

Los pĺasticos se encuentran formados por polı́meros, largas y flexibles cadenas de moléculas

obtenidas a trav́es de reacciones quı́micas. Los poĺımeros forman uno de los pilares básicos

del relativamente reciente tópico de la f́ısica conocido como materia condensada blanda (soft

matter) [1]-[4]. Debido a la longitud y flexibilidad de las cadenas, en fundidos los polı́meros

pueden entrelazarse y formar nudos de carácter dińamico, denominados entrelazamientos. En

general las propiedades mecánicas de los plásticos est́an relacionadas a la velocidad con que

las moĺeculas escapan de estos entrelazamientos [5]. De esta forma, una adecuada comprensión

de la respuesta de polı́meros, necesaria para cualquier aplicación o proceso, requiere un estudio

detallado de los procesos difusivos locales que se producen entre las distintas moléculas.

Distintos poĺımeros pueden ser mezclados para obtener materiales con propiedades de am-

bos componentes. Sin embargo, en general los polı́meros seŕan inmicibles, con lo que se pro-

duciŕa una separación de fases que torne altamente inhomogéneo al material compuesto. De

esta forma, deben desarrollarse distintas técnicas que estabilicen la mezcla. Una forma de evi-

tar completamente la macroseparación de fases es ligar quı́micamente las moléculas de los

poĺımeros, obteniéndose un plástico formado integramente por moléculas que contienen dos
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o más componentes. Estos materiales son denominados copolı́meros. Debido a que ahora las

cadenas están ligadas a escala microscópica, no se podrá producir una macroseparación de

fases y el sistema será homogeneo a grandes escalas. Sin embargo, para distintas estructuras

moleculares del copolı́mero, la inmicibilidad produciŕa una nanoseparación de fases que con-

duciŕa al sistema a autoensamblarse en complejas y diversas estructuras, formando un material

microestructurado [6]-[8]. El detalle de la estructura estará dado por una tendencia a minimizar

interfaces sin distorsionar las configuraciones de las cadenas.

Esta propiedad de autoensamblado a fascinado a fı́sicos y qúımicos por d́ecadas. En los

últimos ãnos se ha tomado verdadera conciencia que la naturaleza utiliza extensamente esta

propiedad en diversos sistemas biológicos. Entre los ejemplos tı́picos se encuentran las comple-

jas estructuras de silicio halladas en diatomeas y radiolarias [9], [10]. Otro de los ejemplos más

interesantes es el de las propiedadesópticas encontradas en aves, mariposas y peces.Éstos uti-

lizan nanoestructuras en su superficie para cambiar de color respecto alángulo de observación,

o aparecer metálicos [11]. Estas nanoestructuras con interesantes propiedadesópticas (denomi-

nadas cristales fotónicos) tienen efectos mucho más pronunciados que los simples pigmentos.

En estas direcciones, en losúltimos ãnos las estructuras de copolı́meros han sido un campo

de intenso estudio debido a que sus longitudes caracterı́sticas se encuentran en el orden de los

nańometros (t́ıpicamente 20-200nm). Fundidos y films delgados de copolı́meros han sido pro-

puestos e investigados en una variedad de aplicaciones nanotecnológicas, tales como cristáles

fotónicos, membranas de porosidad controlada, y nanolitografı́a [12]-[15].

Esta tesis trata sobre propiedades fı́sicas de polı́meros y copolı́meros relacionadas a transi-

ciones de fase y procesos de relajación. Los mecanismos de relajación en poĺımeros son b́asicos

para obtener una descripción detallada de cualquier material plástico. Los estudios relacionados

a copoĺımeros consideran los procesos de formación de la microstructura, y mecanismos de con-

trol sobre la misma. Adeḿas se considera la respuesta reológica macrosćopica originada por la

microestructura de estos materiales. Los trabajos están orientados a caracterı́sticas universales,

de forma tal de obtener resultados generales que puedan ser extrapolados a otros sistemas.
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La tesis comienza con un capı́tulo introductorio (caṕıtulo 2), donde se revisan conceptos y

resultados utilizados en este trabajo doctoral.

A lo largo de esta tesis, los procesos de relajación y evolucíon hacia el equilibrio son con-

siderados a distintas escalas temporales y espaciales. La tesis esta organizada siguiendo las

distintas escalas a considerar en las propiedades de macromoléculas:

- A escalasmicrosćopicas, en el caṕıtulo 3 se modela la relajación de poĺımeros de es-

tructura ramificada. Este trabajo tiene la finalidad de obtener una mejor comprensión de los

mecanismos microscópicos que producen la relajación macrosćopica de poĺımeros. En estos

estudios se modela la difusión de cadenas ramificadas inmersas dentro de una red de obtácu-

los fija. Los resultados muestran que los efectos de relajación de cadenas vecinas influyen de

gran medida la dińamica de polı́meros ramificados. De esta forma, se muestra que la relajación

de poĺımeros ramificados dentro de redes poliméricas eśordenes de magnitud ḿas lenta que

la hallada en fundidos. Los resultados teóricos obtenidos son constrastados con experimentos

realizados en sistemas modelo.

- A nivel mesosćopico, los caṕıtulos 4-8 estudian transiciones de fase, y procesos de rela-

jación y ordenamiento, en films delgados de copolı́meros sobre distintos sustratos.

En el caṕıtulo 4 se estudia de forma teórica el proceso descomposición espinodal (relajación

al equilibrio de estados termodinámicamente inestables) en copolı́meros y sistemas relaciona-

dos. Se muestra que para sistemas ubicados cerca al lı́mite de metaestabilidad, el proceso de

descomposición espinodal muestra notables similaridades con el de nucleación y crecimiento.

Se observa que mecanismos similares han sido encontrados en sistemas aparentemente diferen-

tes, con lo que se propone que este proceso de relajación es de caŕacter universal.

En los caṕıtulo 5 y 6 se considera el proceso de ordenamiento (conocido comocoarsening)

en sistemas de simetrı́a hexagonal, y su relación con defectos topológicos. En estos capı́tulos se

muestra que el grado de ordenamiento aumenta gracias a la interacción y aniquilacíon de defec-

tos, y que la dińamica se torna muy lenta debido a la frustración originada por la degeneración

del estado de equilibrio. Mientras que el capı́tulo 5 es téorico, el 6 es experimental, donde se
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analiza la evolucíon de films delgados en copolı́meros formados por la unión covalente de Poli-

estireno y Polietileno-propileno.

En los caṕıtulos 7 y 8 se considera el proceso de ordenamiento en films delgados de copolı́-

meros en fase cilı́ndrica y lamelar, sobre sustratos con topografı́a controlada. En estos estudios

se demuestra de forma experimental (capı́tulo 7) y téorica (caṕıtulo 8) el rol fundamental de

la topograf́ıa sobre los dominios del copolı́mero. Los estudios experimentales son realizados

utilizando copoĺımeros en base Poliestireno y Polietileno-propileno, depositados sobre sustratos

de silicio y fotoresistUV6 positive DUV photoresist. Los resultados muestran que sustratos con

topograf́ıa podŕıan ser utilizados para controlar el grado de ordenamiento en copolı́meros, con

miras de aplicaciones nanotecnológicas.

- Las propiedadesmacrosćopicasrelacionadas a transiciones de fase y respuesta viscoelásti-

ca, son estudiadas en el capı́tulo 9 para copolı́meros de distinta microestructura, formados por

la unión de bloques de Polibutadieno y Polidimetilsiloxano. Este trabajo consiste en estudios re-

alizados con difracción de rayos X a bajóangulo y mediciones reológicas, donde se identifican

diferentes morfoloǵıas y transiciones orden-desorden y orden-orden entre distintas nanoestruc-

turas.

Finalmente, en el capı́tulo 10 se da una revisión de los distintos resultados obtenidos a lo

largo de la tesis, y se discuten posibles extensiones.



Caṕıtulo 2

Nociones B́asicas de Polı́meros y

Copoĺımeros.

En esta tesis doctoral se consideran distintos aspectos relacionados a propiedades dinámicas

y de equilibrio de polı́meros y copolı́meros. En este capı́tulo introductorio se da una revisión de

los conceptos y resultados relacionados a los materiales utilizados a lo largo este trabajo.

2.1. Poĺımeros.

Los poĺımeros son moléculas formadas por la unión de unidades b́asicas, denominadas

monómeros, a trav́es de enlaces covalentes [1]-[4]. El número de mońomerosn en la moĺecula

se denomina grado de polimerización, y es uno de los factores determinantes en las propiedades

de estos materiales. El rango de variación den es incréıblemente grande, desden ∼ 101 para

moléculas cortas denominadas oligómeros, hastan ∼ 1036 para los cromosomas. La masa

molecular del polı́meroM viene dada porM = Mmonn, dondeMmon es la masa molecular de

los mońomeros.

En general, como los polı́meros estan formados por la unión de mońomeros, dos carac-

teŕısticas fundamentales en la determinación de sus propiedades fı́sicas son [1]-[4]:

- Estructura.La forma en que se unen los monómeros define la estructura del polı́mero. Ex-
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Figura 2.1: Poĺımeros y copoĺımeros. Poĺımeros lineales (a), anillos (b) o estrella (c).
Copoĺımeros dibloque con estructura lineal (d) y en anillo (e). También se pueden obtener
macromoĺeculas ḿas complejas como copolı́meros tribloque con estructura de estrella (f).

iste una gran cantidad de estructuras posibles, entre algunas de ellas se encuentran los polı́meros

lineales, anillos, o ramificados formando cadenas estrellas. Por medio del entrecruzamiento

(unión qúımica) entre polı́meros tambíen pueden obtenerse moléculas macrosćopicas denomi-

nadas redes, cuales percolan el tamaño del sistema. La figura 2.1 muestra un esquema de las

estructuras de algunos polı́meros. Se tiene que la estructura del polı́mero es uno de los factores

fundamentales en la respuesta dinámica de los mismos. En las secciones 2.3 y 2.4 se repasan

elementos b́asicos de la dińamica de polı́meros lineales y ramificados.

- Tipo de mońomeros.Los poĺımeros pueden estar formados por una o varias especies de

monómeros. En eĺultimo caso la moĺecula se denomina un copolı́mero [6]-[8]. Los copoĺımeros

pueden seraleatorios, alternadoso enbloque, donde los respectivos monómeros que forman

la moĺecula se ubican de forma aleatoria, alternada, o en bloque. Los copolı́meros tambíen

pueden tener distinto tipo de estructura. La figura 2.1-d muestra los copolı́meros dibloque con-

siderados en esta tesis, y otros copolı́meros ḿas complejos (figuras 2.1-e,f). El hecho de que

existan diferentes componentes dentro de la molécula hace que las propiedades dinámicas y de

equilibrio sean complejas. En la sección 2.5 se repasan generalidades de copolı́meros dibloque,
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donde la moĺecula est́a formada por la unión de dos polı́meros diferentes. En general el tipo de

monómeros tambíen influyen en gran medida en las caracterı́sticas de polı́meros a bajas-medias

temperaturas. A bajas temperaturas (debajo de la temperatura de fusión) los poĺımeros pueden

encontrarse en estados semicristalinos, con regiones donde secciones de cadenas se ubican pa-

ralelas unas a otras, formando estructuras bien ordenadas. Contrariamente, otros polı́meros a

bajas temperaturas (debajo de la temperatura de transición v́ıtrea) se encuentran en un estado

vı́treo amorfo, donde los tiempos de relajación asociados a segmentos de cadena se vuelven

macrosćopicos.

2.2. Configuraciones de Polı́meros.

A escalas microsćopicas, las interacciones monómero-mońomero llevan a que el polı́mero

sea una cadena con cierta rigidez [1]-[4]. Sin embargo, como los enlaces covalentes tienen

algún grado de libertad, a mayores escalas el polı́mero luce muy flexible, y puede ser conside-

rado idealmente como un camino aleatorio. La longitud de cadena mı́nima a partir de la cual

no existen correlaciones entre los segmentos se denomina longitud de Khun. De esta forma,

es posible representar una cadena den monómeros con longitud de segmentol y distancias

extremo-extremo media y ḿaxima de〈R2〉 y Rmax, por una cadena equivalente sin correla-

ciones deN segmentos de Khun con longitud de segmentob, tal que se cumplaNb = Rmax y

Nb2 = 〈R2〉.
Una medida del tamaño del poĺımero viene dado por el radio de giroRg del mismo. En el

modelo ḿas simple se puede considerar a la cadena sin interacciones, formando una caminata

aleatoria deN pasos de longitudb. En este caso el radio de giro es del ordenRg ∼ bN1/2. En

este modelo las cadenas se denominan Gaussianas debido a que la densidad de probabilidad de

distancias extremo-extremo sigue la leyP (r) ∼ exp(−3r2

2Rg2 ).

Si se considera un modelo un poco más realista, donde la cadena no puede atravesarse a

śı misma, se obtiene que el polı́mero se hincha un poco, tal que el radio de giro escala de
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la formaRg ∼ bN3/5. Para cadenas ubicadas en solventes,éstas se pueden hinchar (buenos

solventes), o colapsar (malos solventes). En el caso de que la cadena este inmersa en un fundido

de cadenas similares (conocido comomelt), el radio de giro adquiere el mismo valor que el

de una cadena idealRg ∼ bN1/2. Esto se debe a que las interacciones con cadenas vecinas

apantallan las interacciones del polı́mero consigo mismo.

2.3. Dinámica de Poĺımeros Lineales.

Como se meciońo en el caṕıtulo 1, la respuesta de materiales poliméricos estaŕa relacionada

a la velocidad con que las cadenas se desenredan y difunden. En general estos procesos difusivos

dependeŕan de la estructura y de la masa molecular de las cadenas. En lo que sigue se repasan

dos modelos fundamentales para la descripción de cualquier material poliḿerico. Una revisíon

más completa de la dinámica de polı́meros puede ser hallada en los libros de Doi y Edwards, y

Rubinstein y Colby [1], [3].

2.3.1. Modelo de Rouse.

Supongamos que se pretende analizar las propiedades de cadenas poliméricas inmersas en

un solvente. En el modelo de Rouse la cadena se considera fomada porN part́ıculas (beads),

cada una de ellas con coeficiente de fricciónζ, unidas por medio de resortes (resultantes de una

estad́ıstica Gaussiana). El coeficiente de fricción totalζR se obtiene como la suma de cada uno

de los coeficientesζR = Nζ. Utilizando la relacíon de Einstein, se puede obtener que el coe-

ficiente de difusíon de una cadena esDR = kBT
ζR

. En un tiempo caracterı́sticoτR, denominado

tiempo de Rouse, la cadena difunde una distancia del orden de su mismo tamaño:

τR ∼
R2

g

DR

=
ζ

kBT
NR2

g ∼ τ0N
1+2ν , (2.1)

donde se ha utilizado que en general uno puede escribirRg ∼ bN ν , con ν un paŕametro de

escala. En esta expresión se ha definido un tiempo microscópico τ0, denominado tiempo de
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relajacíon del segmento de Khun, dado porτ0 ∼ ζb2

kBT
. Para cadenas GaussianasτR ∼ τ0N

2, con

lo que el tiempo de Rouse es proporcional al cuadrado de la masa molecular.

En general, la dińamica de polı́meros puede ser estudiada experimentalmente por medio

de ensayos reológicos. En un ensayo tı́pico se da una deformación de corteγ0 a t = 0 y se

observa la evolución temporal de la respuesta del sistema a través del ḿodulo de relajacíon

G(t), obtenido comoG(t) = σ(t)/γ0, dondeσ(t) es la tensíon remanente en el sistema al

tiempot.

En el modelo de Rouse, a escalas temporales menores queτ0 la cadena se mantiene práctica-

mente quieta (vibra muy rápido y no alcanza a difundir) con lo que responde de forma elástica.

A escalas del orden deτR las cadenas difunden y el material responde como un lı́quido. A es-

calas temporales intermedias la respuesta es viscoelástica, con ḿodulo de relajacíon dado por

G(t) = kBTφ
Nb3

∑N
p−1 exp(−p2t/τR), conφ la fraccíon en volumen del polı́mero.

Seǵun la ecuacíon 2.1, el modelo del Rouse predice que el tiempo de relajación terminal

τR del poĺımero es proporcional al cuadrado de la masa molecular del mismo. Aunque este

modelo fue desarrollado para polı́meros en solución, tambíen puede ser utilizado en fundidos

de moĺeculas suficientemente cortas, tal que no alcancen a entrelazarse. Distintos experimentos

muestran que para cadenas de baja masa molecular el modelo de Rouse describe adecuadamente

la dinámica. Sin embargo se tiene que para cadenas de alta masa molecular los tiempos de

relajacíon terminal escalan comoτ ∼ M3,3−3,6 y el módulo de almacenamiento alcanza un valor

de equilibrioGe (Plateau) independiente de la masa molecular. Estas nuevas caracterı́sticas

son originadas por los entrelazaminetos entre moléculas, y son consideradas en el modelo de

Reptacíon de Edwards-de Gennes. En térmicos de la masa molecular la transición se da para

poĺımeros con una masa molecular caracterı́sticaMe, que se interpreta como la masa molecular

entre entrelazamientos. De esta forma para masasM > 2Me la teoŕıa de Rouse no da una

adecuada descripción de la dińamica y se debe recurrir al modelo de Reptación.



2.3. Dińamica de Polı́meros Lineales. 10

Figura 2.2:Modelo del tubo de Edwards-de Gennes.a) Debido a que las cadenas no pueden
atravesarse, en fundidos las configuraciones de cadenas están restringidas por cadenas vecinas.
b) En el modelo de Edwards las cadenas vecinas imponen una restricción que es aproximada por
un tubo. de Gennes aplica esta idea para describir los procesos de relajación como mecanismos
relacionados a la difusión de la cadena dentro del tubo.

2.3.2. Reptacíon.

Supongamos ahora que se pretende analizar la dinámica de una cadena dentro de un fundido

de cadenas similares. Para moléculas suficientemente largas se tiene que una cadena sufrirá la

interaccíon de las deḿas, con lo que se obtiene un complejo problema de muchos cuerpos

(figura 2.2-a).

El primer paso hacia la solución aproximada del problema fue dado por Edwards, quien

estudío las configuraciones de cadenas en fundidos. Como las cadenas no pueden atravesarse,

existen entrelazamientos topológicos que restringen sus posibles configuraciones. Un parámetro

fundamental del problema es el número de segmentos entre entrelazamientosNe. Aunqueésta

es una cantidad que se puede obtener experimentalmente para distintos sistemas poliméricos, su

definición rigurosa es áun un problema abierto [1]. Como consecuencia de los entrelazamientos

topológicos, las cadenas están restringidas a moverse dentro de un tubo de diámetroa ∼ bN
1/2
e

(figura 2.2-b). El centro del tubo se denomina camino primitivo y tiene una longitudL dada por

el producto de la longitud entre entrelazamientosa, y el número de entrelazamientos por cadena

N/Ne: L ∼ aN/Ne ∼ b2N/a ∼ bN/
√

Ne. De esta forma la cadena esta confinada a moverse en

un entorno del camino primitivo. Excursiones mas hallá de una longituda son enerǵeticamente

improbables debido a los entrelazamientos.

de Gennes toḿo esta idea del tubo que confina las posibles configuraciones de una cadena
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y la aplićo para estudiar la dińamica de las mismas, proponiendo el modelo de reptación. En

este modelo los procesos dinámicos est́an relacionados con los movimientos difusivos de las

cadenas dentro de los tubos. Dentro de cada tubo la cadena difunde siguiendo movimientos

curvilı́neos, similares a los de un gusano o una vı́bora.

La dinámica de relajación de poĺımeros lineales en fundidos puede ser descompuesta en dos

procesos diferentes. Para movimientos con longitudes de escala menores que el diámetro del

tubo (r << a) la cadena no sufre (en promedio) la interacción de cadenas vecinas, con lo que

los entrelazamientos topológicos no son importantes, y la dinámica puede ser descrita por el

modelo de Rouse, con tiempo de relajación τe = τ0N
2
e .

A tiempos mayores que el tiempo de Rouseτe, la cadena siente la presencia del tubo y

comienza a difundir por movimientos curvilı́neos. El coeficiente de difusión asociado está dado

por el coeficiente de difusión de Rouse. Se denomina tiempo de reptación τrep al tiempo que le

toma a la cadena escapar del tubo original:

τrep ∼ 〈L〉2
DR

= τe(
N

Ne

)3, (2.2)

dondeτe ∼ ζb2

kBT
N2

e es el tiempo de relajación de Rouse de una cadena conteniendoNe monó-

meros.

En este modelo el ḿodulo de relajacíon es proprocional a la fracción remanente del tubo

original al tiempot, y est́a dado por la expresión G(t) = 8
π2 GeΣp

1
p2 exp(−p2t/τrep) (la suma

es sobrep impares). Entre los tiempos caracterı́sticosτe y τrep el módulo de relajacíon alcanza

el valor constanteGe (Plateau), discutido en la sección anterior, como consecuencia de que la

cadena se encuentra atrapada dentro del tubo.

Seǵun la ecuacíon 2.2, el modelo del tubo predice que el tiempo de relajación terminal del

poĺımero es proporcional al cubo de la masa molecular del mismo. En general los experimen-

tos muestran un mayor exponenteτ ∼ M3,3−3,6. La diferencia en los exponentes es debida a

un proceso de relajación más ŕapido que reptación1. En el modelo del tubo se supuso que la

1Se piensa que un movimiento re reptación puro śolo se daŕıa en poĺımeros de enorme peso molecular, con
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longitud del camino primitivoL es constante en el proceso. Sin embargo Doi mostró que en re-

alidad esta cantidad puede fluctuar, tomando valoresL ∼ a N
Ne
±a

√
N
Ne

. De esta forma, cadenas

lineales pueden relajar por reptación o por fluctuaciones en su camino primitivo.

En poĺımeros lineales el proceso más lento de reptación domina la dińamica a tiempos

largos, mientras que el efecto de las fluctuaciones en la longitud del contorno queda reducido a

una leve modificación del exponente en la ley de escala. Sin embargo, en polı́meros ramificados

la dinámica est́a dominada por las fluctuaciones en la longitud de la lı́nea de contorno [1]-[5].

2.4. Dinámica de Poĺımeros Ramificados.

La dinámica de polı́meros ramificados esta basada en la dinámica de polı́meros lineales.

Supongamos un fundido de estrellas. En este caso sobre cada rama también existiŕa un tubo

que confina el movimiento de las mismas. Similar a lo que ocurre con cadenas lineales, aquı́ la

tensíon remanente en el sistema estará relacionada con la fracción de los tubos sin renovar, pro-

ducíendose la relajación total cuando las ramas renuevan completamente los tubos que las con-

finan. Sin embargo en polı́meros ramificados, debido que el punto de ramificación permanece

fijo, las cadenas no pueden reptar para difundir y relajar. En polı́meros ramificados la dinámica

est́a dominada por procesos de relajación relacionados a las fluctuaciones en las longitudes de

los caminos primitivos de los tubos. Para que una rama relaje la tensión, esta debe retraerse hasta

el punto de ramificación y emerger en otra configuración. Este mecanismo, denominado retrac-

ción de ramas (arm retraction), es un proceso activado que conduce a una relajación muy lenta

con tiempos de relajación que escalan exponencialmente con la masa molecularτ ∼ exp(M).

Debido a que la relajación es t́an lenta, aparecen efectos de muchos cuerpos, cuales podrı́an

ser despreciados en la descripción de campo medio de polı́meros lineales. Uno de estos efectos

es el proceso denominado dilución dińamica (dynamic dilution). En esta teorı́a se considera que

debido a que el proceso de relajación de una rama es lento, es muy probable que varios entre-

lazamientos hallan relajado, aún cuando la rama permanezca sin relajar. Entonces este modelo

masas superiores a los800Me [1].
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considera que el ńumero de entrelazamientos efectivos cambia en el tiempo, produciendo un

ensanchamiento en los diámetros de los tubos, cuales acelera el mecanismo de retracción de

ramas.

Otro proceso similar es el de relajación de entrelazamientos (constraint release). Aqúı la

dinámica de la cadena dentro del tubo también se ve afectada por la relajación de cadenas

vecinas (sea por reptación o fluctuaciones en la longitud de contorno). Cuando una o varias

cadenas vecinas relajan,éstas liberan un entrelazamiento y permiten que la cadena de prueba

pueda explorar una nueva región del espacio, saltando hacia la zona liberada. Sin embargo,

al explorar esta nueva zona, la cadena también libera una región que puede ser ocupada por

alguna cadena vecina. Al final del proceso se tiene que el tubo de la cadena de prueba cambia de

forma, aunque su ancho sigue siendo aproximadamente igual. De esta manera, la relajación de

cadenas vecinas conduce a fluctuaciones en las configuraciones del tubo y su camino primitivo.

Estas fluctuaciones pueden ser modeladas como pasos elementales de un proceso de difusión

de Rouse, cual acelera la dinámica de relajación de tensiones [1].

2.5. Copoĺımeros Bloque.

Gran parte de este trabajo doctoral considera distintas propiedades de copolı́meros bloque.

En lo que sigue se da una breve intoducción y revisíon de algunos resultados conocidos, rela-

cionados a copolı́meros en fundidos (bulk) y en films delgados (una revisión más extensa puede

ser hallada en [6], [7]).

2.5.1. Generalidades.

Los copoĺımeros bloque son materiales poliméricos ampliamente utilizados en ciencia y

tecnoloǵıa de materiales. Estas macromoléculas se forman al unir, mediante enlaces covalentes,

dos o ḿas bloques de polı́meros diferentes. Si los bloques que forman el copolı́mero son ter-

modińamicamente incompatibles, entonces por debajo de una determinada temperatura se pro-
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Figura 2.3:Morfolog ı́as de copoĺımeros bloque en bulk.Para cadenas siḿetricas se obtiene
lamelas y a medida que se incrementa la asimetrı́a entre los bloques se obtienen los cilindros
empaquetados de forma hexagonal, y las esferas en una red cúbica centrada en el cuerpo. El
detalle muestra los microdominios formados por agrupamiento de bloques de un mismo tipo.

duciŕa una separación de fases. Debido al enlace que une los bloques, en estos sistemas no se

puede dar una macroseparación, como ocurre tı́picamente en mezclas binarias o ternarias, sino

que śolo se produce una separación a escala nanoḿetrica. Tal feńomeno conduce al sistema

a autoensamblarse en diversas y complejas estructuras [6]-[8]. La figura 2.3 muestra algunas

de las diferentes morfologı́as de equilibrio en fundidos que se producen en copolı́meros diblo-

ques lineales modelo, donde el copolı́mero es obtenido al unir sólo dos bloques de polı́meros

distintos.

En general se tiene que las longitudes caracterı́sticas de tales estructuras están determinadas

por la masa (tamãno) del copoĺımero, y las morfoloǵıas est́an relacionadas con la fracción en

volumenf (que tan grande es un bloque respecto del otro) y el parámetro de interacción de

Flory-Hugginsχ [6]-[8]. Este último es una medida del grado de incompatibiladad entre los

bloques, y generalmente escala como la inversa de la temperatura absolutaχ ∼ 1/T .

Los mecanismos fı́sicos que lideran la separación de fases son una competencia entre térmi-

nos enerǵeticos y entŕopicos en la energı́a libre del sistema [8]. Como los bloques son incom-

patibles, 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 produce un
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estiramiento de las cadenas, disminuyendo sus posibles configuraciones, y entonces la entropı́a

configuracional del sistema también disminuye. A altas temperaturasT > TODT el término en-

trópico domina y el sistema es una mezcla de densidad aproximadamente constante (con fluc-

tuaciones en densidad distribuidas aleatoriamente). A bajas temperaturasT < TODT el término

enerǵetico domina produciendo la microseparación de fases. La temperaturaTODT se denomina

temperatura de transición orden-desorden, donde el copolı́mero pierde su estructura. Se tiene

que la transicíon de fases del estado desordenado a cualquier estado ordenado es de primer

orden, y los mecanismos tı́picos de relajación son nucleación y crecimiento o descomposición

espinodal.

La teoŕıa de microseparación de fases de copolı́meros puede ser dividida a grandes rasgos

en dos reǵımenes [6], [7]. A temperaturas cercanas aTODT se da el ŕegimen de segregaciones

débiles, donde la incompatibilidad entre bloques no es muy fuerte, con lo que las cadenas son

GaussianasRg ∼ N1/2, y los perfiles de densidad en el material pueden ser descritos como

sinusoides [16]. El ŕegimen de segregaciones fuertes se da a temperaturas mucho más bajas

queTODT . Aqúı domina la incompatibilidad entre bloques, con lo que las cadenas están esti-

radasRg ∼ N2/3, y los perfiles de densidad tienden ha tomar la forma de escalones (tangentes

hiperb́olicas) [17], [18].

2.5.2. Films delgados.

Films delgados de copolı́meros bloque pueden ser obtenidos depositando de una leve canti-

dad de copolı́mero sobre alǵun sustrato como vidrio o silicio [19]. En general la superficie ori-

gina efectos de confinamiento, modificando las morfologı́as obtenidas en fundidos. Para films

suficientemente delgados, con espesores del orden de los 50 nm tal que se forma una sola capa

de la morfoloǵıa, las fases de equilibrio tı́picas son las de esferas con orden hexagonal (figura

2.4-a), cilindros acostados (figura 2.4-b), y lamelar (figura 2.4-c)2. Los films delgados for-

man sistemas practicamente bidimensionales. Diferentes experimentos muestran que tanto en

2Pueden existir ḿas morfoloǵıas dependiendo de del espesor del film y condiciones de contorno.
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Figura 2.4:Morfolog ı́as de copoĺımeros bloque en films delgados.a) Esferas en orden hexa-
gonal, b) cilindros acostados, y c) fase lamelar para cadenas simétricas.

su evolucíon dińamica como en estados de equilibrio los espesores del film muestran variaciones

menores a los3nm [20].

Una de las caracterı́sticas ḿas importantes de los films delgados es que distintas técnicas

de microscoṕıa permiten estudiar las configuraciones de los microdominios en detalle [6], [20],

[21]. Esto no ocurre para copolı́meros en bulk, donde las técnicas experimentales como reologı́a

y difracción de rayos X a bajo y altóangulo (SAXS y WAXS), miden śolo magnitudes pro-

mediadas [6], [7]. Las técnicas ḿas usadas sonTEM (trasmision electron microscopy), SEM

(scanning electron microscopy), y AFM (atomic force microscopy). Gracias al alto grado de

informacíon que se puede tener en films delgados, distintas propiedades dinámicas y de equili-

brio han sido comprendidas en detalle. Por ejemplo, estudios utilizando AFM mostraron que la

evolucíon hacia el equilibrio para copolı́meros en fase cilı́ndrica esta liderada por la interacción

y aniquilacíon de defectos topológicos [22],[23].

2.5.3. Defectos topoĺogicos.

A lo largo de este trabajo doctoral se realizan varios estudios en orden de determinar la for-

ma en que los defectos topológicos afectan las distintas propiedades de copolı́meros y sistemas

similares. Los defectos topológicos son uno de los elementos fundamentales en la determi-

nacíon de propiedades dinámicas y de equilibrio de fases condensadas, como por ejemplo su

elasticidad o mecanismos de transiciones de fase [24], [25]. La palabra topológico refiere a que

este tipo de distorsiones no pueden ser eliminadas mediante alguna variación continua de la es-
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Figura 2.5:Defectos topoĺogicos.Arriba y abajo se observan los defectos básicos hallados en
un sistema con simetrı́a hexagonal y esḿectica, respectivamente. Las disclinaciones positivas
se marcan con un cı́rculo rojo, y las negativas con uno verde. Cuando disclinaciónes positivas y
negativas se localizan como primeras vecinas forman una dislocación (figuras de la derecha).

tructura de la fase (son singularidades). En esta sección consideramos los defectos de sistemas

bidimensionales (2D), asociados a films delgados de copolı́meros dibloque.

En la fase hexagonal los defectos elementales son losátomosque tienen un ńumero de

vecinos distinto de 6. Estos se denominan disclinaciones3, y t́ıpicamente sońatomos con 5

(disclinacíon positiva), o 7 (disclinación negativa) vecinos. Las disclinaciones rompen simetrı́as

de traslacíon y rotacíon, con lo que en general son muy energéticas y no se encuentran ais-

ladas. Cuando una disclinación positiva y otra negativa se localizan como primeras vecinas,

éstas forman un defecto compuesto denominado dislocación. La figura 2.5 muestra un esquema

de las disclinaciones y dislocaciones de un sistema hexagonal. Las dislocaciones sólo rompen

simetŕıas traslacionales, con lo que no son tan energéticas, y por lo tanto mucho ḿas frecuentes.

En sistemas hexagonales las dislocaciones tienen el efecto de incluir dos columnas deátomos

extra dentro del cristal. Las dislocaciones pueden agruparse en arreglos lineales formando bor-

3El nombre disclinacíon surge de que estos defectos producendiscontinuidades en la inclinación del vector
director.
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des de grano que delimitan dominios hexagonales de distinta orientación.

En fases esḿecticas, tales como monocapas de cilindros y lamelas en copolı́meros, los de-

fectos elementales también son las disclinaciones.Éstas son regiones donde la orientación del

vector director cambia en uńangulo deπ (disclinacíon positiva) o−π (disclinacíon negativa), al

decribir un camino alrrededor de las mismas. Similar a lo que ocurre en sistemas hexagonales,

aqúı tambíen las disclinaciones positivas y negativas pueden combinarse para formar una dislo-

cacíon, que es un defecto mucho menos energético ya que śolo rompe simetŕıas traslacionales.

La figura 2.5 muestra un esquema de los defectos elementales en estos sistemas.

2.5.4. Aplicaciones nanotecnológicas.

Recientemente, los copolı́meros bloque han sido un foco de intenso estudio debido a las

posibles aplicaciones de los mismos en nanotecnologı́a, donde se requiere la fabricación de es-

tructuras ordenadas con distancias tı́picas del orden de los nanómetros [12]-[15]. Entre algunas

de las posibles aplicaciones de copolı́meros bloque en bulk se encuentran la formación de mem-

branas con porosidad controlada y cristales fotónicos [26], [27]. Las membranas pueden ser

obtenidas por medio de copolı́meros, o mezclas de copolı́meros con otros componentes, donde

se remueve preferencialmente el bloque minoritario, quedando solamente la matriz porosa del

copoĺımero. Debido a que los copolı́meros tienen baja constante dieléctrica, diversos inten-

tos en construir cristales fotónicos con estos materiales han intentado incrementar el contraste

dieléctrico por medio de nanopartı́culas. En films delgados, los copolı́meros han venido siendo

utilizados como ḿascaras para nanolitografı́a, donde los patrones formados por el copolı́mero

son transferidos a un sustrato rı́gido como silicio. Diversos estudios han mostrado que films

delgados de copolı́meros bloque podrı́an ser utilizados para almacenamiento de información,

con potenciales aplicaciones al diseño de discos rı́gidos [28]. Utilizando t́ecnicas similares se

han obtenido arreglos de puntos metálicos sobre distintos sustratos [29], [30].
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Figura 2.6:Respuesta universal en la viscocidad de polı́meros. Viscocidad de estado esta-
cionario de distintos polı́meros. Notar el comportamiento universal independiente del tipo de
monómero.XW es un paŕametro proporcional a la masa molecular. Figura adaptada de la refe-
rencia [3].

2.6. Universalidad en Poĺımeros y Copoĺımeros.

Tanto poĺımeros como copolı́meros tienen un comportamiento universal, yésto es lo que los

hace interesantes para ser estudiados desde el punto de vista de la fı́sica.

Como hemos visto, para describir la dinámica de cadenas no es necesario considerar el

detalle del tipo de mońomeros en el polı́mero, sino caracterı́sticas mucho ḿas generales como la

estructura. Los detalles concretos de cada sistema entran en la descripción del problema como

paŕametros (por ejemplo el coeficiente de fricción monoḿerico ζ). Uno de los ejemplos ḿas

contundentes de esta universalidad se muestra en la figura 2.6, donde se observa la viscocidad

η0 como funcíon de la masa molecular para una variedad de polı́meros diferentes. Para todos

los casos se observa que para bajas masas moleculares se tieneη0 ∼ M tal como lo predice



2.6. Universalidad en Polı́meros y Copolı́meros. 20

el modelo de Rouse, y a partir de una masa molecular crı́tica los experimentos muestran una

transicíon aη0 ∼ M3−3,4, tal como lo predicho por el modelo de Reptación.

Similarmente, en copolı́meros las distintas morfologı́as y diagramas de fase no dependen de

la qúımica de sus componentes, sino sólo de la estructura de los bloques (la quı́mica entra en

paŕametros como el coeficiente de interacción de Flory-Hugginsχ). Interesantemente, algunas

propiedades de copolı́meros tambíen pueden ser relacionadas con otros sistemas no-poliméri-

cos. Fases hexagonales y esmécticas pueden ser encontradas en una variedad de sistemas tales

como celdas de convección en fluidos (Rayleigh-B́enard o Marangoni), patrones de Turing,

ferrofluidos y ferroeĺectricos, membranas y vesı́culas, films cristalinos, y otros [31], [32]. Todas

estas fases pueden ser obtenidas a partir de interacciones repulsivas y estabilizantes de corto y

largo rango, respectivamente. Como las propiedades dependen de las simetrı́as de las fases y

de los defectos asociados, resultados obtenidos en copolı́meros pueden ser extrapolados a otros

sistemas.

De esta manera, desde un punto de vista de ciencia básica, los copolı́meros bloque forman

un sistema f́ısico ideal para testear y desarrollar diferentes teorı́as de transiciones de fase y ma-

teria condensada. Como un ejemplo concreto podemos mencionar trabajos realizados en films

delgados de copolı́meros para estudiar transiciones de fase mediadas por defectos en sistemas

hexagonales (existencia de transiciones tipo Kosterlitz - Thouless) [33]-[36]. En estos estudios

se analizaron tipos y configuraciones de defectos en función de la temperatura, en orden de

testear si la transición del estado śolido al ĺıquido es liderada por la disociación (unbinding) de

defectos. Estas teorı́as de transiciones de fase mediadas por defectos fueron desarrolladas para

sólidos y superconductores, y fueron estudiadas en diversos sistemas de materia condensada

[37].

2.6.1. Modelo de Otha-Kawasaki para copolı́meros dibloque.

Utilizando las caracterı́sticas universales de los copolı́meros, en esta tesis se estudian sus

propiedades a través del modelo propuesto por Otha y Kawasaki [38]. En este modelo se define
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un paŕametro de ordenψ(r) que mide las fluctuaciones en densidad en el material, y se expresa

la enerǵıa libre del sistema como:

F (ψ) =

∫
dr 3[U(ψ) +

D

2
(∇ψ)2]

− b

2

∫ ∫
dr 3dr ′3G(r − r ′) ψ(r) ψ(r ′),

(2.3)

dondeG(r) es la solucíon de∇2G(r) = −δ(r), y la enerǵıa libre localU(ψ) tiene la t́ıpica

forma de doble pozoU(ψ) = 1
2
[−τ + a(1 − 2f)2]ψ2 + 1

3
v(1 − 2f)ψ3 + 1

4
uψ4. Aqúı f es

la asimetŕıa del copoĺımero, y los paŕametrosa, v, b y u est́an relacionados con funciones de

correlacíon derivadas por Leibler (conocidas comovertex functions) [16], aunque generalmente

son considerados como fenomenológicos. La constanteτ es proporcional a la inversa de la tem-

peratura del sistemaτ ∼ 1/T , con lo que mayoresτ ′s indican temperaturas ḿas bajas. La

constanteD es una penalización por formar interfaces, originada por la interacciones desesta-

bilizantes de corto alcance debido a la incompatibilidad termodinámica entre los bloques. El

términob considera la magnitud de las fuerzas estabilizantes, originadas por el enlace que une

los bloques del copolı́mero.

La dinámica del sistema puede ser estudiada a través de la ecuación de Cahn-Hilliard [39]:

∂ψ

∂t
= M∇2{δF

δψ
}, (2.4)

dondeM es un coeficiente de movilidad.

Aunque este modelo ha sido desarrollado para estudiar copolı́meros dibloque, la energı́a

libre contiene śolo las caracterı́ticas b́asicas necesarias para estudiar sistemas con interacciones

que compiten, y por lo tanto puede ser utilizada para describir otros sistemas tales como patrones

de conveccíon, films de Langmuir, ferrofluidos y ferroeléctricos, y otros [31]. Al reemplar la

enerǵıa libre de Ohta-Kawasaki en la ecuación de Cahn-Hilliard se obtiene una ecuación a
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derivadas parciales para la evolución del sistema:

∂ψ

∂t
= M∇2(f(ψ) + D∇2ψ)− bψ (2.5)

dondef(ψ) = [−τ + a(1− 2f)2]ψ + v(1− 2f)ψ2 + uψ3.

En esta tesis doctoral se estudia la dinámica de transiciones de fase en copolı́meros re-

solviendo nuḿericamente estáultima ecuacíon.



Caṕıtulo 3

Mecanismos de Relajacíon en Poĺımeros

Ramificados.

3.1. Introducción.

La respuesta viscoelástica de fundidos de polı́meros ha sido un problema fundamental en

fı́sica de poĺımeros durante d́ecadas [1]-[5]. En este tiempo se ha demostrado que los entrelaza-

mientos topoĺogicos entre moléculas dominan los procesos de relajación en estos materiales.

Las teoŕıas modernas consideran que las cadenas difunden a través de movimientos Brownianos

que est́an restringidos en ciertas direcciones debido a que las cadenas pueden deslizar entre sı́,

pero no atravesarse (ver capı́tulo 2, seccíon 2.3).

El primer paso hacia la solución del problema de entrelazamientos fue el de introducir el

tubo como una descripción de campo medio del confinamiento topológico de una dada molécula

por el medio que la rodea [3],[40]. En cadenas lineales, la dinámica es controlada por la difusión

de las moĺeculas a lo largo de su lı́nea de contorno, proceso denominado por de Gennes como

reptacíon [1]-[5].

Diferente a lo que ocurre con cadenas lineales, las moléculas ramificadas no pueden rep-

tar para recuperar la configuración de equilibrio. En estos casos el movimiento de reptación es
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Figura 3.1:Retracción de ramas en cadenas estrella y pendientes.a) Mecanismo de retrac-
ción de ramas en cadenas estrellas. Aquı́ una estrella en una configuración inicial (azul) relaja
parte de la tensión por medio de la retracción y exploracíon de una nueva configuración (rojo).
s es la fraccíon de camino primitivo relajada a este tiempo. El mismo proceso de relajación es
producido en cadenas pendientes ligadas de un extremo a la red (b). Debido a que el número de
ramas en las cadenas estrellas juega sólo un rol menor, la respuesta de ramas de cadenas estrella
y cadenas pendientes en redes es equivalente.

suprimido y las cadenas renuevan su configuración a trav́es del mecanismo de relajación cono-

cido como retracción de ramas (arm retraction). En este proceso cada rama se retrae dentro del

tubo que la confina por medio de fluctuaciones en su lı́nea de contorno, y reemerge a lo largo

de una trayectoria diferente [40]. La figura 3.1-a muestra un esquema del proceso de retrac-

ción de ramas en fundidos de estrellas. Los polı́meros estrella entrelazados son las moléculas

ramificadas ḿas sencillas y de las cuales se tiene un mayor conocimiento.

Un proceso de relajación similar ha sido propuesto para explicar el comportamiento reológi-

co de redes poliḿericas. Las redes son verdaderas macromoléculas de tamãno macrosćopico,

obtenidas por el entrecruzamiento quı́mico de poĺımeros [1]. Un ejemplo tı́pico de redes son las

gomas de silicona. Como generalmente el mecanismo de entrecruzamiento es al azar, luego de

la formacíon de la red, el sistema no sólo cuenta con cadenas elásticamente activas unidas a la

red en sus dos extremos, sino también condefectos, relacionados con cadenas que no quedaron

ligadas a la red (material soluble), o que quedaron ligadas sólo en un extremo (cadenas pendi-
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Figura 3.2:Redes poliḿericas.a) Redes obtenidas por entrecruzamiento aleatorio dejan defec-
tos como material soluble y cadenas pendientes. En general este proceso conduce a un pobre
control de las poblaciones de defectos. b) Redes modelo pueden ser sintetizadas con cadenas de
distintos grupos funcionales. En este caso se puede controlar de forma aproximada la población
de defectos y caracterı́sticas moleculares.

entes) (ver figura 3.2-a) .

Basados en los aciertos cualitativos de la teorı́a de fundidos de cadenas estrella, Curro y

colaboradores utilizaron el mecanismo de retracción de ramas para explicar resultados de la

relajacíon de tensiones en redes poliméricas, obtenidas por medio de entrecruzamiento aleatorio

[41]. En este caso, la mayor contribución a la relajacíon (el proceso ḿas lento) es atribuido a

la relajacíon de las cadenas pendientes. La figura 3.1-b muestra un esquema del proceso de

retraccíon de ramas en cadenas pendientes.

Se ha asumido frecuentemente, y existen resultados experimentales que avalan la hipótesis,

que la funcionalidadf ∗ del punto de ramificación (ńumero de ramas), juega sólo un rol menor

en la respuesta viscoelástica de polı́meros estrella. Como una concecuencia, de acuerdo a la

teoŕıa, ramas estrella y cadenas pendientes con igual masa molecular se comportan equivalen-

temente. Aunque intuitivamente convincente, al presente no hay verificación experimental de

este supuesto.
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Al igual que lo realizado por de Gennes para polı́meros lineales, las teorı́as iniciales de

dinámica de cadenas estrella consideran la relajación de una cadena de prueba en una red de

obst́aculos fija. Sin embargo, debido a que en el caso de polı́meros ramificados los procesos

de relajacíon son mucho ḿas lentos, efectos colectivos originados por el movimiento de otras

cadenas influyen en gran medida en la dinámica. Como una consecuencia, las teorı́as iniciales

sobrepredicen largamente los tiempos de relajación. En una segunda teorı́a, estos efectos colec-

tivos son incluidos a trav́ez de una renormalización del espesor del tubo que confina las ramas.

Esta idea, concebida por primera vez por Marrucci [42], consiste en pensar que los efectos de

relajacíon de cadenas vecinas, y entonces la relajación de algunos entrelazamientos, puede ser

considerada como una dilatación efectiva en el espesor del tubo a medida que el sistema rela-

ja (dilución dińamica). Esta dilatación del tubo hace que la retracción de ramas se acelere, y

los tiempos de relajación predichos por esta nueva teorı́a se aproximan en gran medida a los

obtenidos experimentalmente. Sin embargo, es de notar queésta segunda teorı́a esta fundada en

la original, la cual no se encontraba verificada experimentalmente.

En este caṕıtulo se retoma el problema de la relajación de cadenas estrella en una red

de obst́aculos fija. Las predicciones teóricas son contrastadas con resultados experimentales,

obtenidos estudiando la relajación de redes poliḿericas que contienen cadenas estrellas y pen-

dientes. Los resultados verifican por primera vez la teorı́a inicial de relajacíon de estrellas en

una red de obstáculos fija. Como consecuencia, se muestra que las correcciones por dilución

dinámica realizadas a esta teorı́a son conceptualmente correctas. Estos resultados contribuyen a

desarrollar una base firme para los procesos de relajación tanto de polı́meros ramificados, como

de redes poliḿericas.
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3.2. Verificación del Potencial para Retraccíon de Ramas.

3.2.1. Teoŕıas.

Doi y Kuzuu [43], y Pearson y Helfand [44] consideraron el problema de relajación de

tensiones de polı́meros estrella en una red de obstáculos fija1. Esta teoŕıa inicial considera que

el extremo libre de la rama describe un movimiento Browniano en un potencial efectivo, cuya

evolucíon es obtenida por medio de la ecuación de Smoluchowski asociada [44].

Si las ramas de las estrellas se encuentran suficientemente entrelazadas, se tiene que la

retraccíon de ramas es poco frecuente. Esto se debe a que existe una fuerza de carácter entŕopico

que expulsa el extremo libre hacia afuera en orden de explorar nuevas configuraciones. La

enerǵıa libre de la rama dentro del tubo puede ser modelada como un resorte Gaussiano con la

tensíon entŕopica aplicada:

UPH(L) =
3L2

2R2
− 3L

a
, (3.1)

dondeL es la longitud del camino primitivo de la rama,R es la distancia extremo-extremo, y

a el diámetro del tubo. Utilizando la expresión a2 = (4/5)Ne b2, dondeNe es el ńumero de

entrelazamientos por rama yb es la longitud del segmento de Kuhn, se obtiene que el potencial

efectivo de Pearson y Helfand (PH) para la difusíon del extremo libre es:

UPH(s) = (15/8)Nes
2, (3.2)

cons (0 ≤ s ≤ 1) la distancia fraccional a lo largo del camino primitivo que recorre el extremo

libre de la rama, es decir la fracción de camino primitivo relajada [3],[44].

La probabilidadp(s) de que la rama se halla retraı́do una distancias puede ser estimada

por medio del peso de Boltzmann en el potencial efectivop(s) ∼ exp(UPH(s)/kBT ). De esta

forma, el tiempo medio entre estas fluctuaciones está dado por la inversa de la probabilidad,

tornándose exponencial enUPH(s): τ(s) ∼ τ0 exp[UPH(s)]. Aqúı τ−1
0 es una frecuencia de

1Todas las teorı́as consideradas en este capı́tulo consideran la relajación de poĺımeros estrella con ramas de
igual longitud (moĺeculas siḿetricas). En el caso de moléculas asiḿetricas la respuesta podrı́a ser ḿas compleja.
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prueba, relacionada con el mayor tiempo de relajación de Rouse de una rama [3]. El tiempo

requerido para retraer totalmente el extremo libre hasta el punto de ramificación (τ(s = 1)) es

entonces exponencial en la longitud de la rama, conduciendo a un proceso muy lento con un

amplio espectro de tiempos de relajación.

Resultados experimentales han demostrado que la ecuación 3.2 sobrepredice largamente los

tiempos de relajación terminal de fundidos de estrella [44],[45]. La figura 3.3 muestra una com-

paracíon entre datos experimentales de los módulos dińamicos como función de la frecuencia

para fundidos estrella de Polidimetilsiloxano (PDMS) de tres y cuatro ramas, y la predicción

del modeloPH. Para esta estrella, la masa molecular de la rama esMn = 1,35 × 105 g/mol.

ConsiderandoMe = 9,8 × 103 g/mol como la masa molecular entre entrelazamientos [46], el

número de entrelazamientos por rama esNe ∼ 14. Si se utiliza el modelo de PH para estimar

el tiempo de relajación terminal de la estrella de la figura 3.3, se obtieneτ(s = 1) ∼ 108seg,

mientras datos experimentales muestranτ ∼ 10seg. Esta enorme discrepancia ha sido también

reportada para otros fundidos de estrella de diferentes caracterı́sticas f́ısicas [44],[45].

Para considerar estas diferencias, el potencialUPH(s = 1) fue artificialmente reducido

en la literatura por un factor∼ 3 en orden de dar una mejor descripción de los resultados

experimentales, los cuales indicanUexp(s = 1) ∼ 0,6Ne.

Las razones de las grandes discrepancias entre resultados teóricos y experimentales no es-

tuvieron claras hasta que Ball y McLeish formalizaron el concepto de dilución dińamica para

fundidos de polı́meros estrella [47]. La idea de dilución dińamica es que el diámetro del tubo

no se mantiene constante, sino que se dilata en el tiempo. Esta dilatación es originada por la

relajacíon de cadenas vecinas, que producen la liberación de ciertas restricciones topológicas.

De esta forma, la relajación de estrellas en fundidos es mucho más ŕapida de la que se da en

una red de obstáculos fija. Como consecuencia de la dilución dińamica, se puede mostrar que el

extremo de la cadena sigue un movimiento Browniano en un potencial efectivoUBM más d́ebil:

UBM =
15

8
Ne (s2 − 2

3
s3) (3.3)



3.2. Verificacíon del Potencial para Retracción de Ramas. 29

Figura 3.3:Respuesta viscoelástica de fundidos de estrellas.G′(ω) (cuadrados) yG′′(ω) (cir-
culos) como funcíon de la frecuencia para fundidos de estrella (S1f3: śımbolos abiertos;S1f4:
śımbolos cerrados). Las lı́neas corresponden a los ajustes con las teorı́as de Pearson-Helfand
(lı́neas gruesas) y Milner-McLeish (lı́neas punteadas).
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Recientemente, basados en el trabajo de Ball y McLeish (BM ), Milner y McLeish (MM )

propusieron una nueva teorı́a sin paŕametros libres para fundidos de estrellas entrelazadas. En

esta teoŕıa se incluyen los efectos de dilución dińamica, y la contribucíon de modos de Rouse al-

tos relacionados a la retracción de ramas a distancias cortas a lo largo de sus tubos [45],[48],[49].

Acorde a este modelo, al tiempoτ(s) sólo aquellos segmentos de cadena cons′ > s y fracción

de volumen(1−s) son efectivos para confinar topológicamente los segmentos a1−s. Entonces,

más que tener una masa molecular entre entrelazamientos constanteM0
e , ésta es dińamicamente

modificada acorde aMe(s) = M0
e /(1 − s)α−1, dondeα = 7/3 es el exponente de Colby-

Rubinstein [50]. En esta teorı́a el potencial para la retracción de ramas está dado por:

UMM =
15

8
Ne

1− (1− s)1+α[1 + (1 + α)s]

(1 + α)(2 + α)
, (3.4)

donde si se tomaα = 2 este potencial se reduce aUBM dado por Ball y McLeish.

En el modelo MM el ḿodulo de relajacíon de fundidos de estrella puede ser obtenido como:

G(t) = G0α

∫ 1

0

ds(1− s)α−1 exp[−t/τ(s)] (3.5)

Aqúı el tiempo de relajaciónτ(s) es caracterizado por dos escalas temporales. A tiempos cortos,

t ≤ τ(s = 1/
√

Ne), la influencia del punto de ramificación puede ser despreciada y el extremo

libre se mueve bajo la acción de los modos de Rouse, sin influencia del potencial. En estos casos,

este ŕapido proceso de relajación es dominado por una dinámica tipo Rouse unidimensional

caracterizada por:

τfast ∼ 225π3

256
τeN

4
e s4, (3.6)

dondeτe es el tiempo de relajación de Rouse entre entrelazamientos [45]. El tiempo de Rouse

entre entrelazamientos puede ser determinado a travéz del coeficiente de fricción monoḿerico

ξ comoτe = ξNeb
2/[3π2kBT ] [3].

A tiempos largos (t ≥ τ(s = 1/
√

Ne)), el proceso de relajación lento es dominado por

el denominado“First-Passage-Time”τs(s). La solucíon del “First-Passage-Time”para este
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problema puede ser expresada como [45],[49]:

τslow(s) = (L2/Deff )

∫ s

0

ds′ exp[UMM(s′)]×
∫ s′

−∞
ds′′exp[−UMM(s′′)], (3.7)

dondeL es la longitud del camino primitivo,Deff es el doble del coeficiente de difusión de

Rouse. El tiempo de relajación requerido para determinarG(t) es obtenido a trav́ez de una sim-

ple fórmula de crossover [48]. La dilución dińamica acelera el proceso de retracción de ramas

reduciendo el potencial efectivo en la retracción completa por un factor9/35 en un fundido

de estrellas, comparado con una estrella en una red de obstáculos fija [45]. La figura 3.3 tam-

bień incluye la prediccíon de modeloMM , tomando datos de la literatura para obtenerτe
2 y

el módulo de Plateau [46]. Considerando que la teorı́a MM no contiene paŕametros libres, el

acuerdo con los datos experimentales es notable.

Debido a que el potencialUexp(s) da una buena predicción de poĺımeros estrella entrelaza-

dos de diferentes arquitecturas quı́micas, el mismo potencial ha sido propuesto para analizar la

respuesta dińamica de redes poliḿericas [41]. Sin embargo, basados en el modeloBM se puede

notar que la f́ısica detŕas del proceso de relajación en este caso es diferente, debido a no existir

dilatacíon dińamica del tubo. En lo que sigue se aplica el formalismoMM y el potencial de

Pearson y HelfandPH dado por la ecuación 3.2 para estudiar la relajación de cadenas estrellas

y pendiendes dentro de redes.

3.2.2. Materiales y Ḿetodos

Debido a que el proceso de formación de redes es aleatorio, en general no es posible tener

un control ni del tipo de defectos, ni de su concentración. Sin embargo, redes modelo pueden

ser obtenidas separando el proceso de formación de los poĺımeros, del de formación de la red.

En este caso se pueden tomar cadenas poliméricas con distintos grupos funcionales en sus ex-

tremos, y construir la red con algún entrecruzante quı́mico. De esta forma se puede manejar

2Para PDMS aT = 273K se tieneτe ≈ 1,2× 10−6s.
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la concentracíon de cadenas elásticamente activas (cadenas con grupos funcionales en ambos

extremos), cadenas pendientes (cadenas con grupos funcionales en un sólo extremo), o material

soluble como cadenas lineales o ramificadas (cadenas sin grupos funcionales en sus ectremos)

(ver figura 3.2-b). Las redes modelo constituyen un sistema experimental ideal para estudiar la

dinámica de cadenas estrellas o pendientes.

En este caṕıtulo se comparan resultados teóricos relacionados a la dinámica de cadenas

estrella en una red de obtáculos fija, con resultados experimentales relacionados a la dinámica

de redes modelo conteniendo cantidades controladas de cadenas pendiente y estrellas. Se debe

hacer notar que aunque en la teorı́a se supone una red de obtáculos fija, en general en las redes

experimentales existirán fluctuaciones, las cuales originarán el movimiento de los tubos que

confinan la relajación de poĺımeros estrella y cadenas pendiente.

Las redes modelo de silicona fueron obtenidas por una reacción de hidrosilacíon de cade-

nas vinilterminadas3. Un prepoĺımero difuncional comercial (B2), cinco prepolı́meros mono-

funcionales monodispersos (P1 a P5), y tres polı́meros estrella (S1f3, S1f4, S2f3) fueron uti-

lizados. Redes con cadenas pendientes fueron preparadas haciendo reaccionar cadenas lineales

monodispersas de diferentes masas moleculares que contenı́an unúnico extremo funcional (P1

a P5), un entrecruzante tri-funcional, y un prepolı́mero comercial con ambos extremos de ca-

dena funcionales (B2). El cuadro 3.1 muestra los resultados de la caracterización de las masas

moleculares de los prepolı́meros y cadenas estrella, usados en las reacciones de entrecruza-

miento. La concentración de cadenas pendientes y polı́meros estrella fue fijada al10 wt. % en

orden de reducir defectos no deseados, y evitar el entrelazamiento entre las cadenas pendientes

(se requiere que las cadenas sólo esten entrelazadas con la red para que no exista efectos de

dilución dińamica). Las redes fueron preparadas colocando la mezcla reactiva entre los platos

del réometro. Detalles de la preparación de la muestra, estructura de red, caracterización, y

3La śıntesis de los polı́meros ramificados y polı́meros lineales monofuncionales fue realizada por Jorge Ressia
[51] y Marcelo Villar [52], respectivamente. La mayorı́a de las mediciones experimentales fueron realizadas por
Daniel A. Vega y Leandro Roth en sus respectivas tesis doctorales [53], [54]. En trabajos realizados a lo largo de
ésta t́esis se analizaron cadenas libres dentro de redes. Estos datos, no considerados en el presente volumen, serán
publicados en breve.
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Cuadro 3.1:Caracterización de los prepoĺımeros y estrellas.
Muestra Mn(g/mol) Polidispersíon Ne f ∗

B2 7900 2.79 − −
P1 24200 1.11 3 −
P2 47800 1.07 5 −
P3 67600 1.49 10 −
P4 97800 1.24 12 −
P5 224700 1.19 27 −

S1f33 168000 1.24 17 3
S1f43 168000 1.24 17 4
S2f33 252900 1.47 26 3

propiedades dińamicas puede ser encontrada en distintos trabajos [55]-[58]. El cuadro 3.1 tam-

bién muestra la masa molecular de las ramas de las estrellas utilizadas en este trabajo. Detalles

sobre la śıntesis de estrella de PDMS tri y tetra-funcionales pueden ser encontrados en [59].

3.2.3. Resultados.

La figura 3.4 compara datos experimentales del módulo de relajacíon de tensiones para re-

des poliḿericas conteniendo estrellas S2f3 trifuncionales y cadenas pendientes P5. La masa

molecular mediaMw de cadenas pendientes y ramas de estrella son similares. El número de

entrelazamientos por cadena pendiente (rama de estrella) esNe ∼ 27. Aunque existen diferen-

cias enG(t) a tiempos cortos, a tiempos largos donde la relajación es dominada por retracción

de ramas, la respuesta de ambos sistemas es similar. Entonces, los resultados de la figura 3.4

confirman por primera vez las similitudes en los mecanismos de relajación. Las discrepancias

observadas a tiempos cortos pueden ser atribuidas a diversas causas: a)- presencia de defectos

de baja masa molecular, cuales son inevitables en la formación de la red, originados por ca-

denas que reaccionaron sólo parcialmente; y b) - aunque polı́meros estrella dejan la estructura

de la red inalterada (en el marco de las teorı́as de dilucíon dińamica at → ∞ actuan śolo co-

mo un solvente [40]), las cadenas pendientes están ligadas a la red y modifican la densidad de

entrecruzantes entre cadenas elásticamente activas [56].
3Masa molecular por rama.
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Figura 3.4:Relajación de tensiones en redes con defectos controlados.Módulo de relajacíon
para redes poliḿericas conteniendo estrellas S2f3 (cuadrados abiertos) y cadenas pendientes
P5 (ćırculos abiertos) con masas moleculares similares. Para facilitar la comparación, los datos
correspondientes a las cadenas pendientes han sido desplazados en orden de superponer con el
módulo de las redes con estrella a tiempos largos (cı́rculos negros).

La figura 3.5 muestra datos experimentales del módulo de relajacíon tensiones para redes

poliméricas conteniendo cadenas pendientes. Es de notar que sólo las cadenas ḿas cortas estudi-

adas aqúı (P1 y P2) alcanzan a relajar totalmente en estos experimentos. Aún cadenas pendientes

con un ńumero pequẽno de entrelazamientos se mantienen sin relajar después det ∼ 105seg.

Esto puede resultar sorprendente considerando que el tiempo de relajación terminal para un

fundido de estrellas con cadenas de masa molecular por rama similar puede ser enormemente

menor. Por ejemplo, de acuerdo al modeloMM , el tiempo de relajación terminal para un fun-

dido de estrellas conNe = 10 (comparable a la muestra P3 en la figura 3.5) es sólo∼ 10−1seg,

lo cual es ḿas de 5 ordenes de magnitud menor que el correspondiente a la muestra P3.

En este trabajo se modeló el proceso de relajación de tensiones empleando el potencialPH

y el formalismoMM . Comparado con fundidos de estrellas, el proceso rápido de relajación

es inalterado, y por lo tanto está dado por la expresión MM dada en la ecuación 3.6 [45]. Por
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Figura 3.5:Relajación de tensiones para redes con diferentes cadenas pendientes.Módulo
de relajacíon para redes preparadas con cadenas pendientes con distintas masas moleculares
(śımbolos indicados en la figura). Inset: exponentem obtenido a trav́es del ajuste de datos
experimentales (cı́rculos) y teoŕıa presente (cuadrados).

otro lado, si la concentración de defectos es pequeña (idealmente, debajo de la concentración de

entrelazamientos en orden de que no existan efectos de dilución dińamica), el díametro medio

del tubo se mantiene constante durante el proceso de relajación y el potencial para la retracción

esUPH(s). Resolviendo la ecuación 3.7 conUPH(s) se tiene:

τslow(s,Ne) = −15

16

Iπ3N2
e τe

α
erf(I

√
αNes), (3.8)

dondeI =
√−1 y erf(x) es la funcíon error. En este caso, el cruce entreτf (s) y τs(s) puede

ser también obtenido a trav́ez de la f́ormula de cruce deMM [45]:

τ(s,Ne) ∼ τfast(s,Ne)

exp[−UMM(s,Ne)] + τfast(s,Ne)/τslow(s,Ne)
(3.9)

El módulo de relajacíon puede ser obtenido a través de una expresión equivalente a la pro-
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puesta porMM (ecuacíon 3.5), incluyendo un término adicional con el ḿodulo de equilibrio

debido a la red, y cancelando los efectos de dilución dińamica. Sumando diferentes concen-

traciones de cadenas pendientes de una dada masa molecular, se encontró que la dependencia

del módulo de equilibrio de redes poliḿericasG∞ con la concentración de poĺımeroφ es dada

aproximadamente porG∞(φ) ∼ Geqφ
2 [58]. Aqúı Geq es el ḿodulo de equilibrio en la ausencia

de diluyentes (φ = 1). A t →∞ las tensiones son sólo soportadas por las cadenas elásticamente

activas y el ḿodulo de relajacíon tiende a ser constanteGeq.

A tiempos por debajo del tiempo de relajación terminal, el ḿodulo de relajacíon contiene

contribuciones de las cadenas elásticamente activas y de la fracción de defectos no-relajada

[41],[60]. Entonces, a primer orden en la concentración de defectos, el ḿodulo de relajacíon

puede ser estimado como:G(t) ' Geq{φ2+2φ(1−φ)
∫∞

0
dNe×

∫ 1

0
dsP (Ne) exp[−t/τ(s,Ne)]}.

Aqúı P (Ne) es la fraccíon relativa de defectos con número medio de entrelazamientosNe, y

puede ser determinada a través de la conocida distribución de pesos moleculares de los defec-

tos4 (
∫∞
0

dneP (Ne) = 1).

En nuestro caso la concentración de defectos en la red es relativamente pequeña (∼ 10

wt. %) y el tratamiento de la polidispersión se vuelve simple. Este no es el caso de fundidos de

estrellas, donde los efectos de dilución dińamica hacen ḿas dif́ıcil la determinacíon de ecua-

ciones constitutivas [47].

Es de notar que de forma similar al modeloMM , este modelo es libre de parámetros ajusta-

bles yG(t) es completamente determinado porGeq, la concentracíon de defectosφ, Ne y τe.

En la figura 3.5 se incluyen los resultados de la teorı́a para redes preparadas con cade-

nas pendientes con peso molecular en el rango27000 − 270000 g/mol, aproximadamente. A

tiempos largos, el grado de acuerdo entre teorı́a y datos experimentales es notable. Similares

resultados fueron obtenidos para redes conteniendo estrellas, como se observa de la figura 3.4.

En numerosos experimentos de relajación de tensiones se ha observado que en redes poliméri-

cas obtenidas por reacciones de entrecruzamiento aleatorias, el módulo de relajacíon a tiempos

4En este trabajo se utilizaron distribuciones log-normal, cuales ajustan los datos experimentales adecuada-
mente.
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largos sigue la ley de Chasset-ThirionG(t) = G∞[1 + (τct/t)
m] [41],[60]. En esta expresión el

exponentem y el tiempoτct son paŕametros de ajuste. También se ha mostrado que la aplicación

del mecanismo de retracción de ramas a redes entrecruzadas aleatoriamente puede producir una

ley de la potencia en el ḿodulo de relajacíon [41]. En un trabajo publicado por nuestro grupo de

investigacíon se muestra que las constantes de la ley de Chasset-Thirion pueden ser relacionadas

con la fraccíon de cadenas pendienteφ [61].

Comparado con redes aleatorias, en nuestro sistema la distribución de pesos moleculares

es completamente diferente (básicamente está determinada por la masa molecular de las cade-

nas monofuncionales). Sin embargo, aquı́ tambíen se observa una ley de la potencia en datos

teóricos y experimentales. Como puede ser visto del inset de la figura 3.5, los exponentesm

obtenidos por medio del ajuste con la ley de Chasset-Thirion de datos experimentales y predic-

ciones téoricas a tiempos largos concuerdan en gran medida. Esta es una fuerte confirmación

que la dińamica a tiempos largos está dominada por los defectos que relajan lentamente.

El exelente acuerdo con datos experimentales en un amplio rango del espectro de relajación

indica que la forma cuadrática del potencial dePH es la correcta. Este resultado está en acuerdo

con recientes simulaciones de Shanbhag y Larson [62]. Utilizando un modelo microscópico

estos autores encontraron una forma cuadrática en el potencial de relajación, en acuerdo con

UPH(s).

Basados en eĺexito de la teoŕıa de respuesta viscoelástica, se puede emplear el modelo para

determinar el tiempo de relajación de las redes. Sorprendentemente, el tiempo de relajación

estimado para la red conteniendo cadenas pendientes P5 (o estrellas S2f3) esτ(s = 1) ∼ 1012

años. Este proceso de relajación, extremadamente lento para un polı́mero que esta a100K por

encima de su temperatura de transición v́ıtrea, es una concecuencia del potencial de retracción

de ramasPH.
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3.3. Conclusiones

En este caṕıtulo se estudío la relajacíon de tensiones de cadenas estrellas y pendientes dentro

de una red. Se logró verificar por primera vez el potencial efectivo para la retracción de ramas,

y se mostŕo que los mecanismos de relajación de cadenas estrella y pendientes son similares.

Estos resultados contribuyen a desarrollar una base firme para los procesos de relajación en

poĺımeros ramificados. En particular, muestran que las correcciones realizadas por Marrucci,

Ball, Milner y McLeish, por efectos de dilución dińamica en el caso de fundidos, son concep-

tualmente correctas.



Caṕıtulo 4

Descomposicíon Espinodal de Sistemas

Hexagonales 2D

4.1. Introducción.

En general, tanto copolı́meros bloque como otros sistemas fı́sicos que sufren transiciones

de fase de primer orden, relajan por dos mecanismos bien identificados [24], [63]. Cuando el

sistema es localizado en una región metaestable del diagrama de fase, el mecanismo de rela-

jación se conoce comonucleacíon y crecimiento. En este caso, en orden de que se produzca la

transicíon, el sistema necesita generar una fluctuación grande en magnitud y reducida en exten-

sión para formar un pequeño dominio de la fase de equilibrio, conocido como un núcleo cŕıtico.

Si tal fluctuacíon supera en extensión al ńucleo cŕıtico, entonces la fase de equilibrio propaga

libremente a trav́es de todo el sistema produciendo la transición. De lo contrario, tal dominio

colapsa volviendo el sistema al estado metaestable.

En el caso de que el sistema fuera localizado en una región inestable del diagrama de fase,

el mecanismo de relajación se denominadescomposición espinodal. Contrario a lo que ocurre

en nucleacíon y crecimiento, en descomposición espinodal cualquier fluctuación desestabiliza

al sistema, lo que origina que el proceso de relajación se inicie ŕapidamente. A tiempos cortos la
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formacíon espont́anea y descorrelacionada de dominios produce un patrón desordenado, con or-

den traslacional y orientacional de corto alcance [39]. En general este estado inicial evoluciona

luego hacia el equilibrio por medio del movimiento de dominios y aniquilación de defectos

(proceso denominadocoarsening1).

Las descripciones anteriores de nucleación y crecimiento, y descomposición espinodal son

las descripciones tı́picas del feńomeno, que generalmente se encuentran en los libros de texto.

Sin embargo se cree que la distinción entre ambos mecanismos de relajación puede no estar tan

bien definida, con lo que se espera que exista un cambio continuo entre ambos mecanismos a

medida que se conduce al sistema desde la fase metaestable hacia la inestable (y viceversa) [63].

Por ejemplo, se ha encontrado que la visión cĺasica de ńucleos cŕıticos compactos śolo es v́alida

para sistemas ubicados cerca a la curva de coexistencia [64], [65]. Estudios realizados por Klein

y colaboradores mostraron que en un entorno de la curva de coexistencia los núcleos cŕıticos

son compactos (por ejemplo esferas), y que el crecimiento de la fase de equilibrio ocurre sólo

a trav́es de la superficie del núcleo. A medida que el sistema se ubica más cerca del lı́mite de

estabilidad (curva espinodal), los núcleos tienden a ser ramificados y el crecimiento de la fase

se produce principalmente en el centro del núcleo. De esta forma, los patrones que se observan

en nucleacíon y crecimiento cerca de la curva espinodal lucen similares a los que se dan en

descomposición espinodal.

Contrario a lo predicho por las teorı́as cĺasicas, en lośultimos ãnos se ha venido observando

un mecanismo de relajación combinado, donde a tiempos cortos se dan caracterı́sticas t́ıpicas

de descomposición espinodal, y a tiempos largos de nucleación y crecimiento. Este fenómeno

ha sido observado experimentalmente en una variedad de sistemas fı́sicos. En lo que sigue se

resume lo observado en tres sistemas totalmente diferentes:

Conveccíon de Rayleigh-B́enard. En estos experimentos una capa fina de algún fluido

(agua, aceite de silicona, dioxido de carbono, etc) es ubicada entre dos placas y sujeta a un

gradiente t́ermico∆T , donde la placa de abajo se coloca a mayor temperatura. Debido a que

1El proceso de coarsening se analiza en el siguiente capı́tulo.
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Figura 4.1: .Patrones hexagonales en convección de Rayleigh-B́enard. Regiones fŕıas y
calientes del fluido corresponden a zonas blancas y negras respectivamente. Muy cerca del
inicio de la transicíon se observa un mecanismo de nucleacion y crecimiento en lugar de de-
scomposicion espinodal. [Figura tomada de la referencia [67], con el permiso dec©Americal
Physical Society (1991).]

el fluido caliente cerca de la parte inferior es menos denso, hay una tendencia a que este suba,

mientras que el fluido ḿas fŕıo de la parte superior tienda a bajar. Se tiene que para gradientes

moderados la viscosidad en el fluido impide el movimiento; sin embargo, cuando el gradiente

supera alǵun valor cŕıtico, la conveccíon en el fluido conduce a la formación de patrones con

fases fŕıas y calientes, formando arreglos de simetrı́a bien definida [32], [66]. La transición de

fase en estos experimentos es controlada por el parámetroε = ∆T/∆Tc − 1, con∆Tc el gra-

diente cŕıtico [66]. De esta forma, cuando el gradiente supera el valor crı́tico (ε > 0), el estado

conductivo sin movimiento se hace inestable, y surgen patrones de convección mediante un

mecanismo de descomposición espinodal.

Experimentos de convección enCO2 realizados por Bodenschatz y colaboradores mostraron

que la transicíon de fases para valores deε muy cercanos cercanos al crı́tico (ε ∼ 10−5) se da

por la nucleacíon de dominios hexagonales, en lugar de descomposición espinodal [67], [68].

Debido a que estos trabajos estuvieron focalizados en estructuras de equilibrio, más que en

mecanismos de relajación, los autores no reportan un estudio detallado de tal fenómeno. La

figura 4.1 muestra la nucleación de un dominio hexagonal en estos experimentos.
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Cristalizacíon en poĺımeros.En diversos polı́meros se ha observado que la cristalización

del sistema se da por un mecanismo combinado de descomposición espinodal y nucleación y

crecimiento [69]-[73]. Observaciones experimentales mostraron que antes de que se produzca la

cristalizacíon, el sistema se encuentra en un estado con caracterı́sticas propias a descomposición

espinodal.

Estudios combinados deSAXS y WAXS (scattering de rayosX de bajo y altoángulo,

respectivamente) mostraron que a tiempos cortos existe una longitud caracterı́stica en el sis-

tema, evidenciada a través de un pico definido en las mediciones deSAXS, mientras que no se

observa evidencia de cristales (las mediciones deWAXS no muestran ninǵun pico) [69]. Tal

longitud inicial es de origen dińamico, ya que no śolo depende fuertemente de la temperatura,

sino que se incrementa en el tiempo. Transcurrido un tiempo caracterı́stico (denominadoinduc-

tion time), los experimentos muestran el inicio de la cristalización a trav́es de las mediciones

deWAXS. Estos resultados indican que antes de que se inicie la cristalización el sistema se

encuentra en un estado que muestra grandes similitudes con el fenómeno de descomposición

espinodal en mezclas binarias. Tales estudios motivaron a Olmsted y colaboradores realizar un

modelo donde se considera que a tiempos cortos el sistema consta de dos fases lı́quidas con den-

sidades distintas, una blanda y una rı́gida, y este estado es el que luego induce la cristalización

[71]. Recientemente, este mecanismo de nucleación y crecimiento asistido por descomposición

espinodal también ha sido observado por medio de dinámica molecular [72].

Dewetting en films delgados.El fenómeno de dewetting se origina al depositar films del-

gados de polı́meros sobre substratos rı́gidos (con el espesor de los films menores a 60 nm)

[74]. Diferentes factores (entre otros espesor del film, interacciones polı́mero-substrato, tensión

superficial) pueden originar inestabilidades en la homogenidad del film produciendo regiones

libres de poĺımero (dewetting). Aqúı tambíen los mecanismos de relajación t́ıpicos son nu-

cleacíon y crecimiento de agujeros en el film, y descomposición espinodal (conocido como

spinodal dewetting), donde la transición de fase es originada por una inestabilidad en ondas

capilares que produce ondulaciones en el espesor del film [75].
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Diversos experimentos en este campo han venido mostrando que en determinadas regiones

del diagrama de fase, la relajación del film se produce mediante un mecanismo combinado de

descomposición espinodal y nucleación [76]. Para films suficientemente delgados la transición

se inicia con descomposición espinodal, donde fluctuaciones en el espesor del film son am-

plificadas exponencialmente. En estos sistemas los patrones de descomposición espinodal son

observados claramente a través de microsćopiosópticos y de fuerza atómica. Transcurrido un

determinado tiempo, cuando estas fluctuaciones se tornan del orden del espesor del film, se pro-

duce la nucleación y propagacíon de los agujeros. Interesantemente, debido a que la nucleación

es originada por descomposición espinodal, existen correlaciones espaciales en la distribución

de los ńucleos [76], [77].

En este trabajo se observa que los resultados obtenidos en los diferentes sistemas indican

que un feńomeno de nucleación y crecimiento inducido por descomposición espinodal tendrı́a

caracteŕısticas universales.

En muchos de los trabajos citados anteriormente se ha puesto en duda si las teorı́as cĺasicas

podŕıan explicar los resultados observados. En este capı́tulo se muestra que la descripción

clásica del feńomeno de descomposición espinodal dada por Cahn (modelo de Cahn-Hilliard

dado por la ecuación 2.4) [39] alcanza para describir y comprender los resultados experimen-

tales en los diversos sistemas. En particular, en este capı́tulo se muestra que la visión clásica

de descomposición espinodal es sólo válida para sistemas ubicados bien adentro de la zona in-

estable del diagrama de fases. Por el contrario, cuando el sistema se acerca a la curva espinodal,

una red de fluctuaciones de parámetro de orden con correlaciones de largo alcance produce un

mecanismo de relajación que presenta similaridades con nucleación y crecimiento.
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4.2. Descomposición espinodal.

En este caṕıtulo se estudia la formación de una fase hexagonal 2D en films delgados de

copoĺımeros dibloque a través del mecanismo de descomposición espinodal. La idea es modelar

la evolucíon dińamica de un sistema inicialmente homogéneo, el cual es rápidamente enfriado y

ubicado dentro de la zona inestable del diagrama de fases. En el modelo de Otha-Kawaski [38],

la evolucíon del sistema viene dada a través de la ecuación de Cahn-Hilliard [39]:

∂ψ

∂t
= M∇2(f(ψ) + D∇2ψ)− bψ, (4.1)

dondef(ψ) = [−τ+a(1−2f)2]ψ+v(1−2f)ψ2+uψ3. Contrariamente a lo realizado en estudios

previos que consideran el proceso a enfriamentos profundos (lejos de la curva espinodal), este

estudio considera el proceso de relajación en un entorno de la curva espinodal (τ ∼ τs, conτs

la temperatura espinodal yτr = τ/τs − 1 la temperatura reducida). La evolución temporal del

sistema es estudiada al resolver numéricamente la ecuación de Cahn-Hilliard 4.1 por medio de

un método de diferencias finitas hacia adelante (forward) en el tiempo y centrado en el espacio,

utilizando una grilla de 1024x1024 y condiciones de borde periódicas. El estado homogéneo

inicial de alta temperatura es modelado por una distribución de aleatoria de fluctuaciones de

paŕametro de ordenψ.

4.2.1. Etapa inicial: Formacíon de estructuras coherentes.

Debido a que el estado homogéneo inicial tiene un parámetro de ordenψ ∼ 0, la eta-

pa temprana del proceso de descomposición espinodal es tı́picamente estudiada mediante un

ańalisis lineal de la ecuación 4.1. De este análisis surge que a tiempos cortos el parámetro

de orden puede ser escrito como una superposición lineal de modos de la formaψ(r , t) =

ΣkAkexp[i(k · r) + λ(k)t], con Ak la amplitud del modok a t = 0 [39], [78]. El factor de
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amplificacíonλ(k) satisface:

λ(k) = −D k4 + [−τ + a(1− 2f)2] k2 − b (4.2)

De esta forma, a tiempo cortos, existe un rango de modos inestables (para los cualesλ(k) > 0)

que son amplificados exponencialmente en el tiempo, los cuales fijan las longitudes caracterı́sti-

cas del sistema. En general la forma bicuadrática del factor de amplificación genera un anillo

de modos inestables. Este anillo es muy delgado en un entorno de la curva espinodal, y se torna

cada vez ḿas ancho a medida que se enfrı́a el sistema a temperaturas más bajas.

En un entorno de la curva espinodal el factor de amplificación selecciona casi uńunico

modo inestablek0 (con k2
0 = [τ − a(1 − 2f)2]/2D), tal que los modos fuera de este anillo

son ŕapidamente amortiguados. La fuerte selectividad enk puede ser claramente observada a

través de la funcíon de scattering del sistema promediada circularmenteS(k), mostrada en la

figura 4.2 (ĺınea negra). El agudo pico deS(k) a tiempos cortos es producido por la atenuación

de los modos localizados fuera del anillo de modos inestables; la posición de tal pico define

la longitud de onda dominante del patrón: a ∼ 1/k0. De esta forma, a tiempos cortosψ(r , t)

puede ser expresado como:ψ(r , t) ∼ ∫
dΩAk0 φk0(r , t), dondeAk0 es la amplitud inicial del

modo dominanteφk0(r , t) = exp (i k0 · r + λ(k0) t), y la integral es sobre todas las posibles

direcciones dek0.

Contrariamente a la intuición f́ısica, una superposición de modos conk constante y ampli-

tudes, fases y direcciones aleatorias, no resulta en una distribución de amplitudes similares a

patrones tipo-speckle, sino que exiben una red de fluctuaciones definidas [79]. La figura 4.3

muestra patrones tı́picos del paŕametro de ordenψ(r) y de su cuadradoψ2(r) en la etapa ini-

cial del proceso de separación de fases (t ¿ λ(k0)
−1). Como puede observarse, existen arreglos

cuasi-lineales de fluctuaciones con intensidades superiores a la media. Estos patrones fueron ob-

servados por primera vez en 1984 por Heller, quien los denominó Scarlets. Tales patrones son

un feńomeno ondulatorio general, y por lo tanto tienen caracterı́sticas reminicentes a los obser-

vados en otros sistemas donde la dinámica es representada como una superposición aleatoria
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Figura 4.2:Función de Scattering a diferentes tiempos.S(k) paraτr = 10−3 a tiempos cortos
(lı́nea negra), intermedios (lı́nea roja y ĺınea azul), y largos (lı́nea verde). Las flechas indican
las posiciones del pico principal ýordenes superior asociadas con la estructura hexagonal (co-
cientes (k/k0 = 1,

√
1,
√

3,
√

4,
√

7). La fuerte selectividad de modos y orden hexagonal pueden
ser vistos a trav́es de los patrones a tiempos cortos y largos, respectivamente. El inset muestra
el tiempo de inducciónγ como funcíon de la temperatura reducidaτr (śımbolos) y el ajuste con
la ley de la potenciaγ ∼ τ−1

r (lı́nea).
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Figura 4.3:Red de fluctuaciones en el paŕametro de orden (Scarlets).Patrones correspon-
dientes aψ2(r) en orden de enfatizar las regiones con grandes amplitudes de fluctuaciones
(scarlets) a tiempos cortos. Las regiones donde el parámetro de orden es mayor que la media
aparecen ḿas claras. En el inset, los scarlets son enfatizados vı́a un filtrado con Fourier y una
vista 3D. (λ(k0)t = 5x10−2, τr = 10−3).
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Figura 4.4:Fluctuaciones en amplitud obtenida como suma de ondas planas.a) Muestra
un platŕon de fluctuaciones obtenido como una superposición de ondas planas con amplitudes,
fases y direcciones distribuidas aleatoriamente. Notar la similaridad con los patrones a tiempos
cortos obtenidos en descomposición espinodal en b) (τr = 10−3).

de modos, como en billares cuánticos [80],[81], patrones en ondas superficiales [82], [83], mi-

croondas [84], resonancias acústicas en cavidades [85], y patrones de vibración en platos [86].

La figura 4.4 compara los patrones obtenidos por medio de una superposición random de 5000

ondas planas (a), con los patrones obtenidos en descomposición espinodal (b).

A pesar de su f́acil descripcíon en el espacio de Fourier (anillo), estos patrones de fluc-

tuaciones cuasi-lineales tienen propiedades estadı́sticas muy complejas en el espacio real. Por

ejemplo, en el campo de caos cuántico, se ha puesto mucho esfuerzo en comprender las propi-

edades estadı́sticas de las lı́neas nodales [87]. Tal vez láunica propiedad bien determinada de

los scarlets es la forma de su función autocorrelación C(r) = J0(k0r), dondeJ0 es la funcíon

de Bessel de orden cero, que asintóticamente puede ser descrita comoC(r) ∼ cos(k0r)/
√

k0r

[87], [88]. Utilizando la forma asintótica de la autocorrelación, Klein a propuesto que esta es-

tructura de fluctuaciones es fractal, con dimensión fractaldf = 3/2 [88].

La figura 4.5 muestra la autocorrelación calculada para dos sistemas en la etapa inicial

de descomposición espinodal. Para un sistema cercano a la curva espinodal se observa que la

autocorrelacíon tiene la forma predicha por la teorı́a, con un decaimiento asintóticoC ∼ 1/
√

r.
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Figura 4.5:Autocorrelación en las fluctuaciones de densidad.Funcíon de autocorrelación
C(r) como funcíon de la distanciar, a dos temperaturas distintas (lı́neas continuas) y compor-
tamientos asintóticos (ĺıneas de puntos). El inset muestra los patrones de| ψ | en el espacio real
y de Fourier paraτ = 10−5 (a) y τ = 10−2 (b).

En este trabajo se encontró que para un sistema más lejano a la curva espinodal el decaimiento

en la funcíon autocorrelación puede ser descrito por una exponencialC ∼ exp(−r/ξC), lo que

permite definir una longitud caracterı́sticaξC .

Como se muestra en lo que sigue, este estado pre-transición es crucial en la formación de

dominios bien ordenados durante la etapa intermedia del proceso de descomposición espinodal.

4.2.2. Etapa final: Nucleacíon y propagacíon de dominios hexagonales.

Como una consecuencia de la amplificación continua del parámetro de orden, a medida que

transcurre el tiempo, los términos no cuadráticos enU(ψ) adquieren una importancia relativa y

la dinámica no-lineal comienza a tener peso en la evolución. Sin embargo, debido a la presencia

de los scarlets, el efecto de las no-linealidades no es homogéneo. Aunque hay una continua
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Figura 4.6:Nucleacíon de dominios hexagonales.La pseudo-nucleación de la fase hexagonal
disparada por la amplificación preferencial de los puntos de ramificación de la red de scars
formada a tiempos cortos.

amplificacíon deψ(r) en todo el sistema,́este se amplifica ḿas ŕapido en las regiones con

fluctuaciones iniciales mayores, y entonces en los scarlets.

La figura 4.6 muestra la nucleación de dominios hexagonales originados en los puntos de

mayor amplificacíon de la red de fluctuaciones. Como consecuencia de que los núcleos son

originados por la red cuasi-linear de fluctuaciones, a menudo se observan arreglos lineales de

núcleos propagando a lo largo de lı́neas. De esta forma, este proceso de nucleación originado

por descomposición espinodal está muy lejos de ser un proceso homogéneo, sino que existen

correlaciones espaciales entre los núcleos.

Como el crecimiento del parámetro de orden es aproximadamente exponencial hasta la sa-

turacíon, una vez disparado, los dominios coherentes propagan rápidamente a través del sistema

con perfecto orden traslacional y orientacional. Debido a que el factor de amplificación λ(k0)

tiende a cero en la espinodalτs (λ(k0) ∼ τ − τs), se observa que el perı́odo de induccíon

anterior al surgimiento de dominios hexagonales es controlado por el denominadocritical slow

down [63], [72]. Esto puede ser observado en el inset de la figura 4.2, donde se observa una

divergencia en el perı́odo de induccíon a medida que el sistema es colocado cerca a la curva



4.2. Descomposición espinodal. 51

espinodal.

En la figura 4.2 se incluye el factor de estructura promediado azimutalmente correspondi-

ente a las etapas intermedia-final del proceso de separación de fases. A medida que transcurre

el tiempo, hay una regeneración de modos y la función de scattering muestra un incremen-

to en el pico principal y picos de orden superior en las posiciones esperadas para la simetrı́a

hexagonal [90]. Estos modos son regenerados como consecuencia de los términos no-lineales

en la ecuacíon 2.5 [39]. A trav́es deS(k), tambíen es posible observar la regeneración de mo-

dos de bajok, principalmente asociados con la contribución del factor de forma de los granos

hexagonales [24].

En orden de cuantificar las correlaciones entre los núcleos originadas por la red de fluctua-

ciones iniciales, aquı́ se computan los funcionales de Minkowski [91], los cuales han venido

siendo utilizados en estudios de dewetting [76], [77]. Para calcular estas medidas morfológi-

cas, se determinan los centros de los núcleos y se ubica un cı́rculo de radior en cada centro.

Entonces se considera el conjunto formado con la unión de todos los ćırculos, y a este con-

junto se le calcula eĺareaA, el número de Eulerχ y el peŕımetroP . Luego se calcula como

vaŕıan estas medidas con el radio del cı́rculo, resultando que estas curvas son muy sensitivas

respecto de las correlaciones en las posiciones de los centros de lo núcleos. La figura 4.7 com-

para los funcionales de Minkowski calculados para los núcleos obtenidos por las simulaciones,

y los que se obtienen en un proceso de nucleación totalmente aleatorio. Como lo evidencia

la fuerte desviación de las curvas correspondientes a un fenómeno aleatorio, las correlaciones

en los puntos de ḿaxima amplitud en la red de fluctuaciones originada en la etapa inicial de

descomposición espinodal produce la nucleación correlacionada de dominios hexagonales.

Debido a que los centros de nucleación est́an conectados a través de ĺıneas de alta amplitud,

la etapa inicial de descomposición espinodal no śolo produce correlaciones espaciales entre

núcleos, sino que también produce una fuerte correlación entre las orientaciones de dominios

vecinos.
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Figura 4.7:Funcionales de Minkowski.Las figuras muestran los funcionales de Minkwoski
A área transformada,χ número de Euler yP peŕımetro, para los ńucleos obtenidos en las
simulaciones (ćıculos negros), lo predicho teóricamente para una distribución random (ĺınea
roja), y para unáunica distribucíon random de ńucleos generada numéricamente (cuadrados
vaćıos negros).
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La propagacíon y colisíon de dominios a trav́es del sistema produce la formación de un

policristal al final del proceso de separación de fases. Debido a que la velocidad de propagación

de los dominios se hace cero en la temperatura de transición orden-desorden, en el rango de

temperaturas estudiado aquı́ la escala temporal asociada con la propagación de dominios es

menor queλ(k0)
−1 (controlado porτs), y el tamãno de dominio medio es fuertemente afec-

tado por la temperatura a la que se enfrı́a el sistema (que tan lejos se encuentra del lı́mite de

metaestabilidad).

Una medida del tamaño de dominio medio puede ser obtenida a través de la longitud de cor-

relacíon orientacionalξ6 [89], [90]. Para calcular esta longitud caracterı́stica primero se realiza

un triangulacíon de Delaunay para hallar la posición de las esferas, y la orientación local de la

red hexagonal. Obtenida la orientación local de la red hexagonal, se puede definir un parámetro

de orden orientacional comoψ6(r) = exp(6iθ(r)), dondeθ(r) es la orientacíon local de la red.

Entonces se calcula la longitud de correlación orientacionalξ6, ajustando la función correlacíon

orientacional promediada en elángulog6(r) = 〈ψ6(0)ψ6(r)〉, por medio de una exponencial

g6(r) ∼ exp(r/ξ6) [90]. Una longitud de correlación traslacionalξT puede ser obtenida como

la inversa del ancho del primer pico en la función de scatteringS(k) [90].

La figura 4.8 compara las longitudes de correlación orientacionalξ6, traslacionalξT , y la

obtenida a partir de la autocorrelación C(r) en el patŕon inicial de fluctuacionesξC , como

función de la temperatura reducidaτr. Interesantemente, se observa queξT y ξC escalan de

forma similarξT ∼ ξC ∼ τ
−1/5
r . Este resultado muestra de forma contundente la correlación

que existe entre la posición de los ńucleos y el patŕon de fluctuaciones inicial. Adeḿas, debido a

las fuertes correlaciones entre las orientaciones de los núcleos, la longitud orientacional escala

de forma ḿas fuerte con la profundidad de enfriamientoξ6 ∼ τ
−2/3
r . El inset de la figura 4.8

muestra mapas orientacionales de dominios hexagonales propagando a través del sistema, donde

se observa claramente la correlación entre la orientación de la red hexagonal de núcleos vecinos.

La figura 4.8 tambíen muestra que incrementando la profundidad del enfriamiento más

hallá deτr ∼ 10−2, el tamãno de dominios se vuelve comparable con la constante de red y
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Figura 4.8:Longitudes de correlacíon traslacionales y orientacionales.Ley de escala de
las longitudes de correlación con la temperatura reducida (sı́mbolos) y ajustes con leyes de
la potencia (ĺıneas). Inset: Nucleación de dominios hexagonales vista a través del mapa ori-
entacional; como consecuencia de la red de scarlets los núcleos no śolo inducen correlaciones
traslacionales, sino que también existen correlaciones entre las orientaciones de los dominios
hexagonales (notar que dominios cercanos surgen con orientación similar). A la derecha se
muestra el ćodigo de colores utilizado para indicar la orientación local de la red hexagonal.
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los patrones presentan las caracterı́sticas normalmente asociadas en la literatura con descom-

posicíon espinodal, esto es, correlaciones orientacionales y traslacionales de corto rango. Por

debajo de esta temperatura la red de fluctuaciones iniciales toma la forma de patrones speck-

le desordenados, con lo que las non-linealidades son disparadas uniformemente a través del

sistema, y la formación de dominios ordenados es inhibida.

4.3. Conclusiones.

En este caṕıtulo se estudío el proceso de descomposición espinodal para copolı́meros y otros

sistemas con interacciones que compiten, ubicados cerca de la lı́nea espinodal. Por primera

vez se considera y analiza el efecto de la estructura inicial de fluctuaciones en el proceso de

relajacíon al equilibrio. En este trabajo se muestra que cerca del lı́mite de metaestabilidad el

proceso de relajación se aleja notablemente de lavisión clásicadel feńomeno. Debido a la alta

selectividad de modos, a tiempos cortos se forma una red de fluctuaciones cuyas propiedades

estad́ısticas han venido siendo estudiadas en otros campos. Los puntos de amplitud máxima

producen granos de simetrı́a hexagonal bien definida que propagan a través del sistema. La red

de fluctuaciones iniciales impone correlaciones traslacionales y orientacionales a los núcleos.

A medida que uno se aleja de la curva espinodal, la red de fluctuaciones inicial se torna más

homoǵenea, con los que se producen más granos, y el feńomeno tiende a la visión cĺasica.

Estos resultados muestran que los ingredientes básicos para describir una transición de fase

de primer orden alcanzan para comprender resultados relacionados con mecanismos combina-

dos de descomposición espinodal y nucleación, observados en diferentes sistemas, tales como

patrones de convección en fluidos, cristalización en poĺımeros, y dewetting de films delgados.



Caṕıtulo 5

Dinámica de Ordenamiento en Sistemas

Hexagonales 2D

5.1. Introducción.

Como se discutió en el caṕıtulo anterior, sistemas fı́sicos que sufren transiciones de fase

de primer orden relajan al equilibrio por medio de nucleación y crecimiento o descomposición

espinodal. Sin embargo, cualquiera de estos mecanismos produce la formación de dominios y

defectos, ocacionando que el sistema se encuentre aún lejos del equilibrio. Si se deja relajar,

el sistema evolucionará hacia estados ḿas cercanos al equilibrio por medio de mecanismos de

ordenamiento relacionados al movimiento y aniquilación de defectos topológicos (feńomeno

conocido comocoarsening) [92], [93].

Los mecanismos de ordenamiento y evolución al equilibrio han sido estudiados con intere-

ses b́asicos y aplicados por ḿas de 40 ãnos. Respecto de ciencia básica, el problema es muy

interesante porque esta relacionado a la interacción, dińamica e hidrodińamica de defectos.

Desde un punto de vista aplicado, el problema del coarsening es interesante tanto para obtener

estructuras ordenadas, como para estabilizar fases fuera del equilibrio, en sistemas cristalinos,

cristales ĺıquidos, mezclas binarias o aleaciones metálicas.
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En losúltimos ãnos diversos trabajos mostraron que films delgados de copolı́meros bloque

podŕıan ser utilizados en aplicaciones nanotecnológicas [12]-[15]. Debido a la necesidad de

obtener estructuras ordenadas, estas aplicaciones renovaron el interés en comprender los mecan-

ismos de evolución al equilibrio en sistemas 2D [22], [23], [89], [90]. En este capı́tulo se estudia

la dinámica de ordenamiento en sistemas hexagonales 2D, utilizando cálculos téoricos y simu-

laciones.

5.2. Dinámica de Ordenamiento: Estado del Arte.

Los estudios de mecanismos de ordenamiento surgen con los primeros trabajos de Lifshitz

y colaboradores, relacionados a la dinámica de mezclas binarias, donde un sistema inicialmente

homoǵeneo sufre una macroseparación en dos fases [94]. En mezclas binarias se han realizado

una variedad de estudios experimentales, teóricos, y de simulaciones, que han producido un gran

avance en la comprensión del feńomeno [92], [93]. Aqúı la evolucíon hacia el equilibrio esta

conducida por el movimiento de las denominadas paredes de dominio, o interfaces, que separan

las dos fases de equilibrio. Tanto estudios experimentales como numéricos han demostrado que

el sistema evoluciona de forma auto-similar, originando leyes de escala definidas en el factor

de estructura, y una dinámica de ordenamiento potencialξ ∼ tα, dondeξ es la longitud carac-

teŕıstica yα es un exponente relacionado al proceso de ordenamiento [95]. Se han determinado

tres tipos de ordenamiento. En el régimen difusivo, donde el mecanismo de evolución viene

dado por la evaporación y condensación de la fase minoritaria,ξ evoluciona siguiendo una ley

ξ ∼ t1/3 (2D) [94]. Tambíen se han realizado estudios numéricos que han demostrado que en

general las fluctuaciones térmicas producen una aceleración en la dińamica de ordenamiento

conduciendo a una leyξ ∼ t1/2 [96]. En el caso de que existan interacciones hidrodinámicas,

se han determinado leyes para el proceso liderado por viscocidadξ ∼ t2/3 [97], e inerciaξ ∼ t

[98].

La dinámica de ordenamiento de fases esmécticas ha sido estudiada fundamentalmente en
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sistemas de convección de Rayleigh-B́enard y copolı́meros bloque, principalmente por medio de

simulaciones. En estos casos se encontraron los mismos exponentes de evoluciónξ ∼ t1/5 [99],

[100], ilustrando la universalidad de los patrones (ver sección 2.6). En el caso de copolı́meros,

tambíen se ha observado un ordenamiento logarı́tmicoξ ∼ ln t para el caso de que la separación

de fases ocurra en el lı́mite de segregaciones fuertes [101]. Estudios experimentales de films

delgados de copolı́meros mostraron una ley de evolución ξ ∼ t1/4, relacionada a la interacción

y aniquilacíon de disclinaciones [22], [23].

En sistemas hexagonales los estudios han sido menos extensivos; sin embargo tanto simu-

laciones como experimentos muestran leyes de ordenamiento potencialesξ ∼ tα, con distintos

exponentes en el rango1/5− 1/3 [89], [90], [102]. Interesantemente, experimentos realizados

en monocapas de copolı́meros muestran que distintas longitudes de correlación evolucionan con

exponentes diferentes [89]. En este caso se observó que la longitud de correlación orientacional

ξ6 y traslacionalξs, escalan comoξ6 ∼ t1/4 y ξs ∼ t1/5. Similares exponentes de evolución han

sido tambíen hallados por medio de simulaciones [90].

La dinámica de ordenamiento también ha sido estudiada para el caso de sistemas magnéticos

y modelos de Potts1. En estos sistemas se determinaron leyes de ordenamiento potenciales,

fundamentealmente relacionadas a la degeneración del estado de equilibrio [103], [104].

5.3. Dinámica de Ordenamiento de Lifshitz-Safran.

En los ãnos 60, Lifshitz predijo la posibilidad de que se forme una red estable de dominios

en sistemas cuyo estado fundamental (equilibrio) sea p-veces degenerado [105]. De acuerdo

con las predicciones de Lifshitz, esta red de dominios deberı́a emerger durante el proceso de

ordenamiento en sistemas con estados fundamentales degenerados, como una frustración para

alcanzar el equilibrio. Aunque tal configuración de granos no minimizarı́a la enerǵıa libre del

sistema, podrı́a ser cineḿaticamente estable. Como consecuencia de la relajación liderada por la

curvatura de los bordes de grano, las regiones donde tres granos convergen (denominadas puntos

1El modelo de Potts es una generalización del modelo de Ising para p-estados de equilibrio.
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triples) pueden permanecer fijar, desacelerando la dinámica de ordenamiento del sistema. Una

vez que el sistema se encuentra atrapado en estos estados metaestables laúnica manera de que

siga evolucionando es por medio de fluctuaciones o fuerzas suficientemente grandes, tal que

puedan desestabilizar las configuraciones, permitiendo que el sistema supere las barreras de

enerǵıa locales.

Recíen en los ãnos 80 fue Safran quien introdujo estas ideas de Lifshitz de una forma más

cuantitativa [106]. Por medio de cálculos analı́ticos en el modelo de Potts, Safran pudo mostrar

que la dińamica de ordenamiento sigue una ley de la potencia parap < d + 1 y una ley loga-

rı́tmica parap ≥ d + 1, dondep es la degeneración del estado fundamental yd la dimensíon

espacial del sistema. De esta forma se obtiene que para sistemas con grandes degeneraciones la

evolucíon hacia el equilibrio es cada vez más lenta.

En este caṕıtulo se muestra que en su evolución al equilibrio el sistema hexagonal adquiere

configuraciones de dominios con las mismas caracterı́sticas de las predichas por Lifshitz. Co-

mo consecuencia de la frustración originada por la degeneración en el estado fundamental, las

diferentes longitudes de correlación del sistema evolucionan logarı́tmicamente en el tiempo, en

buen acuerdo a las predicciones de Safran.

5.3.1. Dińamica de ordenamiento sin fluctuaciones térmicas.

En este sección se estudia la evolución hacia el equilibrio de un sistema hexagonal sin con-

siderar el efecto de fluctuaciones térmicas, por medio de la resolución nuḿerica de la ecuación

de Cahn-Hilliard2:
∂ψ

∂t
= M∇2(f(ψ) + D∇2ψ)− bψ, (5.1)

conf(ψ) = [−τ + a(1− 2f)2]ψ + v(1− 2f)ψ2 + uψ3.

En este caso se localiza el sistema hexagonal cerca de las curvas de transición orden-orden

(fase hexagonal-fase lamelar), y descomposición espinodal. Para ubicar al sistema en esta región

se fijan los paŕametrosτ ≥ τs y f ≤ fc = 0,5. Aqúı τ est́a relacionado a la temperatura yτs es

2Se utiliza el mismo esquema numérico que en el capı́tulo 4.
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la temperatura espinodal;f es la asimetrı́a en la moĺecula de copolı́meros tal que paraf = 0,5

se obtienen copolı́meros siḿetricos y una fase lamelar. En este capı́tulo se utiliza una grilla de

1024 x 1024, conteniendo del orden de2,5 x 104 esferas, con condiciones de borde periódicas y

el estado inicial homoǵeneo es representado por una distribución aleatoria de fluctuaciones de

paŕametro de orden.

El hecho de estudiar la evolución del sistema en esta zona tan particular se debe a que se

encontŕo que en esta región el sistema evoluciona hacia el equilibrio sin necesidad de fluc-

tuaciones t́ermicas, con lo que la dinámica se hace ḿas transparente, y los mecanismos de

evolucíon pueden ser determinados claramente.

Caracterı́sticas de los Patrones.

La figura 5.1 muestra tı́picas configuraciones de patrones hexagonales observadas a una

dada profundidad de enfriamiento (τr = 10−4, conτr = τ/τs − 1) y a diferentes tiempos de

evolucíon. En esta figura se observan resultados correspondientes a dos valores diferentes de

asimetŕıas en el copolı́merofr (fr = 1−f/fc). Mientras que las figuras de arriba corresponden

afr = 0,03, las figuras de abajo corresponden a un valor defr más cercano a la transición orden-

ordenfr = 0,01. Al comparar estas figuras se puede observar claramente cómo se incrementa

el ancho de las interfaces a medida que el sistema se aproxima a la transición orden-orden

(fr → 0). De estas figuras también se observa la presencia de celdas hexagonales en los bordes

de grano.

En orden de determinar cuantitativamente las caracterı́sticas de las interfaces y el por qué de

las celdas observadas, en lo que sigue se aplica la metodologı́a utilizada por Goveas y Milner

para estudiar la propagación de frentes en transiciones lamelas-cilindros, en el lı́mite de segre-

gaciones d́ebiles [107]. El punto de partida es considerar la expansión en serie de la energı́a

libre propuesta por Leibler [16]:

F = kB T

∞∑
m=0

1

V m m!

∑
q1,...,qm

Γm(q1, . . . , qm)Ψ(q1) . . . Ψ(qm), (5.2)
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Figura 5.1:Patrones hexagonales y mapas orientacionales obtenidos con diferentes valores
defr. Las figuras de arriba corresponden afr = 0,03, y las de abajo afr = 0,01. Los patrones
de la izquierda corresponden a tiempos cortos y los del medio a tiempos largos (tiempos en
unidades arbitrarias indicados en la figura). En los mapas orientacionales las dislocaciones son
indicadas con una lı́nea negra, y las disclinaciones con cı́rculos. A la derecha de la figura se
observa la escala de colores utilizada para indicar la orientación local de la red hexagonal.
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donde losΓm son coeficientes relacionados con las funciones de correlación,Ψ es el paŕametro

de orden del sistema, yV , T , kB son el volumen, temperatura y constante de Boltzmann.

En lo que sigue se pretende estudiar las caracterı́sticas de una interface recta entre dos granos

hexagonales rotados en unánguloα. Entonces la idea es considerar la superposición de dos

patrones hexagonales rotados enα, y construir el paŕametro de orden:

Ψ = φ/
√

3
∑

{exp(iq1 · r) + c.c.}+ ϕ/
√

3
∑

{exp(iq2 · r) + c.c.}, (5.3)

dondec.c. indica el complejo conjugado, yφ, ϕ son las amplitudes de los granos hexagonales.

Expandiendo la energı́a libre en las amplitudes anteriores hasta orden 4, se demuestra que

la enerǵıa puede ser expresada como:

F (φ, ϕ)

kT
= [−τ+a(1−2f)2] (φ2+ϕ2)+

4

3
√

3
v(1−2f)(φ3+ϕ3)+2u(φ4+ϕ4)+6uφ2 ϕ2 (5.4)

En esta expresión los coeficientesΓm han sido re-escritos en términos de las constantes del mo-

delo de Otha-Kawasaki [38]. Es de notar que la energı́a libre en esta aproximación no depende

del ángulo de desorientaciónα.

El siguiente paso es describir la interface en términos de las amplitudes de los granos ro-

tados. Comoφ y ϕ son paŕametros de orden no conservados, se puede escribir un sistema de

ecuaciones tipo Guinzburg-Landau para la evolución de los patrones superpuestos:

γ
dφ

dt
= −δH

δφ
(5.5)

γ
dϕ

dt
= −δH

δϕ
(5.6)

dondeγ esta relacionado con el coeficiente de movilidad y el hamiltonianoH contiene los

tı́picos costos de energı́a por crear interfaces, y la energı́a libre localF (φ, ϕ). De esta forma,

H ∼ ∫
d3r[a2

0(∇φ)2 + a2
0(∇ϕ)2 + F (φ, ϕ)]. Los perfiles de equilibrio vienen dados por las
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Figura 5.2:Paisaje de enerǵıa libre. En el panel de la izquierda se observa la superficie de
enerǵıa libre y en el de la derecha su proyección en el planoφ − ϕ. Mientras que en el origen
se observa un ḿaximo, en los ejes existen dos mı́nimos locales conectados por un canal, que
contiene un punto silla en el centro.

ecuaciones:

0 = 2a2
0

d2φ

dz2
− ∂F

∂φ
(5.7)

0 = 2a2
0

d2ϕ

dz2
− ∂F

∂ϕ
(5.8)

dondez es la distancia respecto del centro de la interface. Este sistema puede ser combinado

para obtener unáunica ecuacíon (se multiplican las ecuaciones pordφ
dz

y dϕ
dz

, respectivamente, y

se suman):

a2
0[(

dφ

dz
)2 + (

dϕ

dz
)2] = F (φ, ϕ) (5.9)

En principio se podrı́a intentar resolver este sistema de ecuaciones acoplado y determinar las

caracteŕısticas de la interface. Sin embargo resulta mucho más conveniente realizar diversas

consideraciones y aproximaciones que simplifiquen los cálculos.

La figura 5.2 muestra la energı́a libre localF (φ, ϕ) correspondiente a los sistemas mode-

lados en esta sección. De la figura se observan tres puntos crı́ticos en la enerǵıa libre, conec-

tados a lo largo de un canal. Los mı́nimos locales que se encuentran en los ejesφ y ϕ cor-
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responden a estados completamente formados por uno de los granos. El extremo central cor-

responde a un punto silla. En el espacioφ − ϕ la interface entre los dos granos corresponde

a una curvaφ(ϕ) que debeŕa estar ubicada en el fondo del canal (este tipo de curvas se de-

nominan comunmentepath of steepest descent), ya que al desviarse del mismo en la dirección

transversal se producirı́a un aumento en la energı́a libre del sistema. Como primera aproxi-

macíon se podŕıa considerar a tal camino como una rectaφ1(ϕ) = −φmin

ϕmin
ϕ + φmin, donde

φmin = ϕmin = (−4
3
v (1 − 2f) +

√
16
9

v2 (1− 2f)2 − 64[−τ + a(1− 2f)2] u)/16u [107]. A

lo largo de este camino la energı́a libre puede ser aproximada como:

F (ϕ)− F (ϕmin) = C[1− (
2ϕ

ϕmin

− 1)2]2, (5.10)

dondeC es una constante que puede ser determinada evaluando la energı́a libre en el punto silla,

C = [F (ϕ̂) − F (ϕmin)]/[1 − ( 2ϕ̂
ϕmin

− 1)2]2, con ϕ̂ el punto silla. Reemplazando esta energı́a

libre aproximada en la ecuación 5.9 se puede obtener que los perfiles tienen la tı́pica forma de

tangente hiperb́olica (ver por ejemplo [108]):

φ(z) = φmin
1

1 + e−z/W
(5.11)

ϕ(z) = ϕmin
1

1 + e−z/W
(5.12)

dondeW ∼
√

φ2
min+ϕ2

min

16C
es el ancho de la interface.

De esta forma comoφmin, ϕmin ∼ fr y C ∼ f 4
r se tiene que el ancho de las interfaces

diverge comoW ∼ 1
fr

cuandofr → 0. Este resultado explica el por qué los bordes de grano

observados en la figura 5.1 se hacen más anchos cuandofr → 0.

Como una consecuencia de la superposición lineal de patrones hexagonales rotados, las in-

terfaces se encuentran decoradas por celdas hexagonales con tamaños que dependen del grado

de desorientación [109]. Estos son patrones de interferencia de Moiré, obtenidos por la super-

posicíon lineal de dos patrones hexagonales rotados en un dadoángulo. Para granos con una
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desorientacíonα, el tamãno de las celdas escala comoα−1.

Los defectos elementales de un sistema hexagonal 2D son las disclinaciones (ver sección

2.5.3) [25]. Estos son defectos puntuales formados por un dominio (esfera) que tiene un número

de vecinos diferente de seis, tı́picamente cinco (disclinación negativa) o siete (disclinación pos-

itiva). Adeḿas de disclinaciones, defectos traslacionales llamados dislocaciones también est́an

presentes. Las dislocaciones son defectos compuestos formados por pares de disclinaciones de

distinto signo, separadas por una constante de red.

En el mapa de colores de la figura 5.1 se incluyen los defectos topológicos, hallados por

medio de una triangulación de Delaunay [90]. Similar a lo que se observa en sólidos cristalinos,

aqúı los bordes de grano pueden ser bien descritos por arreglos lineales de dislocaciones, sepa-

radas por una distancia media del orden dea/α, dondea es la constante de red. De esta forma,

el tamãno de las celdas y la distancias entre dislocaciones esta conmensurada, hecho que se

observa claramente en la figura 5.1-f. En el sistema se observan pocas disclinaciones debido a

que son defectos muy energéticos por las enormes distorsiones que le originan al cristal. Se ob-

serva la presencia de disclinaciones principalmente en regiones donde 3 o más bordes de grano

convergen (puntos triples). Esta localización particular de las disclinaciones ha sido observa-

da previamente y está en acuerdo con predicciones teóricas relacionadas al apantallamiento de

distorsiones elásticas de estos defectos por medio de bordes de grano [110].

Leyes de Ordenamiento.

En diferentes sistemas con simetrı́a hexagonal se ha observado que la dinámica se congela

para enfriamientos profundos (τ > τs) [90], [111], [112]. En estos casos el sistema queda

atrapado en estados metaestables correspondientes a diversos mı́nimos locales de energı́a libre.

Tomando en cuenta correcciones no-adiabáticas de las ecuaciones de evolución, Boyer y Vĩnals

mostraron que el congelamiento de la dinámica se produce debido a fuerzas depinning [111].

Estas fuerzas de pinning son análogas a las fuerzas de Pierls que actúan sobre el movimiento

de dislocaciones en sólidos cristalinos [113]. Similar a lo obtenido por Pierls, Boyer y Viñals
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encontraron que la magnitud de las fuerzas de pinning decrece exponencialmente con el tamaño

del ńucleo (core) ζ de los defectos∼ exp(−ζ). Debido a que en el sistema considerado en

este trabajo las interfaces son extendidas como consecuencia de la localización particular en el

diagrama de fases (cercano a las transiciones orden-orden y espinodal), es de esperar que las

fuerzas de pinning tengan poca influencia en la evolución dińamica hacia el equilibrio.

Las figuras 5.1-a y 5.1-b muestran estados del sistema para distintos tiempos de evolución.

De estas figuras se observa claramente el movimiento de bordes de grano y la relajación por cur-

vatura. De esta forma, aunque aún presentes, en este caso las fuerzas de pinning son claramente

superadas por la tensión de ĺınea a lo largo de los bordes de grano. Si la evolución del sistema

hacia el equilibrio fuera liderada por curvatura, como parece ser en este caso, entonces serı́a de

esperar una dińamica de ordenamiento relacionada con una ley de la potencia. Sin embargo, por

razones que se discuten luego, la dinámica de ordenamiento es mucho más lenta.

En orden de estudiar cuantitativamente la evolución temporal del grado de ordenamien-

to en el sistema, se calcularon diferentes longitudes de correlación [89],[90]. Tanto las posi-

ciones de defectos, como las orientaciones de la red hexagonal se obtienen por medio de

una triangulacíon de Delaunay, de forma análoga a lo realizado en el capı́tulo anterior. Da-

da la orientacíon local de la red hexagonal, se puede definir un parámetro de orden orienta-

cional comoψ6(r) = exp(6iθ(r)), dondeθ(r) es la orientacíon local de la red. Entonces se

puede calcular la longitud de correlación orientacionalξ6, obtenida al ajustar la función cor-

relacíon orientacional promediada en elángulog6(r) = 〈ψ6(0)ψ6(r)〉, por medio de una ex-

ponencialg6(r) ∼ exp(r/ξ6). Otra longitud de correlación caracteŕısticaξs puede ser obtenida

calculando el ancho del pico principal en la función de scattering promediada azimutalmente

S(k) =< ψ̃(k)ψ̃ (k)∗ >, dondeψ̃(k) es la transformada del parámetro de orden obtenido por

la resolucíon de la ecuación de Cahn-Hilliard. Adeḿas se consideran longitudes de correlación

relacionadas directamente con los defectos topológicos del sistema [89],[90]. Debido a que las

disclinaciones se distribuyen de manera aproximadamente uniforme (ya que se encuentran lig-

adas a los puntos triples), una longitud de correlación relacionada a las disclinaciones puede ser
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Figura 5.3:Evolución temporal de las longitudes de correlacíon. La figura muestra la evolu-
ción temporal de las diferentes longitudes de correlación consideradas en este capı́tulo para
τr = 0,01(simbolos indicados en la figura), y ajustes logaritmicos (lı́neas). Inset: Energı́as de
activacíon como funcíon deτr paraξ6 (cuadrados) yξds (triángulos).

obtenida comoξdl(t) ∼ ρdl(t)
−1/2, dondeρds es la densidad de disclinaciones en el sistema. Al

contrario de las disclinaciones, las dislocaciones se encuentran ligadas a los bordes de grano,

con lo que no se encuentran distribuidas en forma aleatoria. De esta manera una longitud de

correlacíon relacionada a las dislocaciones puede ser obtenida comoξds(t) ∼ ρds(t)
−1, donde

ρds es la densidad de dislocaciones [89],[90].

La figura 5.3 muestra la evolución temporal de las diferentes longitudes de correlación.

Las curvas son promediadas sobre 15 evoluciones temporales independientes. Diferente de lo

obtenido en trabajos anteriores donde se observó una dińamica relacionada a leyes de la poten-

cia, aqúı se observa una dinámica de ordenamiento más lenta, donde las diferentes longitudes de

correlacíon crecen en forma logarı́tmica en el tiempo. Esta dependencia temporal es claramente

observada por medio de los ajustes logarı́tmicos que se observan en la figura 5.3.

En la figura 5.4 se muestra el proceso de ordenamiento a través de los mapas orientacionales.
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En la secuencia temporal de esta figura se puede observar el movimiento y aniquilación de pun-

tos triples (marcados con triángulos). Sin embargo, en esta figura también se observan puntos

triples que se encuentran fijos en una determinada posición durante todo el proceso (marcados

con cuadrados). Debido a que la energı́a libre de la fase hexagonal es invariante ante rotaciones

rı́gidas, las energı́as de los diferentes granos son termodinámicamente equivalentes. De esta

forma, la evolucíon temporal está liderada por la disminución de la enerǵıa de superficie. Esto

es lo que produce que los bordes de grano se tornen bien rectos, tal como lo observado en las

figuras 5.1 y 5.4. Como concecuencia de la minimización de la enerǵıa libre de superficie, las

configuraciones de los bordes de grano que se encuentran en puntos triples adquierenángulos

bien definidos (t́ıpicamente∼ 120◦). Una vez que se alcanzan las configuracionesóptimas en

las posiciones de los bordes de grano, los puntos triples tienen una tendencia a permenecer fijos

en estas posiciones.

Dislocaciones localizadas a lo largo de bordes de grano se recombinan y aniquilan en orden

de reducir la curvatura. Una vez que el grano ha relajado su curvatura, el movimiento extra de los

bordes de grano requiere que el sistema supere las barreras de energı́a relacionadas con los pun-

tos triples y la anisotropı́a en la tensíon de ĺınea. Algunos puntos triples inicialmente inmóbiles

pueden ser activados por medio de un proceso jerárquico relacionado con la aniquilación de

un punto triple vecino. Una vez que se ha producido la aniquilación de un punto triple vecino,

la activacíon del movimiento se inicia cuando existe un imbalance en la fuerza neta que actúa

sobre el punto triple.

El pinning de puntos triples conduce al sistema a quedar atrapado en estados metaestables,

produciendo la desaceleración en la ley de ordenamiento. Aunque estos estados metaestables

no minimizan la enerǵıa libre, resulta claro que pueden ser cinemáticamente estables.

Si alguna barrera de energı́a Ua est́a relacionada con la activación de un punto triple, en-

tonces la velocidad de cambio en la longitud de correlación ξ debeŕıa serdξ
dt
∼ exp (−Ua/kT )

[114]. Debido a que los excesos de energı́a libre son producidos principalmente por las inter-

faces, se tiene queUa ∼ Eaξ, dondeEa es la densidad de energı́a libre en unidades dekT . De
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Figura 5.4:Mecanismos de ordenamiento visualizados a través de los mapas orienta-
cionales.En esta figura los triángulos y cuadrados indican los puntos triples activos e inmóbiles,
respectivamente. Abajo: Formación de una estructura de dominios dinámicamente estable como
fue propuesta por Lifshitz.
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esta forma, despejandoξ obtenemos la ley de evolución a tiempos largos:ξ(t) ∼ (1/Ea) ln t.

El inset de la figura 5.3 muestra la dependencia deEa como funcíon deτr para la longitud de

correlacíon orientacionalξ6 y la longitud de correlación obtenida a trav́es de las dislocaciones

ξds. En este inset se puede observar que la densidad de energı́a de activacíon asociada aξ6 es

alrrededor de4 veces ḿas grande que la asociada aξds, lo que concuerda con observaciones

cualitativas que muestran que aunque los bordes de grano relajan fácilmente la curvatura al no

existir fuerzas de pinning, algunos puntos triples pueden resultar inmóbiles en la evolución.

Los resultados indican que estas energı́as de activación satisfacen la relación hiperb́olica:Ea ∼
τr

(τ0+τr)
, dondeτ0 es una constante. De esta forma las energı́as de activación tienden a anularse

cuando el sistema se acerca a la espinodal, en acuerdo con el resultado de que las fuerzas de

pinning se ven superadas por la tensión de ĺınea en tal región.

5.3.2. Dińamica de ordenamiento con fluctuaciones térmicas.

En esta sección se analiza la dińamica de ordenamiento para un sistema hexagonal 2D con

fluctuaciones t́ermicas. Tales fluctuaciones son tenidas en cuenta sumándole un t́ermino aleato-

rio de amplitudη al lado derecho de la ecuación de Cahn-Hilliard3 5.1. Aqúı se estudia la

evolucíon temporal del sistema en una región más general del diagrama de fase, no necesari-

amente cercana a ninguna lı́nea de transición. Similar a lo obtenido en la sección anterior, se

observa un ley de evolución logaŕıtmica, con formacíon de dominios y frustración.

Caracterı́sticas de los Patrones.

La figura 5.5 muestra tı́picas configuraciones de patrones a una dada profundidad de enfri-

amiento (τr = 10−3) y diferentes amplitudes de fluctuaciones térmicasη. Es de notar que las

fluctuaciones producen distorsiones en los dominios (dejan de ser circulares). Debido a que la

forma de tales dominios puede también ser afectada por campos de tensión local, es de esperar

que este grado de libertad extra permita disipar excesos de energı́a fácilmente. Esta distorsión

3Al modelo de Cahn-Hilliard con fluctuaciones también se lo conoce como modelo de Cahn-Hilliard-Cook
[115], [116].
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Figura 5.5:Patrones hexagonales a diferentes amplitudes de ruido térmico η.

de dominios es una diferencia fundamental con los más convencionales sistemas cristalinos de

dominios ŕıgidos [24].

Similar a lo realizado en la sección anterior, en orden de analizar la evolución hacia el

equilibrio, la dińamica es estudiada identificando la posición de cada dominio en el patrón.

Entonces, utilizando la triangulación de Delaunay, se obtienen los defectos, y la estructura de

granos [90].

Diferente de lo observado en el estudio anterior, para sistemas cerca a la transición orden-

orden y espinodal, en esta región los bordes de grano tienen interfaces agudas, con anchos

tı́picos del orden de la constante de red. Sin embargo, también se observa que la mayorı́a de las

disclinaciones están ligadas a los puntos triples y bordes de grano de altoángulo. De esta forma

la única diferencia fundamental es el ancho de los bordes de grano.

Dinámica de Ordenamiento.

En la seccíon anterior se observó que las fuerzas de pinning sobre bordes de grano son

superadas por las tensión de ĺınea para el caso de sistemas hexagonales que se encuentran en la

región espinodal, cercanos a la transición hexagonal-esḿectica.

Como en este caso los bordes de grano tienen interfaces agudas, es de esperar que las fuerzas

de pinning tengan influencia en la dinámica de ordenamiento. En general se espera que el
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Figura 5.6:Configuraciones de dominios vistas a trav́es de los mapas orientacionales.Los
cuadros de arriba y abajo corresponden a una amplitud de ruido deη = 0,05 y η = 0,1,
respectivamente. Abajo de la figura se observa la escala de colores utilizada para determinar la
orientacíon.

movimiento de bordes de grano sea activado por fluctuaciones térmicas. A bajas amplitudes

de ruido t́ermico las fuerzas de pinning dominan y los bordes de grano no pueden relajar. Por

otro lado, a altas amplitudes de ruido térmico, la evolucíon de los bordes de grano es lidera-

da por la reducción en su curvatura, produciendo que los bordes de grano se tornen rectos. La

figura 5.6 muestra el efecto de la amplitud de las fluctuaciones térmicas sobre la dińamica. Las

figuras 5.6-a y 5.6-b muestran la evolución temporal de un borde de grano con alta curvatura

(Rc ∼ 3a) para una amplitud de ruido deη = 0,05. En esta figura se observa claramente que

el borde de grano fluctua sin apreciable relajación en su curvatura. Por otro lado, si la amplitud

del ruido t́ermico se incrementa aη = 0,1 (figuras 5.6-c y 5.6-d) se observa que, liderado por

curvatura, los bordes de grano escapan fácilmente de trampas locales y relajan su contorno. De

esta forma, aunque presentes, las fuerzas de pinning son claramente superadas por la tensión de

lı́nea para medias/grandes fluctuaciones.
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Figura 5.7:Evolución temporal de la longitud de correlacíon orientacional.Evolución tem-
poral deξ6 para diferentes valores deη. Los śımbolos est́an dados por:η = 0,05 (cuadrados),
η = 0,1 (estrallas),η = 0,13 (ćırculos),η = 0,15 (triángulos),η = 0,17 (rombos), y ajustes
logaŕıtmicos (ĺıneas). Inset: Relación entre la amplitud de ruido y la energı́a de activacíonEa.

Respecto de la dińamica, Boyer y Vĩnals sugirieron que el ordenamiento deberı́a ser log-

aŕıtmico en el caso de que existan fuerzas de pinning [111],[112]. Por otro lado, si sólo el sis-

tema evoluciona debido a la curvatura, es de esperar que la dinámica de ordenamiento siga una

ley de la potencia. Sin embargo, por las razones consideradas en la sección anterior y discutidas

más abajo, la dińamica sigue siendo lenta aún en la presencia de fluctuaciones relativamente

grandes.

La figura 5.7 muestra la evolución temporal de la longitud de correlación orientacional para

diferentes amplitudes de ruido. Las curvas son promediadas sobre 15 evoluciones temporales

independientes. Diferente de lo observado en estudios previos en copolı́meros bloque, donde las

longitudes de correlación siguen una ley de la potencia [90], aquı́ se observa una dependencia

logaŕıtmica en el tiempo. En este estudio tambı́en se encontró un comportamietno logarı́tmico en

las longitudes de correlación calculadas a través de la funcíon de scattering (ξs), y las calculadas

por medio de las densidades de defectos (ξds y ξdl).

Considerando a la dinámica como en la sección anterior como un proceso activado con
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enerǵıa de activacíonUa, la velocidad de cambio del parámetro de orden esdξ
dt
∼ exp(Ua/kT ).

Debido a que los exesos de energı́a libre se localizan en los bordes de grano, se puede asumir

Ua ∼ Eaξ, dondeEa es la enerǵıa libre de superficie en unidades dekT . De esta forma se

tiene que a tiempos largosξ ∼ (1/Ea)lnt. En el inset de la figura 5.7 se muestra la energı́a

de activacíon como funcíon de la amplitud de ruido. Aquı́ nosotros encontramos queEa sigue

una ley de la potencia, decayendo comoEa ∼ η−1,43. De esta forma, a medida que aumentan

las fluctuaciones térmicas, aumenta la movilidad de los defectos, y las energı́as de activación

disminuyen.

De esta forma, paraη ' 0 la dinámica logaŕıtmica lenta es consecuencia del pinning en

bordes de grano. A medida queη se incrementa, el sistema evoluciona hacia el equilibrio im-

pulsado por la curvatura en los bordes de grano. En estos casos las fluctuaciones permiten al

sistema superar barreras locales de energı́a.

Este proceso es el responsable de que los bordes de grano se tornen bien rectos en la figura

5.6. Como fue predicho por Lifshitz y Safran, debido a la minimización de la enerǵıa de su-

perficie, los bordes de grano que convergen en puntos triple pueden adquirir configuraciones

conángulos bien definidos (120◦ en el caso de que no exista anisotropı́a en la tensíon de ĺınea).

Estos puntos son propensos a quedar ligados a sus posiciones locales una vez que el sistema

alcanza la configuración óptima para las lı́neas de dislocaciones.

El pinning de los puntos triples conduce al sistema a la formación de una red de dominios

metaestables que desacelera la dinámica de ordenamiento. Similar a lo encontrado en la sección

anterior, aqúı tambíen se observa que puntos triples inmóbiles pueden activarse en un proceso

jerárquico relacionado con la aniquilación de puntos triples vecinos. El movimiento de estos

puntos triples se activa cuando las lı́neas de dislocaciones que convergen a los mismos adquieren

configuraciones donde hay un imbalance en la fuerza neta. Se tiene que las fluctuaciones pueden

acelerar este proceso. La figura 5.8 muestra la evolución de puntos triples vista a través de los

mapas orientacionales. A tiempos cortos (Figure 5.8-a) se forman los puntos triples. A medida

que transcurre el tiempo (figura 5.8-b-f) estos puntos fluctuan manteniendo una configuración



5.4. Discusíon 75

Figura 5.8:Evolución temporal de un punto triple vista a través del mapa orientacional.
El punto triple indicado por el cı́rculo fluct́ua en torno a una posición fija (a-f). Una fluctuacíon
produce un imbalance en la tensión de ĺınea produciendo la activación del mismo (g-h).

de equilibrio local de∼ 120◦. En la figura 5.8-g hay una fluctuación que produce un imbalance

en la tensíon de linea que lidera la activación del movimiento del punto triple (figura 5.8-h).

5.4. Discusíon

En este caṕıtulo se mostŕo que la dińamica de ordenamiento de sistemas hexagonales 2D se

ajusta en gran medida a las ideas de coarsening propuestas por Lifshitz y Safran. Es importante

notar que tales teorı́as son de carácter general, donde la hipótesis ḿas fuerte es que todos los

defectos condensan en bordes de grano, y el estado de equilibrio está degenerado. De esta forma,

tal teoŕıa debeŕıa poder ser aplicada a una gran variedad de sistemas. Sin embargo,éste es el

primer trabajo en presentar resultados que verifican tales ideas4. Interesantemente, recién en los

últimos ãnos se ha empezado a analizar la dinámica de puntos triples en sólidos cristalinos. Por

mucho tiempo el feńomeno de coarsening en sólidos fue estudiado considerando el movimiento

de bordes de grano. Sin embargo en losúltimos ãnos, Gottstein y colaboradores realizaron

diversos estudios teóricos y experimentales, donde se muestra que la dinámica de ordenamiento

puede ser fuertemente afectada por el movimiento de puntos triples, y no sólo por los bordes de

4Recientemente la ideas de coarsening de Lifshitz también han sido verificadas en modelos de Potts [117].
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grano [118], [119]. Entre otros resultados, tales estudios mostraron que a bajas temperaturas la

dinámica se puede alejar de la conocida ley de von-Neumann-Mullins que relaciona la variación

de tamãno de un grano con el número de lados del mismo [120]:dS
dt
∼ (n − 6), donden es el

número de lados (sin > 6 el grano es inestable y crece, sin = 6 el grano se mantiene estable,

y si n < 6 el grano es inestable y colapsa).

5.5. Conclusiones.

En este caṕıtulo se estudío de la dińamica de ordenamiento de sistemas hexagonales 2D

en films delgados de copolı́meros bloque y sistemas relacionados, combinando herramientas

teóricas y simulaciones.

Inicialmente se consideró la dińamica de ordenamiento en una región particular del dia-

grama de fases, cercana a la transiciones orden-desorden y orden-orden. En esta región las

interfaces de los bordes de grano tienden a ser más anchas, produciendo que las fuerzas de pin-

ning sean superadas por la tensión de ĺınea, con lo que el sistema evoluciona libremente sin la

necesidad de incluir fluctuaciones térmicas. De esta forma, contrariamente a los estudios real-

izados por otros autores [102], este sistema evoluciona de una forma mucho más clara, lo que

permitió verificar por primera vez las predicciones de Lifshitz y Safran respecto de la evolución

hacia el equilibrio de sistemas con estados fundamentales degenerados. En general, la dege-

neracíon del estado de equilibrio produce la formación de una red de dominios que frustra el

ordenamiento, produciendo una evolución temporal lenta, tal que las diferentes longitudes de

correlacíon crecen de forma logarı́tmica en el tiempo.

Finalmente se consideró la dińamica de ordenamiento en una región más general del diagra-

ma de fases, no necesariamente cercana a alguna transición. Aqúı las fuerzas de pinning pueden

dominar y congelar la evolución temporal del sistema. Sin embargo, para fluctuaciones térmi-

cas suficientemente grandes, las fuerzas de pinning se ven superadas por la tensión de ĺınea de

bordes de grano, y el sistema evoluciona con las caracterı́sticas predichas por Lifshitz y Safran.



Caṕıtulo 6

Dinámica de Ordenamiento en Films

Delgados en Fase Hexagonal

6.1. Introducción.

En los últimos ãnos diversos trabajos mostraron que los films delgados de copolı́meros

bloque forman un sistema fı́sico ideal para testear y desarrollar teorı́as relacionadas a la materia

condensada 2D. Contrario a lo que ocurre con fundidos, en films delgados se pueden tomar

imágenes del estado del sistema por distintas técnicas comoTEM , SEM , AFM , y calcular

distorsiones elásticas, densidades de defectos, y longitudes de correlación. Interesantemente, y

a diferencia delTEM y SEM que requieren de teñidos qúımicos para incrementar el contraste,

por medio deAFM se puede estudiar las estructuras de una forma no destructiva, con lo que

se puede seguir la evolución de unúnico sistema y realizar una animación [22], [23].

Este conocimiento detallado del estado del sistema ha permitido realizar estudios profundos

relacionados a la dińamica y equilibrio de fases condensadas 2D. Por ejemplo, films delga-

dos de copolı́meros bloque en fase hexagonal han sido utilizados para estudiar transiciones

de fase mediadas por defectos (transiciones tipo Kosterlitz-Thouless). En estas teorı́as, inicial-

mente desarrolladas en el marco de superconductores y sólidos, se predice que la transición del
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estado śolido al liqúıdo (melting) en sistemas 2D esta relacionadas a la proliferación de defec-

tos. Inicialmente la disociación de pares de dislocaciones conduce a la formación de una fase

hex́atica, y a mayores temperaturas la disociación de disclinaciones conduce al estado lı́quido.

Esta teoŕıa fue testeada para films delgados formados por copolı́meros en base Poliestireno y

Polivinilpiridina (PS-PV P ) [33], [34], y en films formados por copolı́meros en base Polies-

tireno y Polietileno-alt-propileno (PS-PEP ) [35]. Aunque en ambos sistemas se observó una

proliferacíon de defectos con el incremento de temperatura, los trabajos arrojaron conclusiones

contradictorias, con lo que la existencia o nó de este tipo de transiciones sigue como un proble-

ma no concluido [36].

Films delgados de copolı́meros bloque también han sido utilizados como un sistema mo-

delo para estudios de la dinámia de ordenamiento de sistemas 2D. Experimentos realizados

con copoĺımeros en base Poliestireno y Polisopreno (PS-PI) en fase ciĺındrica revelaron que

la dinámica de ordenamiento está liderada por la interacción y aniquilacíon de multipolos de

disclinaciones, los cuales producen una ley de ordenamientoξ ∼ t1/4 [22], [23]. En sistemas

hexagonales, experimentos realizados en films delgados dePS-PI mostraron que el proceso de

ordenamiento está relacionado al movimiento de bordes de grano y puntos triples, los cuales se

localizan en las zonas donde tres granos convergen. Como consecuencia las longitudes de cor-

relacíon crecen todas con una ley de la potencia, pero con distintos exponentes [89]. Este com-

portamiento fue adjudicado a un mecanismo preferencial de aniquilación de bordes de grano de

bajo ángulo, tal como rotación de granos [90]. Sin embargo todavı́a no existe una explicación

convincente de este fenómeno.

En este caṕıtulo se estudia de forma experimental la dinámica de ordenamiento de un sis-

tema hexagonal 2D, formado por films delgados de copolı́meros dibloque en base Poliestireno

y Polietileno-alt-propileno (PS-PEP ). Los experimentos fueron realizados en parte en la Uni-

versidad Nacional del Sur, y en parte en Princeton University (NJ, USA). Los resultados exper-

imentales son comparados con los resultados teóricos obtenidos en el capı́tulo anterior.



6.2. Materiales y Ḿetodos. 79

Figura 6.1:Preparación de films delgados por Spin Casting.La figura muestra un esquema
de la t́ecnica spin casting (a) y del film delgado de copolı́mero que se obtiene (b).

6.2. Materiales y Métodos.

El copoĺımero en base Poliestireno y Polietileno-alt-propileno utilizado en este capı́tulo

cuenta con peso molecular de los bloques deMPS = 3,3kg/mol y MPEP = 23,1kg/mol.

En fundidos, seǵun lo indican estudios de difracción de rayos X a bajóangulo (SAXS), este

copoĺımero tiene una fase de esferas con simetrı́a ćubica centrada en el cuerpo [21]. Las tem-

peraturas de transición v́ıtrea y transicíon orden-desorden determinadas por Calorimetrı́a Dife-

rencial de Barrido (DSC) y SAXS son deTg = 47◦ y TODT = 121 ± 1◦C, respectivamente.

En films delgados el copolı́mero se organiza en una fase con esferas de Poliestireno ordenadas

con simetŕıa hexagonal dentro de la matrı́z de Polietileno-alt-propileno.

Los films delgados son preparados mediante el proceso denominado spin casting [20], [21].

En esta t́ecnica se diluye el copolı́mero en un buen solvente de ambos bloques (tolueno en el

caso dePS-PEP ), y se coloca una gota de la solución sobre un sustrato de silicio. Entonces

el sustrato se pone a girar mediante el spin coater, y luego de la evaporación del solvente,

se obtiene un film de espesor del orden de los 30-100 nm (figura 6.1). El espesor puede ser

controlado de foma precisa variando la concentración de la solucíon y las revoluciones del spin
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Figura 6.2:Imágenes del microscopióoptico de films delgados de copolı́meros bloque.A
la izquierda se observa un film donde se encuentran indicadas las zonas sin copolı́mero (0-
capa), con una sola capa (1-capa), y 2 capas (2-capa). En el centro de esta figura se observa una
part́ıcula depositada sobre el sustrato. A la derecha arriba se observa un esquema de las capas
en films delgados. A la derecha abajo se muestra un patrón tipo arco iris, donde se observan una
variedad de capas en forma de terrazas. Dada una solución las revoluciones deben ser ajustadas
para obtener una capa uniforme.

coater. En este trabajo se utilizó un spin coaterSpincoat G3P-8, ubicado en el Departamento

de F́ısica de la Universidad Nacional del Sur, y un spin coaterHeadway Reserch Model CB15,

ubicado en el Princeton Institute for Complex Materials perteneciente a Princeton University.

Debido a que el bloque dePEP moja preferentemente el sustrato, luego de la evaporación

del solvente se obtienen nanodominios dePS inmersos en la matriz dePEP . En general,

debido a la propiedad de autoensamblado, si la cantidad de material depositado supera (o no

alcanza) para formar un determinado número entero de capas, el film no tendrá un espesor bien

definido, sino que se descompondrá en diversas capas en forma de terrazas, islas, y agujeros.

Estas diferentes capas pueden ser observadas fácilmente por medio de un microscópio ópti-

co. En esta tesis los films delgados fueron inspeccionados con un microscopioóptico Nikon

Eclipse LV150, con distintos grados de aumento. La figura 6.2 muestra una foto obtenida con

el microsćopio óptico de un film delgado con regiones sin copolı́mero1, y con una y dos capas.

En esta figura también se muestra un esquema de un film con islas y agujeros, y un patrón tipo

arco iris, correspondiente a un film con muchas capas ordenadas en forma de terrazas. Dada

1En realidad siempre queda una fina capa sin estructura adherida al sustrato de silicio. Esta capa se denomina
wetting layer.
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una solucíon, se debe optimizar el número de revoluciones del spin coater para obtener una

monocapa, y reducir la cantidad de islas y agujeros en el film. La validez de esta técnica ha

sido verificada mediante elipsometrı́a [20], [21]. En este trabajo las soluciones utilizadas fueron

tı́picamente del 1 %, mientras que las revoluciones fueron del orden de 4000 r.p.m.

Luego de la preparación de los films delgados, la inspección del sistema se realizó por medio

de un microscopioAFM en el modo intermitente (Tapping mode). Se utiliźo el microscopio

Dimension 3000 AFM, conectado a una controladoraNanoscope IIIa, ambos deDigital Instru-

ments. Las puntas utilizadas fueronTAP300con frecuencias de resonancia cercanas a 300khz.

Los estudios de microscopı́a fueron realizados en el Princeton Institute for Complex Materials

perteneciente a Princeton University.

En general los microscopiosAFM permiten estudiar principalmente propiedades superfi-

ciales de materiales. Sin embargo, utilizando el modo Tapping se puede obtener información

del estado del sistema por debajo de la superficie. En este modo la punta del microscopio os-

cila a una frecuencia dada, y el microscopio registra cambios en la fase de la oscilación como

consecuencia de variaciones en la rigidez local de la muestra. De esta forma se pueden obtener

mapas simult́aneos de variaciones de altura y de variaciones en la fase. Se tiene que este modo

permite obtener iḿagenes bien definidas sólo cuando existe un alto contraste elástico entre los

bloque que forman el copolı́mero [20], [21]. Este es el caso del copolı́meroPS-PEP , donde

PS es el bloque minoritario formando microdominios duros, inmersos en la matriz blanda de

PEP . El contraste elástico se debe a que a temperatura ambiente elPS est́a por debajo de su

temperatura v́ıtrea2, mientras que elPEP est́a por sobre su temperatura vı́trea (Tg delPEP es

∼ −59◦C) formando de esta manera una matriz blanda.

La figura 6.3 muestra una tı́pica imagen deAFM de un film delgado donde las esferas de

PS forman arreglos hexagonales en la matriz dePEP .

2la temperatura v́ıtrea es una de las propiedades fundamentales de los polı́meros. A esta temperatura los
movimientos de cadena son severamente amortiguados, y el polı́mero se torna totalmente rı́gido.
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Figura 6.3:Monocapa de PS-PEP.Esta imagen en la fase obtenida por medio del AFM donde
las esferas brillantes corresponden alPS y la matriz blanda ḿas obscura es elPEP . La longitud
de la barra blanca corresponde a 100nm.

En los experimentos de la dinámica de ordenamiento inicialmente se prepara el film por

medio de spin casting y luego se relaja el sistema a una temperatura dada, por un determinado

tiempo. Entonces se analiza el estado del sistema por microscopı́a y se calculan longitudes de

correlacíon y densidades de defectos. Esta metodologı́a esta basada en la capacidad que tienen

los copoĺımeros de congelar su dinámica. Si se escoge a uno de los bloques con una temperatura

vı́trea alta, entonces se puede dejar evolucionar al sistema libremente por sobre su temperatura

vı́trea y debajo deTODT , para luego enfriar rápidamente por debajo de la temperatura de transi-

ción v́ıtrea, congelando el ordenamiento. Una vez congelada la dinámica, el estado del sistema

puede ser observado por medio del microscopio. Debido a que a temperatura ambiente uno de

los bloques es v́ıtreo, tales observaciones no producen ninguna perturbación. Luego se vuelve

a subir la temperatura y se deja evolucionar al sistema, para tomar otra imagen a un tiempo

posterior. De esta forma, se estudia el estado del sistema a distintos tiempos y se analiza como

crecen las correlaciones espaciales en el tiempo [22], [23], [89].

Aqúı tambíen los defectos topológicos pueden ser determinados por una triangulación de

Delaunay. Ubicada la posicíon de las esferas, la triangulación de Delaunay conecta esferas que

son primeras vecinas, y de esta forma permite conocer el número de vecinos de cada esferas y

por lo tanto los defectos. Adeḿas, esta triangulación permite obtener la orientación local de la
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Figura 6.4:Mapas orientacionales.La figura muestra coniguraciones de dominios vistas a
través del mapa orientacional para una temperatura deT = 65◦C y un tiempo de annealing de
8100 seg. Notar las fluctuaciones orientacionales. La longitud de las barras negras es de 500nm.

red hexagonal, y de esta forma los distintos dominios dentro del material.

6.3. Resultados.

La figura 6.4 muestra tı́picas estructuras policristalinas observadas a tiempos intermedios-

largos (el mapa de colores que indica la orientación local de la red hexagonal es idéntico al

utilizado en las figuras 5.1 y 5.6). Al comparar la estructura de dominios con las obtenidas

en simulaciones en el capı́tulo anterior se observan grandes similaridades. En un entorno de los

puntos triples los bordes de grano se ubican a∼ 120◦, con lo que no parecen existir anisotropı́as

en la tensíon de ĺınea. Similar a lo hallado en las simulaciones, aunque en este sistema se ob-

servan algunas dislocaciones libres o pares de dislocaciones, la mayorı́a de las dislocaciones

condensan en bordes de grano. De forma similar se observa que la gran mayorı́a de discli-

naciones se ubican en los puntos triples. Interesantemente, el panel izquierdo de la figura 6.4

muestra una estructura de dominios como las discutidas en el capı́tulo anterior, hecho que hace

pensar que la dińamica podŕıa ser estudiada en el marco propuesto por Lifshitz y Safran.
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Estos resultados muestran que existe una increı́ble similaridad entre el simple modelo de

Cahn-Hilliard y los films delgados de copolı́meros bloque. Una de las grandes diferencias ob-

servadas en la figura 6.4 es la de las grandes fluctuaciones orientacionales. Si bien puede ser

que parte de estas distorsiones no sea real, sino que se trate de fluctuaciones originadas al tomar

las imagenes con elAFM , parece que este sistema tiene gran movilidad y las fluctuaciones

podŕıan tener un rol importante en la dinámica de ordenamiento.

La figura 6.5 muestra la evolución temporal de las diferentes longitudes de correlación a dos

temperaturas de annealing diferentes. Como se observa de esta figura, aT = 50◦ la longitud de

correlacíon orientacionalξ6, y las longitudes de correlación definidas a trav́es de las densidades

de dislocacionesξDS y disclinacionesξDL, siguen todas una ley logarı́tmica (ĺıneas negras). Por

el contrario, aT = 65◦las diferentes longitudes de correlación siguen una ley de la potencia

(lı́neas rojas), con diferentes exponentesξ6 ∼ t0,5, ξDS ∼ t0,35 y ξDL ∼ t0,25.

Este comportamiento de ley de la potencia con diferentes exponentes ha sido observado pre-

viamente, tanto en experimentos en films delgados dePS-PI [89], como en simulaciones [90].

Aunque se ha propuesto que tales diferencias podrı́an ser originadas por medio de mecanismos

de ordenamiento alternativos, como rotación de granos [90], áun no existe una explicación con-

vincente del feńomeno. En tales estudios experimentales también se mostŕo que la evolucíon

del paŕametro de orden orientacional a distintas temperaturas (125◦C, 140◦C, y 170◦C) puede

ser colapsada en unaúnica curva universal, si se toman en cuenta los cambios en la movilidad

segmental de los dominios dePS (en este sistema los dominios dePS forman arreglos hexago-

nales dentro de la matriz dePI) [89]. En nuestro sistema no es posible obtener unaúnica curva

universal debido al cambio en la ley de evolución (de logaŕıtmica a potencial). Esto ilustra el

hecho de que debe existir algún cambio dŕastico (posiblemente alguna transición de fase) en los

mecanismos de ordenamiento.
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Figura 6.5:Evolución temporal de las longitudes de correlacíon. Evolución temporal de la
longitud de correlación orientacionalξ6, y de las longitudes de correlación calculadas con las
densidades de dislocacionesξDS y disclinacionesξDL. Cuadrados rojos y cı́rculos negros indi-
can resultados experimentales a temperaturas de65◦ y 50◦, respectivamente. La lı́neas roja y
negra son los ajustes potenciales y logarı́tmicos.
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Leyes de ordenamiento potenciales han sido observadas previamente en sistemas donde se

esperaŕıa una dińamica lenta como la predicha por Lifshitz. Por ejemplo, aunque predicciones

teóricas sẽnalaban una dińamica lenta en el modelo de Potts [106], simulaciones Monte Carlo

siempre mostraron una dinámica de ordenamiento potencial [103], [104]. Esta diferencia en la

ley de evolucíon fue atribuida a una transición derougheningen los bordes de grano. Reciente-

mente, nuevos estudios Monte Carlo han mostrado una dinámica de ordenamiento lenta para el

modelo de Potts [117].

La transicíon derougheningconsidera la interface que separa dos fases diferentes (el tı́pico

ejemplo es el de la interface que separa un sólido del vapor). A temperaturas bajas se espera

que la tensíon superficial domine, y la interface sea recta. Sin embargo a temperaturas altas es

posible que exista una transición, donde la interface se torne rugosa. Este tipo de transiciones

han sido consideradas en diversos estudios relacionados con la forma de los bordes de grano en

materiales policristalinos [121], [122]. Debido a que no existe orden en el material en torno a

una interface rugosa, se espera que el movimiento de grano sea controlado por difusión, con lo

que la dińamica de ordenamiento se acelere [104].

Si bien resulta dif́ıcil determinar con el presente estudio la existencia o no de una transición

de roughening en los bordes de grano, serı́a interesante considerar este fenómeno en estudios

futuros. Sin embargo, es de notar que la determinación precisa de la forma de una interface

puede ser muy complicada. En general se ha observado en este sistema que muchos de los

bordes de grano son de bajoángulo, con lo que las dislocaciones se encuentran muy alejadas

entre śı, y existen cambios continuos en la orientacion de los granos [90].

6.4. Conclusiones.

En este caṕıtulo se estudío experimentalmente la dinámica de ordenamiento de un sistema

hexagonal formado por copolı́meros bloque en base Poliestireno y Polietileno-alt-propileno.

Configuraciones de defectos y dominios coinciden en gran medida con las obtenidas por medio
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de simulaciones, mostrando que la ecuación de Cahn-Hilliard captura la descripción b́asica del

fenómeno de coarsening. Al estudiar la dinámica de ordenamiento en transiciones desorden-

orden, se determinaron leyes potenciales y logarı́tmicas dependiendo de la temperatura. Estos

son novedosos resultados para sistemas hexagonales, donde siempre se observaron leyes de la

potencia. La transición de un ordenamiento logarı́tmico a uno hexagonal podrı́a estar relaciona-

da a una transición de roughening en los bordes de grano.



Caṕıtulo 7

Fases Ciĺındricas sobre Sustratos con

Topografı́a Controlada.

7.1. Introducción.

Tanto copoĺımeros bloque, como otros sistemas con la propiedad de auto-ensamblado, han

venido siendo intensamente estudiados con miras de ser utilizados en diversas aplicaciones

nanotecnoĺogicas [12]-[15]. Entre las posibles aplicaciones se encuentran membranas con es-

tructura definida, cristales fotónicos, y formacíon de medios para guardar información con alta

densidad (discos rı́gidos).

Debido a que uno de los requerimientos básicos para las aplicaciones nanotecnológicas es

la de obtener estructuras bien ordenadas, hasta la fecha la principal dificultad a superar es la

de obtener un control preciso de morfologı́as y defectos. La presencia inevitable de defectos

topológicos rompe tanto simetrı́as orientacionales como traslacionales, los cuales dificultan el

control de las propiedades fı́sicas locales del sistema. Los defectos topológicos surgen natu-

ralmente como consecuencia de que los estados de equilibrio están degenerados (por ejemplo

diferentes rotaciones de las fases tienen idéntica enerǵıa). En losúltimos ãnos se han propuesto

una serie de mecanismos de control, cuyo efecto final es la eliminación de la degeneración del
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estado fundamental [123]. Por ejemplo se han utilizado campos eléctricos, tensíon de corte,

flujo elongacional, gradientes térmicos, etc [15], [123]. En estos procesos, operaciones a nivel

macrosćopico son desarrolladas en orden de tener un control de la microestructura.

En este caṕıtulo se estudia de forma experimental las propiedades de films delgados de

copoĺımeros bloque en fase cilı́ndrica sobre sustratos con topografı́a controlada. Se analiza en

detalle las configuraciones de copolı́meros en fase cilı́ndrica sobre sustratos corrugados en una

direccíon. En lo que sigue se muestra que existe un acoplamiento entre la orientación de los

cilindros y la modulacíon del sustrato, que lidera a la alineación de los dominios en orienta-

ciones bien determinadas. De esta forma se propone que sustratos con topografı́a controlada

podŕıan ser utilizados como mecanismos de alineamiento alternativos.

7.2. Materiales y Métodos.

Los sustratos utilizados en este capı́tulo fueron patrones realizados sobre films de fotoresist

UV6 positive DUV photoresist. En los fotoresist positivos las porciones expuestas a la luz se

vuelven solubles al agente revelador, con lo que distintos patrones pueden ser obtenidos utilizan-

do luz (t́ıpicamente se utiliza el ultravioleta UV) o electrones. Estas técnicas litogŕaficas son

comúnmente utilizadas para la fabricación de microelectŕonica, MEMS, y distintos sustratos.

Los diferentes sustratos utilizados en este capı́tulo fueron fabricados por el Dr. Flavio Pardo en

Lucent-Alcatel (NJ, USA). La figura 7.1-a muestra una fotografı́a con el microscopióoptico de

un patŕon con una modulación en una dirección. En estos sustratos la distancia entre crestas es

de 2 micrones. Como puede observarse, las técnicas litogŕaficas producen una topografı́a con

aristas muy agudas. En orden de relajar las aristas, y obtener sustratos con una modulación más

suave, se utilizaron tratamientos térmicos y solventes. Se encontró que el fotoresist fluye a una

temperatura aproximada de180◦C, con lo que distintos patrones se expusieron a esta temperatu-

ra para distintos tiempos. Controlando el tiempo de exposición, se puede controlar la curvatura

y grado de modulación del patŕon. Diferentes patrones también fueron relajados por medio del
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Figura 7.1:Sutratos con topograf́ıa controlada utilizados en este caṕıtulo. a) Muestra una
imagen del microscopı́o optico de un patŕon de crestas de fotoresist. El inset muestra que las
aristas bien definidas de este patrón inicial. b) Sustrato relajado con solvente y con un film de
copoĺımero depositado por spin casting.

solventeMetoxy - 2 - Propanol. En este caso el fotoresist se expone a los vapores del solvente

y se deja relajar por determinado tiempo. La relajación mediante el solvente se realiza en una

cámara cerrada donde el patrón formado con el fotoresist se expuso a los vapores del solvente

por aproximadamente 1 minuto, a temperatura ambiente. Interesantemente, con el solvente es

posible obtener un frente que atraviese el fotoresist y genere un gradiente en la modulación del

sustrato, obteniéndose regiones de alta y baja curvatura en una misma muestra.

Se estudiaron films delgados de copolı́meros bloquePS-PEP , con peso molecular del

bloquePS deMPS = 4,9kg/mol, y del bloquePEP deMPEP = 13,2kg/mol. En fundidos,

mediciones de SAXS indican que este copolı́mero se organiza en cilindros empaquetados en

orden hexagonal, con una temperatura de orden-desorden deTODT = 144± 1◦C [21]. En films

delgados este copolı́mero presenta una fase columnar de cilindros acostados. La temperatura de

transicíon v́ıtrea del bloquePS para este copolı́mero est́a por debajo de losTg < 60◦C.

Los films delgados sobre los substratos corrugados fueron preparados por medio de la técni-

ca de sping casting descrita en el capı́tulo anterior. En este caso soluciones del copolı́mero

fueron preparadas al1 % en tolueno, y depositadas sobre el sustrato por medio del spin coater.
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Es importante notar que el sustrato de fotoresist no debe ser soluble en tolueno, debido a que

se eliminaŕıa la topograf́ıa durante el sping casting. La figura 7.1-b muestra una imagen de mi-

croscoṕıa electŕonica (SEM ) de un film delgado sobre un sustrato con una modulación en una

única direccíon. Este tipo de iḿagenes digitales fueron tomadas con un microscopio electrónico

de barridoJEOL 35 CF, ubicado en el CCT-Bahı́a Blanca. En este caso la modulación suave

del fotoresist fue obtenida por medio de vapores del solventeMetoxy - 2 Propanol.

Luego del sping casting los films delgados se dejan relajar con temperatura (T > Tg) para

obtener configuraciones de equilibrio. Para una temperatura alta de120◦C se determińo que las

configuraciones de equilibrio se obtienen para un tiempo cercano a las 3-4 horas. La inspección

del sistema se realizó por medio del microscopio de fuerza atómica Dimension 3000 AFM,

utilizando el modo Tapping y puntasTAP300con frecuencias de resonancia cercanas a 300khz.

Con este microscopio es posible obtener simultáneamente mapas de variación de altura y fase,

indicando estéultimo la microestructura del copolı́mero.

7.3. Resultados.

La figura 7.2-a muestra un mapa de alturas de AFM de un film delgado sobre el sustrato

corrugado de fotoresist. En los extremos de la figura se encuentran las crestas del sustrato. Las

crestas son las regiones de mayor curvatura; en este trabajo se encontró que en estas regiones el

copoĺımero sufre un dewetting preferencial (ver figura 7.3). Entre las crestas, la figura muestra

la presencia de una región bien plana. La figura 7.2-b muestra un perfil de alturas de un corte

transversal de este sustrato. De aquı́ se observa que la diferencia de alturas entre la parte más

alta de la cresta y la región plana es de alrrededor de 70nm.

La figura 7.2-c muestra un mapa de alturas de un sustrato similar con el film de copolı́mero

depositado. En este mapa se observa claramente el dewetting del copolı́mero en la parte superior

de la cresta. De la figura también se puede observar como el copolı́mero se adhiere en los costa-

dos de la cresta, y se torna plano en la región entre dos crestas consecutivas. En la parte superior
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Figura 7.2:Mapa de altura de un film sobre el sustrato corrugado.a) Mapa de alturas donde
se observan regiones de alta y baja curvatura. b) Perfil de alturas de un corte transversal. c)
Mapa de alturas de un sustrato similar, donde se observa como se adhiere el copolı́meros a los
costados de las crestas y la presencia de dewetting en la zona de mayor curvatura. d) Mapa de
la fase correspondiente al sustrato (c).
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Figura 7.3:Configuraciones del copoĺımero sobre el sustrato corrugado.Las figuras mues-
tran mapas de variaciones de fase, donde se observa claramente la orientacion de los cilindros
en forma perpendicular a la lı́nea de dewetting. Notar la presencia de una disclinación con ori-
entacíon perpendicular a la lı́nea de dewetting (figura de la izquierda).

de esta figura se observa la presencia de dos disclinaciones ubicadas al costado de la cresta. Es

interesante notar que el microscópio tiene suficiente resolución para mostrar las morfologı́as y

defectos áun en el mapa de alturas. Los defectos y las configuraciones del copolı́mero pueden

ser observados en mayor detalle en la figura 7.2-d, donde se muestra el mapa correspondiente

a la fase. T́ıpicamente el ancho de la zona plana es del orden de∼ 34a, dondea es la distancia

entre cilindros (es decir que entran 34 cilı́ndros en esta zona). Las laderas correspondientes a

los costados de las crestas son del orden de∼ 17a, y la zona con ḿaximo radio de curvatura en

la cresta (donde hay dewetting) es del orden de∼ 3− 4a.

La figura 7.3 muestra dos iḿagenes tı́picas de la fase, donde se observan las configuraciones

del film de copoĺımero sobre el sustrato corrugado, al ser relajado aT = 120◦C por 5 horas. Los
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Figura 7.4:Esquema de posibles empaquetamientos de cilindros.a) Empaquetamiento ob-
servado en los experimentos. El bending de los cilindros produce un exceso de energı́a libre en
el sistema. b) Empaquetamiento con cilindros rectos, sin excesos de energı́a libre por bending.

microdominios del copolı́mero corresponden a las franjas finas, con distancias entre dominios

del orden de 30 nm. Las franjas gruesas que atraviesan las figuras corresponden a las crestas del

sustrato, donde hay dewetting y no existe copolı́mero. Como resulta claro, la forma corrugada

de sustrato hace que el copolı́mero se oriente en forma perpendicular a las crestas, formando

estructuras libres de defectos, con orden orientacional y traslacional casi perfecto.

La figura 7.4-a muestra un esquema del empaquetamiento de los cilindros observados en

la figura 7.3. Tal orientación particular de los cilindros es inesperada. Debido a la curvatura

del sustrato, para que los cilindros se coloquen en esta dirección deben doblarse y trepar los

costados de las crestas. Esta distorsión (bend) de los cilindros produce un exceso en la energı́a

libre del sistema. Es de esperar que la orientación con menor energı́a corresponda a los cilindros

orientados en la dirección de las crestas, donde todos los microdominios podrı́an permenecer

rectos disminuyendo la energı́a libre, tal como se ilustra en la figura 7.4-b.

En orden de determinar la razón de por qúe los microdominios se orientan en esta dirección,

se realizaron diversos estudios de relajación con distintos tratamientos térmicos, y se siguió la

evolucíon temporal del sistema. Una vez que se ha depositado el film sobre el sustrato se de-

ja relajar al sistema por un determinado tiempo y se toman imágenes con el AFM. Tomando

imágenes para distintos tiempos de relajación se puede estudiar la evolución temporal del sis-

tema (el procedimiento es el mismo al realizado en el capı́tulo anterior para el estudio de la

dinámica de ordenamiento en sistemas hexagonales). En este trabajo se estudió el proceso de
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ordenamiento a temperaturas de90◦C, 100◦C y 120◦C, obteniendo iḿagenes cada 15 y 30

minutos.

La figura 7.5-a muestra el estado del sistema luego de depositar el film delgado por sping

casting, sin ninǵun tipo de relajacíon. Aqúı se observan microdominios desordenados sin ningu-

na orientacíon particular, con lo que se puede pensar que el proceso de preparación del film no

es el responsable del ordenamiento preferencial de los cilindros.

La figura 7.5-b muestra el estado del sistema a tiempos intermedios, luego de relajar el

film por 2 horas a100◦C. En esta figura, la región entre las lı́neas punteadas corresponde a

la parte plana del film observada en la figura 7.3. A los costados de la figura se observan las

lı́neas de dewetting correspondientes a dos crestas consecutivas. Las regiones entre las lı́neas

punteadas y las zonas de dewetting corresponden a los laterales de las crestas. De la figura se

puede observar que la mayorı́a de las disclinaciones en la región plana (entre lı́neas punteadas)

est́an orientadas perpendicularmente a las lı́neas de dewetting. Algunas de estas disclinaciones

han sido marcadas con triángulos blancos. Contrariamente, en los laterales las disclinaciones se

encuentran mayormente ubicadas siguiendo la orientación de las crestas. La evolución temporal

del sistema muestra que en las regiones planas las disclinaciones se mueven preferentemente

de forma perpendicular a las crestas, produciendo el ordenamieto preferencial de los cilindos

en esta dirección. Por el contrario, en los laterales de las crestas las disclinaciones se mueven

siguiendo la ĺınea de dewetting, produciendo un ordenamiento preferencial de los cilindros en

esta direccíon.

Como consecuencia de este movimiento particular de disclinaciones, a tiempos más largos

se obtiene un patrón con dos orientaciones perpendiculares, donde el borde de grano se encuen-

tra justo donde se inician los laterales de las crestas. La figura 7.6 muestra una imagen del estado

del sistema a estos tiempos, y un esquema que muestra el empaquetamiento de los cilindros.

En general, que el mecanismo de ordenamiento de copolı́meros en fase cilı́ndrica este rela-

cionado con el movimiento de disclinaciones es un resultado esperado. Para sistemas planos

estudios experimentales mostraron que el mecanismo de ordenamiento está relacionado con la
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Figura 7.5:Evolución del sistema a tiempos cortos.a) Estado del sistema sin ningún proceso
de relajacíon. b) Estado del sistema a tiempos intermedios, donde se observa la orientación
preferencial de las disclinaciones en regiones planas (triángulos) y en el costado de la cresta
(ćırculos). Las ĺıneas de trazo indican el comienzo de las crestas (entre las lı́neas de trazo se
encuentra la zona plana del sustrato).
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Figura 7.6:Estado del sistema a tiempos intermedios.La figura muestra una imagen, donde
se observan las dos orientaciones de los cilindros. El inset muestra un esquema del empaque-
tamiento de los cilindros a estos tiempos.

interaccíon y aniquilacíon de multipolos (principalmente cuadrupolos) de disclinaciones.

En este caso la evolución del sistema muestra que las disclinaciones provenientes de la

parte plana invaden los laterales de las crestas, produciendo la inclinación de los cilindros, y

finalmente su re-orientación. Imágenes tı́picas de este proceso se muestran en la figuras 7.7.

Finalmense se obtiene un patrón con los cilindros totalmente alineados en forma perpen-

dicular a la cresta, tal como lo muestra la figura 7.3. Es interesante notar que para sustratos

con crestas elevadas se observó que las disclinaciones pueden quedar atrapadas en el borde de

la regíon plana, sin poder trepar los laterales de las crestas, produciendo que el sistema quede

en un estado con regiones donde los cilindros están bien rectos, y regiones donde los cilindros

est́an ondulados, tal como se observa en las partes superiores de la figura 7.7.

Aunque por medio de este estudio de relajación se pudo establecer claramente que el mo-

vimiento de disclinaciones con orientaciones particulares causa el ordenamiento preferencial,

aún es dif́ıcil establecer el origen de las fuerzas que impulsan el movimiento de disclinaciones

(conocido comodriving force).
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Figura 7.7:Configuraciones de disclinaciones a tiempos largos.Las imágenes muestran es-
tados t́ıpicos del sistema a tiempos largos. Se observa como las disclinaciones producen la
ondulacíon de los cilindros en los costados de las crestas. Notar que en un entorno de las lı́neas
de dewetting los cilindros se ordenan de forma perpendicular.

Un mecanismo similar de alineamiento en sustratos modulados en una dirección tambíen fue

observado en otros copolı́meros bloque. En tal caso, el ordenamiento perpendicular a las crestas

fue adjudicado a fuerzas capilares [124], [125]. Según los autores del estudio, fuerzas capilares

surgen para mantener al film uniforme, produciendo un flujo en la dirección perpendicular a las

crestas, lo que origina el ordenamiento perpendicular de los cilindros.

En este caso parece que el flujo no fuera el responsable del ordenamiento. De ser ası́, se

esperaŕıa que el sistema se ordene uniformemente, y no sólo por el movimiento preferencial

de las disclinaciones. Por otro lado se observa que en las regiones con curvatura, donde el

flujo debeŕıa ser mayor, la orientación de los cilindros sigue a las crestas. Sin embargo en la

figuras 7.5-b y 7.7 se observa que en un entorno de la lı́nea de dewetting existe un ordenamiento

perpendicular de los cilindros. Es muy probable que en está regíon el dewetting y las fuerzas

capilares sean las causas de tales configuraciones locales.

En este sistema parece que las disclinaciones interactúan fuertemente con los bordes, y

ésta es la interacción que causa el ordenamiento. El borde entre la región plana y el costado

de la cresta funciona como un sumidero de defectos, donde es fácil eliminar disclinaciones y

dislocaciones. Esto origina el movimiento de las disclinaciones en las regiones planas. En los
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costados de las crestas, lo dominios se alinean siguiendo el empaquetamineto esperado. Sin

embargo, existe una competencia entre el empaquetamiento perpendicular de la zona plana y

el empaquetamiento paralelo de la zona curva, tal que para sustratos no demasiado curvos,

el empaquetamineto perpendicular invade al paralelo produciendo la alineación total de los

cilindros de forma perpendicular a la lı́nea de la cresta. Es interesante notar queéste es un

efecto dińamico, ya que las configuraciones observadas en la figura 7.3 no son las de menor

enerǵıa, sino que son sólo dinámicamente estables.

7.4. Conclusiones.

En este caṕıtulo se analizaron las configuraciones de films delgados de copolı́meros en fase

cilı́ndrica sobre sustratos con topografı́a controlada. La topografı́a lidera el alineamiento de

los cilindros produciendo grandes regiones libres de defectos. El estudio de la evolución tem-

poral del sistema muestra que el ordenamiento de la fase es liderado por el movimiento de

disclinaciones. Contrario a lo que se observa en sustratos planos, aquı́ las disclinaciones in-

teract́uan fuertemente con los bordes del sistema, más que consigo mismas. Esta interacción

y movimiento de disclinaciones conduce al alineamiento de los cilindros de forma perpendic-

ular a las crestas. Aunqueéste no es el estado de menor energı́a, es dińamicamente estable y

reproducible en todos los ensayos realizados. Estos resultados muestran que sustratos con to-

pograf́ıa controlada podrı́an ser utilizados para controlar las orientaciones de dominios en fases

columnares.



Caṕıtulo 8

Dinámica de Ordenamiento de Fases

Esmécticas 2D sobre Sustratos Curvos

8.1. Introducción.

En la naturaleza existen una variedad de sistemas fı́sicos que describen fases con simetrı́a

esḿectica, entre ellos se encuentran celdas de convección en fluidos (Rayleigh-B́enard o Maran-

goni), patrones de Turing, ferrofluidos y ferroeléctricos, y copolı́meros bloque 2D con cadenas

simétricas [31], [32].

Caracteŕısticas de equilibrio y no-equilibrio de fases esmécticas 2D han sido estudiadas

intensivamente en laśultimas tres d́ecadas. En estos sistemas el foco de atención han sido los

defectos topoĺogicos y su relación con transiciones de fases y los mecanismos de ordenamiento

(transiciones de fase mediadas por defectos y coarsening) [25].

Como se discutió a lo largo de esta tesis, en losúltimos ãnos, el estudio de fases autoen-

sambladas también ha sido motivado por las aplicaciones de estos sistemas a la nanotecnologı́a

[12]-[15]. Sin embargo, como hemos visto, una de las principales dificultades asociadas a es-

tos sistemas es el poco control que se tiene sobre los defectos topológicos, los cuales rompen

simetŕıas traslacionales y orientacionales [22]. Para fases esmécticas 2D fue mostrado que las
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longitudes de correlación crecen lentamente con el tiempo de annealing durante tratamientos

térmicos, siendo el mecanismo fundamental de ordenamiento la aniquilación de multipolos de

disclinaciones [22], [23]. Debido a que la mayorı́a de las aplicaciones requieren esructuras con

orden de largo alcance, diferentes estrategias han sido desarrolladas para eliminar defectos y

obtener patrones bien ordenados [123].

En este caṕıtulo se explora téoricamente la posibilidad de utilizar sustratos con curvatura

variable para controlar defectos y morfologı́as en fases moduladas.

8.2. Curvatura.

Por simplicidad en este capı́tulo consideraremos sustratos cuya superficie pueda ser para-

metrizada de la formaR = xi + yj + f(x, y)k, con i, j , k los vectores base en coordenadas

cartesianas. Esta es la denominada parametrización de Monge de superficies.

Similar a lo que ocurre para las curvas, la forma de estudiar la geometrı́a de superficies es a

través del plano tangente, y como cambia este plano punto a punto en la superficie. En cualquier

punto de la superficie todo vector tangente puede ser escrito como una combinación lineal de

los vectores baseRx = ∂R
∂x

y Ry = ∂R
∂y

. De esta forma, el normal al plano tangente puede ser

obtenido comoN = Rx×Ry

|Rx×Ry| , con× el producto vectorial.

Para superficies hay que adaptar el concepto de curvatura. Para las curvas en el espacio la

curvatura es una medida de como la curva se aleja de su vector tangente. Una forma de ins-

peccionar la geometrı́a de la superficie serı́a ver como cambia el normal en alguna dirección

representada por un vector tangentev. Entonces se puede considerar la curva obtenida por la

interseccíon de un plano que contenga al normalN y a la direccíon v, con la superficie. La

figura 8.1 muestra un esquema de esta curva, comunmente conocida como una sección normal.

La curvatura de esta curva se denomina curvatura normalκ, y el radio de curvatura puede ser

expresado comor = 1/κ. Si κ < 0 significa que en un entorno del punto la superficie tiende a

alejarse al normal en tal dirección (por ejemplo en una esfera en cada punto la superficie tiende
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Figura 8.1:Esquema de una sección normal. La curva roja indica la sección nirmal obtenida a
lo largo dev. En esta dirección la superficie se aleja del normal, con lo que la curvatura normal
es negativa.

a alejarse del normal), siκ > 0 significa que la superficie se acerca, y siκ = 0 la superficie se

mantiene constante respecto de su normal. Es claro que a medida que se cambiav se obtienen

distintas secciones normales y distintas curvaturas normales. Sin embargo, existen las denomi-

nadas direcciones principalesv1, v2, para las cuales la curvatura normal toma valores extremos

κ1, κ2. En t́erminos de las direcciones principales la curvatura de cualquier sección normalv

puede ser escrita como función de las curvaturas principalesκ = cos2(θ)κ1 + sin2(θ)κ2, donde

v = cos(θ)v1 +sin(θ)v2. Entonces se definen las curvaturas Media y Gaussiana de la superficie

comoH = (κ1 + κ2)/2 y K = κ1κ2
1.

Estas curvaturas caracterizan completamente la geometrı́a de superficies en el espacio. Por

ejemplo en puntos dondeH y K son nulos la superficie lucirá localmente como un plano, si

H = 0 y K < 0 la superficie seŕa localmente como un punto silla, y siH 6= 0 y K > 0 la

superficie seŕa localmente como una esfera. Para superficies con parametrización de Monge se

1Formalmente se puede estudiar la geometrı́a de la superficie a partir del operador de forma (shape operator),
que mide las variaciones del normal en distintas direcciones tangentes. Los autovectores y autovalores de este
operador definen las direcciones y curvaturas principales. La curvatura Media y Gaussiana están dadas por los
invariantes del operador, dados por la traza y el determinante. En esta breve introducción se sigue el libro de
Hilbert [126], estudios ḿas extendidos pueden ser hallados en [127], [128]
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puede mostrar que estas curvaturas se expresan como:

H =
fxx(1 + f 2

y ) + fyy(1 + f 2
x)− 2fxyfxfy

2(1 + f 2
x + f 2

y )3/2
(8.1)

K =
fxxfyy − f 2

xy

(1 + f 2
x + f 2

y )2
(8.2)

En este caṕıtulo se consideran fenómenos f́ısicos 2D sobre superficies, con lo que es de

esperar que la curvatura cumpla un rol fundamental. Sin embargo para estos fenómenos la

única magnitud relevante es la curvatura Gaussiana.Ésta es la medida fundamental de lo que

se denomina geometrı́a intŕınseca, la cual está relacionada a las cantidades geométricas que

podŕıan medir observadores restringidos a permanecer en la superficie. La curvatura Gaussiana

dependéunicamente de la ḿetricagx y = Rx · Ry, y de esta forma de las distancias medidas

sobre la superficie. Contrariamente, la curvatura media no está relacionada con la geometrı́a

intrı́nseca, sino con la figura o forma de la superficie inmersa en el espacio 3D. De esta forma

toda superficie vendrá caracterizada por una geometrı́a intŕınseca y una forma o figura dentro

del espacio. Como un ejemplo se puede comentar lo que ocurre en un cilindro. Comoéste tiene

K = 0 su geometŕıa intŕınseca es identica a la del plano, con lo que observadores restringidos

a permanecer sobre la superficie no podrı́an revelar si están sobre un cilindro o un plano.

En otros feńomenos no extrictamente 2D la cuvatura Media tiene un rol fundamental. Por

ejemplo en configuraciones de burbujas, las cuales son obtenidas a minimizar las interfaces, y

entonces la curvatura media [129].

8.3. Fases esḿecticas sobre sustratos curvos.

Recientemente ha surgido mucho interés en el estudio de fases moduladas 2D sobre sustratos

no planos [132]-[140]. Una de las diferencias fundamentales con sistemas planos, es que en

fases moduladas 2D con curvatura la naturaleza de los defectos topológicos es completamente
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Figura 8.2:Caracterı́sticas de fases esḿecticas.a) Sobre sustratos planos la fase esta caracter-
izada por un vector directorm. El estado de equilibrio viene dado por un campom paralelo en
cualquier direccíon. b) Sobre sustratos curvos la noción de paralelismo depende del camino del
transporte paralelo. Cuando un vector inicialmente ubicado enA es transportado paralelamente
hastaC, se obtienen vectores distintos, dependiendo si se sigue la trayectoriaA − C (vector
rojo), o la trayectoriaA−B − C (vector azul).

diferente. La curvatura del sustrato puede imponer un requerimiento topológico (teorema de

Gauss-Bonnet) que genere la existencia de defectos en el estado fundamental del sistema.

En sistemas planos, fases esmécticas pueden ser caracterizadas localmente por su campo

normalm, denominado director (figura 8.2-a). Las configuraciones de equilibrio estarán dadas

por las distorsiones ḿınimas a este director, con lo que en general el estado de equilibrio es-

taŕa dado por un campo paralelo a sı́ mismo a lo largo y ancho del sistema. Como en general

las distintas orientaciones son equivalentes, el estado de equilibrio tendrá una degeneración

continua.

Sobre superficies, las fases esmécticas tambíen pueden ser localmente caracterizadas por un

vector normalm, el cual seŕa un vector tangente a la superficie. Es de esperar que la fase también

tienda a minimizar las distorsiones enm, con lo que se espera que sea un campoparalelo. Sin

embargo, la noción de paralelismo sobre superficies no es trivial, con lo que deben extenderse

las nociones intuitivas del plano2 [127]. En el plano dos vectores son paralelos si al trasladar

2Formalmente en cada punto de la superficie se define el espacio tangente, que es un espacio vectorial cuyos
elementos son los vectores tangentes. Como dos puntos de la superficie tienen espacios tangentes distintos, en-
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el uno hacia el otróestos tienen la misma orientación. Para comparar dos vectores ubicados en

dos puntos diferentes de la superficie, se deberı́a ser capaz de trasladar el uno hacia el otro, lo

que se conoce comotransporte paralelo. En superficies, el transporte paralelo de un vector a lo

largo de una curva está dado por una sucesión de traslaciones infinitesimal del vector paralelo a

śı mismo. Sin embargo, contrario a lo que ocurre en el plano, ahora el paralelismo dependerá del

camino que se elija para realizar el transporte paralelo. Como un ejemplo se puede considerar

lo que ocurre para el caso de una esfera. La figura 8.2-b muestra un vector tangente ubicado

en un puntoA de la superficie de la esfera. Entonces se pretende trasladar paralelamente este

vector hasta otro puntoC. Una forma de hacerlo es a través del camino rojoA− C, con lo que

se obtiene el vector paralelo rojo. Otra forma de hacerlo es a través del camino compuesto azul

A−B − C, obteníendose el vector paralelo azul.

Como resulta claro, los vectores paralelos obtenidos a lo largo de estos caminos distintos no

son paralelos entre sı́, sino que difieren en una orientaciónα.

Este efecto se debe a la curvatura de la esfera. En general, elángulo de desviación entre estos

dos vectores estará relacionado con la curvatura de la superficie a través delTeorema egregium

de Gauss, que dice que la rotación de los vectores a lo largo de una curva cerrada será igual a la

integral de la curvatura Gaussiana sobre la superficie encerrada. De esta forma, la curvatura del

sustrato puede ser un origen de frustración para obtener una fase esméctica totalmente alineada.

Sobre superficies cerradas, la geometrı́a est́a relacionada con la topologı́a a trav́es del teo-

rema de Gauss-Bonnet, que relaciona la integral de la curvatura Gaussiana con el númerop

de agujeros en la superficie (genus):
∫

dr 2√gK = 4π(1 − p), dondeg es el determinante de

la métrica de la superficie. Este teorema pone severas restricciones a los campos vectoriales

que pueden obtenerse sobre superficies cerradas. A todo campo vectorial se le puede asignar

un ı́ndicenI , relacionado a las singularidades (defectos) del campo [130],[131]. La figura 8.3

muestra algunos campos planos con losı́ndices correspondientes. Sobre superficies cerradas el

teorema de Gauss-Bonnet implica que
∫

dr 2√gK = 2π
∑

I nI , relacionando a la geometrı́a

tonces los vectores tangente son entidades completamente diferentes. De esta forma se debe encontrar la forma de
compararlos. Esto se realiza con el transporte paralelo y la conexión que se utiliza.
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Figura 8.3:Indices t́ıpicos en campos vectoriales.La figura muestra patrones esmécticos y
defectos con sus campos directores eı́ndices asociados.

y topoloǵıa con las singularidades del campo [130]. Por ejemplo para esferas se tiene que
∫

dr 2√gK = 4π, con lo que campos vectoriales sobre esferas tendrán que tener uńındice de

+2. Como otro ejemplo se puede considerar el caso del toro. Debido a que esta superficie tiene

unúnico agujero, el teorema de Gauss-Bonnet asegura que la integral de la curvatura Gaussiana

se anula, con lo que la topologı́a no requiere defectos para formar las texturas esmécticas.

Es de notar que la geometrı́a impone śolo restricciones aĺındice total del campo vectorial.

Las configuraciones de equilibrio vendrán dadas por restricciones de carácter enerǵetico partic-

ulares a cada sistema fı́sico.

8.4. Estado del Arte.

Desde las primeras ideas, muchos de los estudios han considerado las configuraciones de

equilibrio de fases esḿecticas sobre la superficie de esferas. Utilizando la energı́a libre de Frank

en la aproximacíon de una constante, Lubensky y Prost mostraron que en fases nemáticas y

esḿecticas sobre esferas, el estado fundamental está dado por cuatro disclinaciones +1/2 local-

izadas en los v́ertices de un tetraedro (denominada configuración de baseball) [132]. Interesan-

temente, las cuatro disclinaciones 1/2 tienen menor energı́a que la topoĺogicamente equivalente

configuracíon de dos disclinaciones deı́ndice +1, ubicadas en los polos de la esfera. Recien-

temente fue sugerido quéesta configuraćıon particular podŕıa ser utilizada para localizar dis-

tintos grupos funcionales en los núcleos de los defectos y obtener esferas tetravalentes [141].
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Figura 8.4:Configuración de equilibrio de fases esḿecticas sobre esferas.La figura muestra
la configuracíon tipo baseball o bola de tenis de fases esmécticas sobre esferas. Esta configu-
ración esta formada por cuatro disclinaciones +1/2 ubicadas en los vértices de un tetraedro que
suman una carga topológica total de +2. [Figura tomada de la referencia [143], con el permiso
de c©Americal Physical Society (2008)]

Utilizando esta idea se cubrieron nanopartı́culas met́alicas con capas autoensambladas y se

funcionalizaron los ńucleos de los defectos, obteniendose esferas divalentes cuales formaron

arreglos lineales de nanopartı́culas met́alicas [142].

Recientemente se mostró que para fases nemáticas de distintas constantes de Frank, las

cuatro disclinaciones +1/2 siguen siendo estables, aunque la configuración de baseball puede

deformarse.

En el caso de fases esmécticas sobre esferas, configuraciones de defectos tales como hedge-

hog, espirales y cuasi-baseball, han sido identificadas [133] , y recientemente observadas en

cálculos autoconsistentes de copolı́meros bloque de fase lamelar [134] .

8.5. Dinámica de fases esḿecticas sobre sustratos sinusoidales.

En este caṕıtulo se considera la formación y cińetica de ordenamiento de fases esmécticas

2D depositadas sobre sustratos sinusoidales mediante un modelo de Cahn-Hillard generalizado.

El principal resultado obtenido aquı́ es que la curvatura Gaussiana variable del sustrato podrı́a

ser utilizada para controlar microdominios y defectos topológicos en copolı́meros bloque y

sistemas similares, con posibles aplicaciones a la nanotecnologı́a [15], [123]. Aunque en nuestro

sistema no hay necesidad de defectos topológicos en el estado de equilibrio (la integral de la
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curvatura Gaussiana se anula), debido a que la energı́a de un estado libre de defectos crece a

medida que la curvatura intrı́nseca es incrementada, es de esperar que el sistema relaje la energı́a

libre ubicando defectos topológicos en determinados sitios del sustrato [132].

8.5.1. Modelo.

Aqúı se modela la formación de una fase esḿectica sobre el sustrato curvo a través de una

generalizacíon del modelo de Otha-Kawasaki (ver sección caṕıtulo 2) [31], [38]:

F =

∫
d2r

√
g [U(ψ) +

D

2
gαβ ∂αψ(r) ∂β ψ(r)]

− b

2

∫ ∫
d2r d2r′

√
g

√
g′ G(r − r ′) ψ(r) ψ(r ′),

(8.3)

dondeψ es el paŕametro de orden relacionado a las fluctuaciones en densidad,U(ψ) = − τ
2
ψ2+

u
4
ψ4 es la enerǵıa libre local (con forma de doble pozo) que lidera la formación de la fase

esḿectica,D es una penalización para formar interfaces,g es el determinante de la métricagαβ

del sustrato curvo, yG(r−r ′) es una funcíon de Green asociada a las interacciones estabilizantes

de largo alcance. La dinámica del sistema es estudiada a través de la ecuación de Cahn-Hilliard-

Cook:

∂ψ

∂t
= M∇2

LB{
δF

δψ
}+ η(r , t), (8.4)

dondeM es un coeficiente de movilidad,η es la amplitud de las fluctuaciones térmicas [90], y

∇2
LB = 1√

g
∂

∂xα (
√

ggαβ ∂
∂xβ ) es el operador de Laplace-Beltrami, el cual se reduce al Laplaciano

para el caso de sistemas planos [127].

Al reemplar la enerǵıa libre de Ohta-Kawasaki en la ecuación de Cahn-Hilliard-Cook se

obtiene una ecuación a derivadas parciales para la evolución del sistema:

∂ψ

∂t
= M∇2

LB(f(ψ) + D∇2
LBψ)− bψ + η(r , t), (8.5)
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dondef(ψ) = −τψ + uψ3.

La ecuacíon 8.5 conduce a la formación de fases esḿecticas por descomposición espinodal

paraτ > τs, donde la temperatura espinodalésta dada porτs = 2
√

Db.

Es interesante notar que en la ecuación 8.5 toda la información geoḿetrica de la superficie

es dada a trav́es del operador de Laplace-Beltami∇2
LB. Este operador sólo depende de la geo-

metŕıa intrı́nsecade la superficie, y no está relacionado con la geometrı́a extŕınseca. De esta

forma, mediante este modelo sólo se podŕan estudiar feńomenos 2D que dependieran sólo de la

curvatura Gaussiana. Además, los resultados obtenidos con este modelo pueden ser aplicados a

distintas superficies de igual curvatura Gaussiana (superficies isométricas) [127], [128].

En un trabajo publicado recientemente se estudió el efecto de la geometrı́a intŕınseca y

extŕınseca para el caso fases columnares delgadas depositadas sobre sustratos con curvatura

[135]. Este tipo de sistemas es similar al estudiado en el capı́tulo anterior. En tal trabajo se

demostŕo que para restringir a los cilindros a permanecer ligados a la superficie, se debe aplicar

una deformacíon (bending) sobre los mismos. Esta deformación produce un incremento en la

enerǵıa libre del sistema, tal que los cilindros se ubican de forma de reducir estas distorsiones,

con lo que las configuraciones de la fase estarán influenciadas tanto por la geometrı́a intŕınseca,

como por la forma del sustrato en el espacio.

En este caṕıtulo se resuelve nuḿericamente la ecuación 8.5 sobre una superficie sinusoidal,

utilizando un ḿetodo de diferencias finitasforward en el tiempo y centrado en el espacio, sobre

una grilla de 512 x 512. La dinámica es estudiada para un sustrato sinusoidal de simetrı́a cuadra-

da descrito por:R = xi + yj + f(x, y)k, conf(x, y) = Asin(2π/L)sin(2π/L). Aqúı i, j , k son

los vectores base en coordenadas cartesianas,L ∼ 40/k0, A ∼ 20/k0, y k0 ∼ (b/D)1/4 es el

vector de onda local (ver figura 8.5 ). De esta forma la deformación del substrato esA 2π/L ∼ π

[140]. En orden de estudiar la relajación de un estado inicialmente homogéneo enfriado ŕapida-

mente dentro de la región espinodal, nosotros resolvemos la ecuación con parametros apropi-

ados (τ = 0,3, u = 0,38, D = 0,01, M = 3, b = 0,01, y η = 0,15), comenzando de una

distribucíon aleatoria de fluctuaciones.
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8.5.2. Dińamica de Relajacíon.

Las figuras 8.5-a-8.5-b muestran la dinámica de formación de la fase esḿectica en un sis-

tema ubicado en la región inestable (τ ∼ 1,5τs). La figura 8.5-a muestra la configuración del

sistema a tiempos cortos. Como consecuencia de las interacciones que compiten (repulsivas

y atractivas de corto y largo alcance, respectivamente), se observa una rápida selectividad de

modos, de forma que el sistema muestra una longitud caracterı́stica definida a tiempos cortos.

Sin embargo, diferente de los patrones observados en sistemas planos, donde los dominios a

tiempos cortos no tienen orientaciones definidas, aquı́ la curvatura del sustrato induce el or-

denamiento preferencial de los dominios, los cuales se alinean a lo largo de las paralelas de

la superficie (z = constante). Aunque la orientación de los dominios está relativamente bien

definida a tiempos cortos, existe poca conectividad y una alta densidad de defectos ubicados

uniformemente a trav́es del sustrato.

Similar a lo que ocurre en sistemas planos, a medida que transcurre el tiempo el grado de

orden aumenta liderado por un incremento en la conectividad y la aniquilación de dislocaciones

y multipolos de disclinaciones +1/2 [22], [23]. La etapa intermedia del proceso de ordenamien-

to claramente muestra el acoplamiento entre la curvatura del sustrato y la orientación local de la

fase. En las figuras 8.5-b-8.5-c se muestran unas pocas lı́neas geod́esicas que marcan la relación

entre la orientación de la fase y la geometrı́a. Aqúı se encontŕo que en orden de minimizar la

enerǵıa libre compresional (y mantener elk del patŕon constante), existe una tendencia de los

vectores normales a seguir lı́neas geod́esicas. Esto está en acuerdo con recientes predicciones

teóricas, obtenidas para fases columnares sobre sustratos curvos [135]. Sin embargo, efectos de

empaquetamiento pueden ser importantes en la determinación de las distribuciones de defec-

tos topoĺogicos [134]. Estos efectos de empaquetamiento pueden ser observados en la figura

8.5b), donde la energı́a libre en regiones planas es relajada vı́a la disociacíon (unbinding) de

dislocaciones. Por otro lado, deberı́a remarcarse el hecho de que sólo existe una tendencia de

los normales a seguir las lı́neas geod́esicas. Como por sobre cada punto de la superficie pasan

infinitas geod́esicas, la selectividad de modos por sı́ misma no puede generar orden de largo
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Figura 8.5:Formación de la fase esḿectica. Proceso de formación de la fase esḿectica a
diferentes etapas: a) temprana, b) intermedia and c) tiempos largos. Las lı́neas rojas indican
geod́esicas representativas y las flechas el campo normal a la fase.
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Figura 8.6:Dinámica de relajacíon. número de dislocacionesNd (ćırculos) y paŕametro de
orden orientacionalS (cuadrados) como función del tiempo. Las lı́neas corresponden a ajustes
con leyes de la potencia y logarı́tmica, respectivamente. Inset:S vs. Nd (simbolos) y ajuste
lineal para la etapa de relajación a tiempos largos.

alcance.

La figura 8.6 muestra la evolución temporal del ńumero de dislocacionesNd. A tiempos

cortosNd decrece fundamentalmente por el incremento en la conectividad entre dominios. A

tiempos intermedios la aniquilación de dislocaciones está dada por los mecanismos deglide y

climb3. En este trabajo se determinó que el ńumero de dislocaciones decrece comoNd ∼ t−0,33.

Esta ley de ordenamiento es similar a la que se observan en sustratos planos [22], [23].

En orden de enfatizar la relación entre defectos topológicos y curvatura, en las figuras 8.7-a

y 8.7-b se muestra una superposición de la proyección X − Y de la curvatura Gaussiana del

sustrato, con el patrón esḿectico. La curvatura GaussianaK, definida como el producto de

las dos curvaturas principales, es la curvatura intrı́nseca del sustrato [127].Ésta es positiva en

crestas y valles, negativa en puntos silla, y cero en regiones planas (8.7-c).

De esta figura se observa fácilmente que los ńucleos de la mayorı́a de las disclinaciones

3Estos son los mecanismos de difusión cĺasicos en dislocaciones
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Figura 8.7:Acoplamiento entre defectos topoĺogicos y curvatura local.a)-b) superposición
de la curvatura Gaussiana del sustrato con patrones tı́picos observados a tiempos largos. En
la figura b) se indica la posición de alguna de las disclinaciones. c) Vista 3D de la curvatura
gaussiana del sustrato (código de colores abajo). d)- e) Esquema ilustrando los arreglos de
pares de disclinaciones negativas observadas aquı́.

est́an localizados en zonas de alta curvatura, indicando un fuerte acoplamiento entre defectos

topológicos y geometrı́a. Tambíen es claro que las disclinaciones positivas (negativas) están

localizadas en zonas de curvatura positiva (negativa). Esta ubicación preferencial de las discli-

naciones acorde al signo de la curvatura local, está en acuerdo con predicciones teóricas de

propiedades de equilibrio de cristales lı́quidos sobre sustratos con curvatura [136]. Las disloca-

ciones se encuentran con orientaciones preferenciales, principalmente debido a la alta selectivi-

dad de modos del sistema.

En las regiones de mayor curvatura se observan arreglos de disclinaciones raramente halla-

dos en sistemas planos [32], [22]. Mientras que sobre sistemas planos pares de disclinaciones

+1/2 del mismo signo se repelen, en sustratos curvos este tipo de configuración es estabilizada

por la curvatura del sustrato. En la geometrı́a considerada aquı́ se observa que la distancia entre

las disclinaciones ubicadas en zonas de alta curvatura es del orden de∼ 3/k0. Esta distancia

debeŕıa ser fuertemente afectada por la curvatura y efectos de empaquetamiento, tal que es de
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esperar que existan transicionesbinding-unbindingpara otras curvaturas. Diferente de lo que se

viene observando en fases cristalinas sobre sustratos curvos, donde la energı́a libre puede ser re-

ducida por bordes de grano de altoángulo (denominadosscars), aqúı se observa que la distancia

entre disclinaciones puede cambiar de forma de apantallar la curvatura y reducir distorsiones

elásticas.

Es de notar que los pares de disclinaciones−1/2 localizadas en los puntos silla pueden ser

ubicados en dos configuraciones diferentes de baja energı́a. Se esperarı́a que estas configuraci-

ones sean igualmente energéticas en la ausencia de interacciones de largo alcance. Sin embargo

las figuras 8.7-a y 8.7-b muestran que la orientacion de los pares de disclinaciones−1/2 no

se distribuye aleatoriamente en estas configuraciones de baja energı́a. Aqúı se encontŕo que

los cuatro pares son localizados de forma paralela o perpendicular a las lı́neas geod́esicas que

conectan crestas o valles vecinos (comparar la distribución de los pares de disclinaciones en

las figuras 8.7-a y 8.7-b, con los esquemas 8.7-c y 8.7-d). Aunque también se observa el un-

binding de disclinaciones+1/2 en estas figuras, es más dif́ıcil establecer la correlación entre

la orientacíon local del par con la geometrı́a; a menudo se observa que el par puede tener tres

orientaciones preferenciales posibles, siendo estas horizontal, vertical, o en la orientación de

una de las diagonales.

En este trabajo también se consideraron otras superficies sinusoidales, con menores simetrı́as

que la cuadrada. La figura 8.8 muestra una superposición entre la curvatura Gaussiana del sus-

trato y la configuracíon de la fase esḿectica a tiempos largos, obtenida a través de simulaciones

para un sinusoide sin simetrı́a. Similar a lo obtenido para el sustrato sinusoidal de simetrı́a

cuadrada, aquı́ tambíen se encuentra una localización preferencial de disclinaciones acorde a la

curvatura Gaussiana local. Además, tambíen hay una tendencia de los vectores normales a los

dominios a seguir lı́neas geod́esicas.

Como se observa claramente de las figuras 8.5 y 8.8, el fuerte acoplamiento entre defectos

y geometŕıa lidera la auto-organización del patŕon en orden de minimizar la energı́a eĺastica del

sistema, obteniéndose texturas muy particulares dependiendo de la geometrı́a del sustrato. Este
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Figura 8.8:Fase esḿectica sobre una superficie sinusoidal sin simetrı́a definida.a) Muestra
una vista 3D de una superposición de la curvatura Gaussiana del substrato con la fase esmécti-
ca. Algunas geod́esicas representativas estan dibujadas con lı́neas negras. b) Proyección de la
misma figura sobre el planoX − Y . A la derecha se observa el código de colores utilizado para
indicar la curvatura.
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tipo de resultados indican que sustratos curvos podrı́an ser utilizados para obtener determinadas

texturas esḿecticas en films delgados de copolı́meros bloque.

La descripcíon de fases esḿecticas puede ser dada en distinto grado de detalle (lo mismo

ocurre para otras fases como la hexagonal). La energı́a libre de Otha-Kawasaki tiene todo el

detalle de las fluctuaciones de densidad, y por lo tanto demasiada información para intentar

un estudio analı́tico. Una enerǵıa libre con menos detalles, donde loúnico que se utiliza es la

simetŕıa de la fase, es la denominada energı́a libre de FrankFF . Para sistemas 2D sin curvatura,

esta enerǵıa libre toma la conocida forma:FF =
∫

dr 2Ks(∇ · m) + Kb(∇ × m), dondem es

el vector normal a la fase, yKs y Kb son las constantes desplayy bend, respectivamente [24].

Estas son penalizaciones por provocar variaciones en el espesor de la fase (splay), o distorsiones

angulares (bend). A menudo, en la aproximación de una constante, la energı́a libre de Frank

puede ser re-escrita en función de la faseθ dada comom = ∇θ:

FF =

∫
dr 2|∇θ|2 (8.6)

De esta forma las configuraciones de equilibrio son halladas a través de la ecuación de Euler-

Lagrange asociada∆θ = 0.

En este trabajo, como la longitud caracterı́stica de la microestructura es prácticamente cons-

tante a trav́es de la superficie, es de esperar que la configuración de equilibrio pueda ser descrita

razonablemente bien por la energı́a libre de Frank en la aproximación de una constante [132],

[141]. En el caso de films delgados sobre sustratos curvos la energı́a libre de Frank toma la

forma [132], [141], [144]:

FF = Ks

∫
dr 2√g [∂αmβ + Γβ

αγm
γ]2 (8.7)

dondeKs es el ḿodulo de splay ,m es el campo normal del patrón, y Γα
γ son coeficientes de

coneccíon asociados con el transporte paralelo dem sobre la superficie. La elección de esta en-

erǵıa libre implica que las configuraciones locales de mı́nima enerǵıa estaŕa dadas por vectores
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m que śolo difieran en transporte paralelo. Esta energı́a libre puede ser escrita en términos de

la orientacíon localθ(r) del campo normal, respecto de una basee1, e2 del plano tangente a la

superficie (dondem se descompone comom = cosθ e1 + sinθ e2) [132]:

FF = Ks

∫
dr 2√ggαβ(∂αθ − Aα)(∂βθ − Aβ), (8.8)

dondeAα = e1·∂αe2 es una conexión que compensa la rotación de los vectores base. Estaúltima

fórmula es la generalización de la expresión 8.6 a sistemas con curvatura. La configuración de

equilibrio es obtenida a través de la ecuación de Euler-Lagrange asociada a este funcional de

enerǵıa libre [132], [144]:

∇2
LBθ0 + ∂αAα + Γγ

ααAγ = 0 (8.9)

Para el caso particular de la superficie sinusoidal de simetrı́a cuadrada, se pueden tomar los

vectores base del plano tangente comoe1 = fxi+fyj +(f 2
x +fy2)k, e2 = fyi−fxj (expresiones

sin normalizar). Aqúı se encontŕo que una solución simple que satisface la ecuación de Euler-

Lagrange 8.9 está dada porm paralelo ae1 a trav́es de la superficie. La forma de realizar esto

es por simple inspección, verificando que este campo satisface la ecuación 8.9. La figura 8.9-a

muestra una proyección de la orientación localθ0(r) sobre el planox− y, donde la orientación

local esta dada por:θ0(r) = tan−1(e1 · j/e1 · i). Es interesante notar queθ0(r) rota unángulo

de2π alrrededor de crestas y valles, y−2π alrrededor de puntos silla, con lo que es de esperar

que las disclinaciones se localicen en estas zonas.

En orden de comparar esta solución simple paraθ0(r) con la configuracíon del patŕon a tiem-

pos largos obtenida en las simulaciones, se determinó la orientacíon local de la microestructura

θ(r), por el ḿetodo del gradiente [22], [23]. En este método se calcula el gradiente del parámetro

de orden, y se obtiene la orientación local de la microestructura comoθ(r) = tan−1(∂ψ
∂y

/∂ψ
∂x

).

La orientacíon local de la fase esḿectica se muestra en las figuras 8.9-b y 8.9-c. Una com-

paracíon a simple vista entreθ0(r) y la configuracíon actual (Figuras 8.9-a vs. 8.9-b, 8.9-c)

indica que esta solución simple provee una buena descripción de la orientación local. Aunque
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Figura 8.9: .Orientación local de la fase esḿectica. Vistas 3D de a)-θ0(r) y b)- θ(r). c)-
Configuracíon de la fase esḿectica obtenida por las simulaciones. El inset mueestraθ(r) sobre
un bump y abajo se observa el código de colores utilizado para identificar la orientación local.
d)- Parametro de ordenS sobre la superficie. Los cuadrados blancos y cı́rculos blancos indican
disclinaciones negativas y positivas, respectivamente.



8.5. Dińamica de fases esmécticas sobre sustratos sinusoidales. 119

θ0(r) no describe correctamente el patrón, principalmente debido al unbinding de disclina-

ciones, cuando la distancia entre pares de disclinaciones es pequeña, como en el inset de la

figura 8.9-c, la discrepancia entre ambos campos orientacionales se torna despreciable.

Una comparación cuantitativa entreθ0(r) y θ(r) puede ser obtenida definiendo un parámetro

de orden orientacionalS dado porS = cos(2∆θ), donde∆θ = θ(r)− θ0(r), y el 2 en la defini-

ción es debido a que el normal a la microestructura es un director y no un vector (orientaciones

conángulosβ y β + π son equivalentes). En general se tiene queS = 1 para un alineamiento

perfecto en la dirección dictada porθ0(r), S = 0 para una orientación aleatoria, yS = −1 para

una orientacíon aπ/2 de lo predicho porθ0(r). La figura 8.9-d muestra el mapa deS sobre

la superficie. Es de notar el excelente acuerdo entre los mapas orientacionales, excepto en las

regiones de alta curvatura, donde hay disociación (unbinding) de disclinaciones.

En la figura 8.6 se muestra la dependencia temporal de〈S〉, donde〈〉 el valor medio en la

superficie. Aqúı nosotros hallamos que〈S〉 crece logaŕıtmicamente en el tiempo4. Comparado

con sistemas planos, donde la dinámica es controlada por la aniquilación de multipolos de discli-

naciones produciendo un ordenamiento con leyes potenciales [22], [23], aquı́ el acoplamiento

entre defectos y geometrı́a conduce a una dinámica ḿas lenta.

Resultados experimentales en films delgados de copolı́meros en fase hexagonal alineados

con corte, muestran que un parámetro de orden similar〈S〉 decrece linealmente con el número

de dislocaciones [145]. En tal caso, se observó que cada dislocación destruye el orden orienta-

cional de uńarea del orden de1/k2
0. El inset de la figura 8.6 muestra el comportamiento de〈S〉

vs.Nd para este sistema. Aunque aquı́ tambíen se observa〈S〉 ∼ Nd a tiempos largos, donde

la densidad de dislocaciones es relativamente pequeña, a tiempos cortos se observa una ley

que se aleja de la linealidad, principalmente originado a la distorsión de los dominios discutida

anteriormente.
4Aunque los datos también pueden ser ajustados con una ley potencial, el exponente que se obtiene es ex-

tremadamente bajo (∼ 0,04).
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8.6. Conclusiones

En este caṕıtulo se consideŕo por primera vez la dińamica de relajación de fases esḿecticas

sobre sustratos con curvatura. En general la configuración de la fase será un resultado de la com-

petencia entre interacciones elásticas de largo alcance, selectividad de modos, y geometrı́a. Este

trabajo muestra que la orientación local del patŕon y la localizacíon de los defectos topológicos

son establecidas por la curvatura del substratos desde las primeras etapas del proceso de sepa-

ración de fases. Esto abre la posibilidad de un mecanismo robusto para un control adecuado de

texturas esḿecticas con posibles aplicaciones a la nanotecnologı́a. Por ejemplo, sustratos cur-

vos podŕıan ser usados para controlar la densidad y ubicación de defectos topológicos en films

delgados de copolı́meros bloque. En este sentido, la existencia de disclinaciones en regiones de

alta curvatura podrı́a ser utilizada para ubicar centros funcionales o biomoléculas en el ńucleo

de los defectos [142].



Caṕıtulo 9

Transiciones de Fase en Copolı́meros

Bloque en Fundidos

9.1. Introducción.

Contrario a lo que ocurre en fundidos de polı́meros de uńunico componente, hasta hoy en

d́ıa śolo se conocen generalidades sobre la dinámica de copolı́meros bloque. Poco se sabe sobre

mecanismos microscópicos de difusíon y movimientos de cadena. La formación de las dife-

rentes microestructuras en copolı́meros hace que la respuesta viscoelástica de estos materiales

difiera en gran medida de la de polı́meros homoǵeneos [6], [7], [146].

En el caso de estructuras altamente asimétricas, como la lamelar o hexagonal, es de esperar

que localmente se produzcan movimientos de cadena fuertemente anisotrópicos. Respecto de

entrelazamientos y reptación, todav́ıa existen muchas preguntas interesantes por resolver. Entre

estos problemas abiertos se encuentran los de determinar la escala de longitudes entre entre-

lazamientos, los cuales definen los diámetros de los tubos para reptación, o si en una mezcla los

distintos bloques pueden tener diferentes escalas entre entrelazamientos [147].

A un nivel macrosćopico, la respuesta reológica de copolı́meros bloque con distintas es-

tructuras ha sido estudiada en detalle [148]. En general, los resultados de estudios reológicos
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muestran que, aunque no es posible la determinación precisa de morfologı́as, temperaturas de

transicíones orden-orden y orden-desorden entre diferentes morfologı́as pueden ser ubicadas

sin mayores problemas, con un alto grado de exactitud.

Diferentes estudios reológicos han venido sugiriendo caracterı́sticas universales en la res-

puesta de las diferentes fases. Para copolı́meros dibloque en fase desordenada, se ha encontrado

que los ḿodulos de acumulación (G′) y de ṕerdida (G′′) escalan comoG′ ∼ w2 y G′′ ∼ w,

respectivamente1. Esto es similar a lo que se observa en lı́quidos viscoeĺasticos homoǵeneos,

lo que ilustra la cierta homogeneidad de la fase desordenada. Debido a que las fases giroide

y cúbica centrada en el cuerpo tienen una estructura de red 3D,éstas son las morfologı́as con

mayor elasticidad (G′ À G′′), y el módulo de acumulación es independiente de la frecuen-

cia (a frecuencias medias). Para cilindros empaquetados en forma hexagonal, se ha observado

repetidas veces que tanto el módulo de acumulación como el de ṕerdida escalan con un tercio

de la frecuenciaG′ ∼ w1/3 y G′′ ∼ w1/3. En el caso de la fase lamelar, evidencia experimental

muestra que los ḿodulos escalan comoG′ ∼ w1/2 y G′′ ∼ w1/2. En este caso, experimentos

mostraron que la dińamica de copolı́meros bloque en fase lamelar es cualitativamente similar a

la observada en cristales lı́quidos en fase esḿectica. Estos resultados ilustran el hecho de que la

gran contribucíon de la dińamica se debe a la simetrı́a de la microestructura de los materiales

[149].

Este caṕıtulo considera la respuesta macroscópica de copolı́meros en distintas morfologı́as.

Aqúı se estudian propiedades dinámicas y de equilibrio de copolı́meros dibloque en base Polibu-

tadieno y Polidimetilsiloxano (PB-PDMS) en fundidos (bulk). En general tanto la respuesta

viscoeĺastica del material, como las temperaturas de transiciones orden-orden y orden-desorden

pueden ser determinadas por ensayos reológicos. Sin embargo la determinación precisa de las

morfoloǵıas de equilibrio se obtiene mediante difracción de rayos X a bajóangulo (SAXS).

1La definicíon de estos ḿodulos se encuentra más abajo, en la sección de materiales y ḿetodos.
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Cuadro 9.1:Caracterı́sticas de los copolı́meros analizados.
Copoĺımero Mn (gr/mol) Polidispersíon Fraccíon PDMS

PB-PDMS 1 9500 1.03 0.191
PB-PDMS 2 9400 1.05 0.22

9.2. Materiales y Métodos.

La śıntesis de copolı́meros dibloqe en basePB-PDMS fue realizada en la Planta Piloto

de Ingenieŕıa Qúımica (PLAPIQUI) por el Dr. Andŕes Ciolino. Utilizando la t́ecnica de poli-

merizacíon aníonica, se sintetizaron una serie de copolı́meros dibloque con diferentes fracción

en volumen dePDMS [150], [151]. Caracterı́sticas de las macromoléculas tales como peso

molecular, polidispersión y fraccíon en volumen, fueron obtenidas por medio de cromatografı́a

de exclusíon (SEC) y resonancia magnética nuclear (H1 NMR) [151].

Debido a que el parámetro que lidera el autoensamblado de los copolı́meros es el producto

χN , del paŕametro de interacción de Flory-Hugginsχ y del peso molecularN , y como en

general uno no conoceχ a priori, en primeros estudios resulta difı́cil sintetizar copoĺımeros con

transiciones en el rango20◦C−200◦C. Si se sintetizan macromoléculas de bajo peso molecular,

entonces puede que el sistema no alcance a separarse en fases debido a que las fluctuaciones

rompen f́acilmente el orden. Por otro lado, si se preparan moléculas de alto peso, puede que

el sistema este tan separado en fases que las temperaturas de transición orden-desorden sean

superiores a las de degradación del material (por ejemplo del orden de300◦C). En este caṕıtulo

se analizan dos copolı́meros cuyas propiedades pudieron ser analizadas por medio de reologı́a

y SAXS. El cuadro 9.1 muestra las caracterı́sticas de las macromoléculas analizadas. Es de

notar que estos copolı́meros tienen muy baja polidispersión∼ 1, principalmente porque fueron

sintetizados por la técnica de polimerización aníonica. Esto es muy importante debido a que la

polidispersíon en las macromoléculas puede afectar fuertemente la respuesta dinámica de las

mismas.

Las morfoloǵıas de equilibrio fueron determinadas a través deSAXS utilizando una ćamara

Kratky equipada con un calentador resistivo, conectada a un detector unidimensionalBraun.
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Figura 9.1:Esquema de mediciones reológicas.En las mediciones desarrolladas en este capı́tu-
lo la muestra es ubicada entre platos paralelos, entonces se dan deformaciones en un plato y se
miden tensiones en el otro.

Se realiźo vacío en la ćamara, en orden de reducir scattering del aire y la degradación de los

copoĺımeros. Los datos son presentados como la intensidad absolutaI como una funcíon de la

magnitud del vector de onda de scatteringq = 4π/λsinθ. Aqúı λ es la longitud de onda de

radiacíonCu−Kα y 2θ es elángulo de scattering [152].

Las propiedades viscoelásticas fueron estudiadas por medio de un reómetro rotacional Rheo-

metrics RDA-II, en el modo de platos paralelos con discos de25 y 50mm de díametro, y

∼ 1mm de espesor de la muestra. La figura 9.1 muestra un esquema de la muestra ubicada

entre los platos paralelos del reómetro.

En los ensayos reológicos realizados en este capı́tulo se da una deformación determinada en

uno de los platos, y se mide la tensión en el otro. Entonces se define el móduloG(t) como:

G(t) =
σ(t)

γ(t)
, (9.1)

dondeγ(t) y σ(t) son la deformación y tensíon aplicada, respectivamente. Es de notar que el

módulo de relajacíon es una generalización en el tiempo de la ley de Hooke.

En los experimentos desarrollados aquı́ se aplica una deformación oscilatoria en el tiempo

γ(t) = γ0sin(ωt). Si el material entre los platos fuera totalmente elástico (G = cte), entonces
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la tensíon y la deformacíon seŕıan proporcionales, de forma que la tensión oscilaŕıa en fase con

la deformacíon. Por otro lado, si el material fuera un fluido newtoniano perfecto, entonces la

tensíon seŕıa proporcional a la velocidad de deformaciónσ ∼ dγ
dt

, con lo que la tensión medida

estaŕıa desfasada en unánguloδ = π/2 (σ ∼ cos(ωt)). En general se tiene que para un material

viscoeĺastico la deformación y la tensíon est́an desfasadas en unánguloδ (0 ≤ δ ≤ π/2). En

estos casos la tensión puede ser escrita comoσ = γ0[G
′(ω)sin(ωt) + G′′(ω)cos(ωt)], donde

G′(ω) y G′′(ω) se denominan ḿodulos de acumulación y de ṕerdida, respectivamente. Como

G′ corresponde a la señal en fase,́este es una medida de la elasticidad del material. De igual

formaG′′ mide la viscocidad del mismo.

La caracterización reoĺogica fue realizada utilizando una atmośfera de nitŕogeno, donde el

módulo dińamico eĺasticoG′ y el módulo de ṕerdidaG′′ fueron determindados a temperaturas

entre 0 y 100◦C, en el rango de frecuencias entre 0.04 y 500s−1, y con deformaciones tı́picas

del ordenγ0 ∼ 1 % donde el material se encuentra dentro del régimen lineal (el valor de los

módulos no dependen de la deformaciónγ0).

En general la respuesta viscoelástica de los copolı́meros es altamente influenciada por la

historia termomećanica de los mismos. De esta forma los estudios reológicos deben realizarse

cuidadosamente en orden de obtener las propiedades de equilibrio. En esta tesis se adoptó la

siguiente metodologı́a: inicialmente se ubica la transición de orden-desorden, y se deja al ma-

terial unos minutos a por encima de esta temperatura en orden de eliminar efectos de historia.

Luego se enfŕıa el sistema a una temperatura dada, y se sigue la evolución temporal de los

módulos del sistema (G′ y G′′). Una vez que los ḿodulos alcanzan su valor de equilibrio, se re-

aliza la medicíon de los ḿodulos como funcíon de la frecuencia a esa temperatura. Sin embargo

los experimentos deben ser realizados cuidadosamente porque que para sistemas de dinámica

lenta, podŕıa ser que los ḿodulos se estabilicen en valores metaestables en lugar de equilibrio.
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Figura 9.2:Espectros de SAXS para la muestra PB-PDMS 1 a tres temperaturas diferen-
tes.La lı́nea śolida es el espectro obtenido a una temperatura de30◦C (cilindros empaquetados
en forma hexagonal), la lı́nea de puntos es el espectro obtenido a70◦C (esferas en orden bcc),
y la lı́nea de trazos es el espectro obtenido a90◦C (fase desordenada). Las flechas indican los
picos de orden superior de las fases cilı́ndrica y ćubica. Las transiciones orden-orden y orden
desorden se observan en torno a los45◦C y 80◦C, respectivamente.

9.3. Resultados.

9.3.1. Muestra PB-PDMS 1.

La figura 9.2 muestra el espectro deSAXS del dibloquePB-PDMS 1 a tres temperaturas

diferentes. Como puede observarse claramente, existe un notable cambio en los picos carac-

teŕısticos del espectro de SAXS, hecho que revela la presencia de transiciones de fase entre las

temperaturas de30◦C, 70◦C, y 90◦C.

Las morfoloǵıas pueden ser determinadas por medio de los cocientes entre elq del pico

principal y de los picos de orden superior. A30◦C se observan cocientes enq/q∗ en relacíon1,
√

3,
√

4, caracteŕısticos de una estructura de cilindros empaquetados hexagonalmente (q∗ es la

posicíon del pico principal). A70◦C el espectro de SAXS muestra picos enq/q∗ en relacíon1,
√

2, caracteŕısticos de una estructura bcc [6].

De esta forma, a una temperatura intermedia se debe producir una transición orden-orden
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Figura 9.3:Módulo de acumulacíon como funcíon de la temperatura para la muestra PB-
PDMS 1.Los cuadrados llenos corresponden a mediciones realizadas a una frecuencia deω =
0,04rad/s y los cuadrados vacı́os a una frecuencia deω = 1rad/s. De las curvas se observan
tres zonas correspondientes a tres morfologı́as diferentes.

de cilindros empaquetados hexagonalmente a esferas en una red cúbica centrada en el cuerpo.

La temperatura de transición orden-orden puede ser determinada por medio de reologı́a.

La figura 9.3 muestra la evolución del ḿodulo de acumulaciónG′ como funcíon de la tem-

peratura, a dos frecuencias de oscilación diferentes. En acuerdo con las mediciones deSAXS,

se pueden observar tres zonas diferentes. A45◦C se observa claramente la transición orden-

orden, donde se produce un notable incremento en la elasticidad del copolı́mero debido a que

adquiere la estructura bcc, que es una de las morfologı́as de mayor elasticidad [148]. De la figu-

ra tambíen se observa una notable diferencia en las curvas a distintas frecuencias, donde resulta

claro que la transición orden-orden se torna mástransparentea frecuencias bajas. Esto se debe

a que bajas frecuencias involucran movimientos cooperativos a mayores escalas espaciales, los

cuales son fuertemente afectados por la estructura. A altas frecuencias se comienzan a obser-

var modos de relajación menos sencibles a las estructuras (modos relacionados a la difusión de

cadenas individuales).

A una temperatura cercana a80◦C se observa una abrupta caı́da en el modulo de acu-
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mulacíon G′. A esta tempeartura el sistema alcanza la transición orden-desorden, donde el

copoĺımero se torna homogéneo perdiendo la estructura y elasticidad. La figura 9.2 muestra

el espectro deSAXS a una temperatura de90◦C, donde se observa que no existen picos de or-

den superior, como consecuencia del estado desordenado del copolı́mero. Es interesante notar

que áun en el estado desordenado el sistema tiene un pico principal definido, hecho que evi-

dencia que existe una longitud caracterı́stica, con lo que áun existen fluctuaciones de densidad

dentro del material.

La figura 9.4 considera la dinámica de las transiciones orden-desorden y orden-orden en

este sistema. En la figura 9.4-a se observa la evolución temporal del ḿodulo de acumulaciónG′

y el de ṕerdidaG′′ cuando el estado desordenado es enfriado a una temperatura de75◦C, dentro

de la regíon de la fase ćubica. La evolucíon temporal de los ḿodulos parecen seguir las tı́picas

curvas sigmoidales de un mecanismo de nucleación y crecimiento. Como se observa, al sistema

le toma alrrededor de15 min para estabilizar la fase cúbica. El inset de la figura 9.4 muestra la

curva deG′ vsω, una vez que el sistema se ha equilibrado. Interesantemente, en este trabajo se

encontŕo que a frecuencias bajasG′ puede ser ajustado con una ley potencialG′ ∼ ω1/4. Esta

ley podŕıa estar relacionado con movimiento de dominios y defectos del sistema. A mayores

frecuencias el sistema alcanza un Plateau, y el módulo se hace independiente de la frecuencia.

Tal comportamiento ha sido observado repetidas veces en la fase cúbica, donde el ḿodulo se

relaciona con el parámetro de red de la fase [153].

La figura 9.4-b muestra la dinámica de la transición esferas-cilindros, donde el sistema ini-

cialmente a60◦C, es enfriado dentro de la fase cilı́ndrica a40◦C. Esta transicíon es muy ŕapida

(al sistema le toma del orden de2 min equilibrarse), en parte porque la diferencia entre los

módulos es menor. El inset muestra la dependencia de los módulos con la frecuencia, a una

temperatura de40◦C. En este caso se encontró que el ḿodulo de acumulación puede ser ajusta-

do con una ley potencialG′ ∼ ω1/5.
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Figura 9.4:Dinámica de transiciones orden-desorden y orden-orden.a) Evolucíon temporal
de los ḿodulos al enfriar al sistema de90◦C a 75◦C. La curva fue obtenida utilizando una
frecuenciaω = 0,5rad/seg. En inset muestra la dependencia del módulo de acumulación en
función de la frecuencia, a una temperatura de75◦C. b) Evolucíon temporal del ḿodulo de
acumulacíon al enfriar al sistema de60◦C a40◦C (misma frecuencia que en a)). El inset muestra
la dependencia de los ḿodulos con la frecuencia, a una temperatura de40◦C. En todos los casos
se utiliźo una deformaciónγ0 = 1 %.
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Figura 9.5:Espectro de SAXS para la muestra PB-PDMS 2.La lı́nea continua muestra el
espectro de SAXS a una temperatura de30◦C. Las flechas muestran los picos de orden superior
ubicados a

√
3 y

√
4 del principal. El espectro corresponde a una fase cúbica centrada en el

cuerpo.

9.3.2. Muestra PB-PDMS 2.

La figura 9.5 muestra el espectro deSAXS del dibloquePB-PDMS 2 a una temperatura

de30◦C. El cociente entre los picos de orden superior y el principalq/q∗ caen en1,
√

3,
√

4,

mostrando que a esta temperatura el sistema se encuentra formando esferas, en una fase cúbica

centrada en el cuerpo [6].

La figura 9.6 muestra el comportamiento de los módulosG′ y G′′ como funcíon de la tem-

peratura. La cáıda abrupta de los ḿodulos en torno a los45◦C muestra que a esta temperatura el

material sufre una transición orden-desorden, donde la fase de esferas centradas en el cuerpo se

hace inestable y el material pierde el orden. Contrario a lo que ocurre con el copolı́mero anteri-

or, en este sistema no hay evidencia de una transición orden-orden en el rango de temperaturas

analizadas. Como se observa de la figura, el módulo de equilibrio se mantiene aproximadamente

constante hasta alcanzar la temperatura de transición orden-desorden. Similares resultados han

sido obtenidos para otros sistemas [148].
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Figura 9.6:Módulo de acumulacíon como funcíon de la temperatura para la muestra PB-
PDMS 2.La figura muestra el comportamiento de los módulos como funcíon de la temperatura.
Se observa una caı́da abrupta de los mismos a una temperatura del ordenTODT ∼ 45◦C, donde
al superar este valor el sistema pasa de una fase cúbica a la fase desordenada. Las mediciones
fueron realizadas a una frecuencia deω = 0,04rad/s y deformacionesγ0 = 1 %.

La figura 9.7 muestra la evolución temporal de los ḿodulos, cuando el sistema inicialmente

desordenado (a una temperatura70◦C), es enfriado ŕapidamente (del orden de20◦C/min) den-

tro de la fase ćubica, a una temperatura baja de25◦C. Como puede observarse, al sistema le

toma alrrededor de40 min para equilibrarse, hecho que ilustra que los efectos de historia en

bruscos cambios de temperatura pueden ser fundamentales en la dinámica de copolı́meros. Ob-

servar que elG′ de la fase ćubica es ḿas de 3́ordenes de magnitud superior al valor del estado

desordenado. De la figura también se observa queG′ supera aG′′ recíen a los12 min, con

lo que la fase desordenada tiene una evolución lenta. Interesantemente, la curva deG′′ mues-

tra un ḿaximo a los20 min, esto podŕıa deberse a algún estado metaestable. Sin embargo, un

ańalisis detallado de las distintas morfologı́as que se dan en el copolı́mero durante la evolución

temporal, requerirı́a mediciones reológicas y deSAXS en simult́aneo.
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Figura 9.7:Evolución temporal de los ḿodulos ante bruscos cambios de temperatura.
Las curvas muestran la evolución de los ḿodulos cuando el sistema inicialmente desordena-
do (70◦C) es enfriado dentro de la fase cúbica a25◦C. Las mediciones fueron realizadas a una
frecuencia deω = 0,04rad/s y deformacionesγ0 = 1 %.

9.4. Conclusiones.

En este caṕıtulo se estudiaron experimentalmente propiedades dinámicas y de equilibrio de

copoĺımeros dibloque en basePB-PDMS. La determinacíon de la respuesta reológica de un

copoĺımero puede ser muy complicada. Similar a lo que ocurre en otros copolı́meros modelo,

este sistema muestra un rico comportamiento de fases al variar la temperatura y composición

de los bloques. Por medio deSAXS y mediciones reológicas se determinaron morfologı́as de

equilibrio, y temperaturas de transición orden-orden y orden-desorden. Además se analiźo la

dinámica de las transiciones, y la relajación respecto de bruscos cambios de temperatura.



Caṕıtulo 10

Conclusiones y Propuesta de Trabajo

Futuro

En esta tesis se analizaron diferentes aspectos relacionados a procesos de relajación y tran-

siciones de fase en polı́meros y copolı́meros. Los estudios tuvieron componentes teóricas y

experimentales, y fueron focalizados a diferentes escalas espaciales y temporales.

A escalas microsćopicas, en el capı́tulo 3 se estudió la relajacíon de tensiones de polı́meros

estrella dentro de una red de obstáculos fija. Los resultados fueron comparados con experimen-

tos en redes conteniendo cantidades controladas de cadenas pendientes y estrellas. Comparando

datos de fundidos de estrellas, con datos de cadenas estrella y pendientes dentro de redes, se

identificaron claramente los efectos de dilución dińamica. Como la dilucíon dińamica es inhibi-

da en redes, estos resultados permitieron verificar por primera vez la validez del potencial para

retraccíon de ramas propuesto por Pearson y Helfand, con lo que son un aporte importante a la

dinámica de polı́meros.

A escalas mesoscópicas, se estudiaron propiedades dinámicas y de equilibrio de films del-

gados de copolı́meros bloque sobre diferentes sustratos. En el capı́tulo 4 se utiliźo un modelo de

Cahn-Hilliard para estudiar el proceso de descomposición espinodal en sistemas hexagonales

cercanos al lı́mite de metaestabilidad. Estos estudios mostraron que en tal región el proceso de
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descomposición espinodal se aleja de su visión cĺasica, mostrando grandes similaridades con

el mecanismo de nucleación y crecimiento. En este trabajo se observó que una red inicial de

fluctuaciones conduce a la nucleación de dominios hexagonales. Como consecuencia de la red

inicial, los ńucleos surgen con correlaciones traslacionales y orientacionales, los cuales con-

ducen a la formación de un policristal con una baja densidad de defectos. En este capı́tulo se

argument́o que este proceso de relajación es de caŕacter universal, y se compararon los resulta-

dos con observaciones realizadas en otros sistemas.

El mismo modelo de Cahn-Hilliard también fue utilizado en el capı́tulo 5, donde se estu-

dió la dińamica de ordenamiento de un sistema hexagonal 2D en una región del diagrama de

fase cercana a las lı́neas de transición espinodal y transición orden-orden. En esta región se

encontŕo que el pinning de dislocaciones juega un rol menor, siendo la dinámica liderada por el

movimiento de puntos triples. En este trabajo se observaron configuraciones de dominios con

caracteŕısticas similares a las predichas por Lifshitz, y longitudes de correlación que creciendo

logaŕıtmicamente en el tiempo, en buen acuerdo con las predicciones realizadas por Safran para

la dinámica de ordenamiento a temperaturas bajas. Simulaciones realizadas en otras regiones

del diagrama de fase mostraron resultados similares.

Experimentalmente, en el capı́tulo 6 se estudió el proceso de ordenamiento en films delgados

de copoĺımeros en fase hexagonal. En este sistema se encontró que la dińamica de ordenamien-

to es logaŕıtmica o potencial, dependiendo de la temperatura. En este capı́tulo se compara-

ron los resultados de los films delgados con las simulaciones obtenidas en el capı́tulo anterior,

mostŕandose que el simple modelo de Otha-Kawasaki captura las caracterı́sticas b́asicas de los

films delgados. También se discutío sobre una posible transición en la ley de ordenamiento (de

logaritmica a potencial), como consecuencia de una transición de roughening en los bordes de

grano.

Respecto de sustratos con topografı́a, en el caṕıtulo 7 se analizaron las propiedades de equi-

librio de films delgados de copolı́meros en fase cilı́ndrica, depositados sobre sustratos corruga-

dos en unáunica direccíon. En este trabajo se observó que los cilindros se orientan de forma



CAṔITULO 10. CONCLUSIONES Y PROPUESTA DE TRABAJO FUTURO 135

perpendicular a la corrugación, contrario a lo que se espera de un simple análisis enerǵetico.

Tratamientos t́ermicos mostraron que el ordenamiento es liderado por el movimiento de discli-

naciones, los cuales conducen al sistema a permanecer en el estado metaestable formado por

los cilindros ubicados perpendicularmente a la corrugación.

En el caṕıtulo 8 se analiźo la dińamica de formación de patrones de simetrı́a esḿectica sobre

sustratos sinusoidales, utilizando una generalización de la enerǵıa libre de Otha-Kawaski y del

modelo de Cahn-Hilliard. Se observó un fuerte acoplamiento entre defectos y geometrı́a, el cual

induce la localizacíon preferencial de defectos positivos (negativos) en regiones de curvatura

Gaussiana positiva (negativa). En este estudio se logró demostrar que la orientación local del

patŕon y la localizacíon de defectos topológicos puede ser controlada de forma precisa a través

de la curvatura del sustrato.

Finalmente, a escalas macroscópicas, en el capı́tulo 9 se estudiaron transiciones de fase

y respuesta viscoelástica de copolı́meros en fundidos. A través de experimentos deSAXS y

reológicos se identificaron diferentes morfologı́as y transiciones de fase orden-orden y orden-

desorden.

Los trabajos realizados en esta tesis podrı́an ser extendidos y complementados con diversos

estudios téoricos y experimentales:

- El modelo desarrollado en el capı́tulo 3 para estudiar polı́meros ramificados en una red de

obst́aculos fija podŕıa ser modificado para estudiar cadenas lineales dentro de redes y fundidos.

Además, los experimentos podrı́an ser realizados con una red monodispersa. En el capı́tulo 3

se construyeron las redes con prepolı́meros comerciales polidispersos. Serı́a interesante sinte-

tizar poĺımeros bi-funcionales monodispersos, en orden de construir redes con tamaño de tubo

controlado a priori.

- Los estudios de descomposición espinodal realizados en el capı́tulo 4 podŕıan ser comple-

mentados con un análisis estad́ıstico ḿas profundo de las propiedades de patrones obtenidos
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como suma de ondas planas. Como se demostró en el caṕıtulo 4, este estado inicial induce cor-

relaciones entre dominios y finalmente entre defectos topológicos, con lo que serı́a interesante

tener informacíon más detallada de tal estructura.

- Respecto a las simulaciones de la dinámica de ordenamiento de sistemas hexagonales

2D realizadas en el capı́tulo 5, se podŕıan realizar ḿas simulaciones (con mayores amplitudes

de ruido t́ermico) y tratar de observar si existe alguna transición a una ley potencial. Si esto

fuera observado, lo cual es bastante probable, se podrı́a analizar síesta transicíon puede ser

relacionada con el roughening de bordes de grano.

- Respecto de los experimentos de dinámica de ordenamiento realizados en el capı́tulo 6,

seŕıa interesante realizar un estudio más extendido, el cual todavı́a no ha sido realizado en la

literatura, estudiando la dinámica de ordenamiento de distintos copolı́meros de distinto peso

molecular y a distintas temperaturas de evolución. Tales estudios darı́an un panorama mucho

más amplio de la dińamica de ordenamiento de sistemas hexagonales.

- Los estudios de films delgados sobre sustratos curvos realizados en el capı́tulo 7 podŕıan

ser extendidos, considerando tanto otras fases, como otros posibles sustratos. También seŕıa

interesante estudiar el fenómeno de dewetting, considerado sólo superficialmente en el presente

trabajo.

- Respecto a los estudios realizados en el capı́tulo 8 relacionados a la dinámica de fases

modulados sobre sustratos con curvatura, se podrı́a intentar encontrar los estados de equilibrio

de fases esḿecticas para distintos grados de curvatura, y hallar los valores de la curvatura para

los cuales comienzan a existir defectos en los estado de equilibrio. Además, similares estudios

podŕıan ser desarrollados para la fase hexagonal. Por otro lado, también se podŕıa investigar la

forma de incluir a la geometrı́a extŕınseca en el modelo de Cahn-Hilliard. Esto serı́a interesante

para consierar las configuraciones de fases columnares sobre sustratos curvos.

- Finalmente, los estudios de copolı́meros en fundidos realizados en el capı́tulo 9 podŕıan ser

extendidos analizando la dinámica de transiciones mediante mediciones simultáneas de SAXS

y reoloǵıa. Seŕıa interesante estudiar la dinámica de las transiciones en términos de la teorı́a de
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Avrami para la nucleación homoǵenea, y la teorı́a de Cahn para descomposición espinodal.
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[14] C. Parka, J. Yoonb, E. L. Thomas, Polymer44, 6725 (2003).

[15] R. A. Segalman, Mat. Sci. and Eng.R48, 191 (2005).

[16] L. Leibler, Macromolecules13, 1602 (1980).

[17] E. Helfand, Macromolecules8, 522 (1975).

[18] A. N. Semenov, Sov. Phys. JETP61, 733 (1985).

[19] M. J. Fasolka, A. M. Mayes, Annu. Rev. Mater. Res.31, 323 (2001).

[20] C.K. Harrison,Ph.D. Thesis, Princeton University (1999).

[21] D. E. Angelescu,Ph.D. Thesis, Princeton University (2003).

[22] C. K. Harrison, D. H. Adamson, Z. Cheng, J. M. Sebastian, S. Sethuraman, D. A. Huse,

R. A. Register, P. M. Chaikin,Science290, 1558 (2000).

[23] Harrison C. K., Z. Cheng, S. Sethuraman, D. A. Huse, P. M. Chaikin, D. A. Vega, J. M.

Sebastian, R. A. Register, D. H. Adamson,Phys. Rev. E66, 011706 (2002).

[24] P. M. Chaikin and T. C. Lubensky ,Principles of Condensed Matter Physics(Cambridge

Univ. Press, Cambridge, 1995).

[25] D. R. Nelson,Defects and Geometry in Condensed Matter Physics(Cambridge Univ.

Press, Cambridge, 2002).

[26] N. A. Melosh , P. Lipic, F. S. Bates, F. Wudl, G. D. Stucky, G. H. Fredrickson, B. F.

Chmelka, Macromolecules32, 4332 (1999).

[27] A. M. Urbas, E. L. Thomas, H. Kriegs, G. Fytas, R. S. Penciu, L. N. Economou, Phys.

Rev. Lett.90, 108302 (2003).

[28] M. Park, P. Chaikin, R. Register y D. Adamson, Science276, 1401 (1997).



BIBLIOGRAFÍA 140
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Arm Retraction Potential of Branched Polymers in the Absence of Dynamic Dilution
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We study the stress relaxation of model polymer networks containing low contents of star shaped and
linear dangling polymers. As compared with their melts, the behavior of star and dangling polymers leads
to a dynamic response with unprecedented large relaxation times. By comparing data of star melts with
those corresponding to stars and dangling chains residing in polymer networks, we were able to identify
the effects of dynamic dilution clearly. Since in polymer networks the dynamic dilution effect is
suppressed, we were able by the first time to experimentally test the validity of the potential for arm
retraction proposed by Pearson and Helfand.

DOI: 10.1103/PhysRevLett.95.166002 PACS numbers: 83.10.Kn, 83.10.Gr, 83.80.Va

Introduction.—The viscoelastic response of polymer
networks and entangled branched polymer melts have
been an outstanding problem in polymer science for sev-
eral decades [1]. It has been clearly shown that topological
entanglements between molecules dominate the features of
their motion. The first important step towards solving the
entanglement problem was to introduce the ‘‘tube’’ as a
mean field description of the topological confinement ex-
erted on a given molecule by the surrounding media [1,2].
In linear chains, the dynamic is controlled by the diffusion
of the molecules along its own contour, a process named
by Edwards as ‘‘reptation’’ [1]. Unlike a linear chain,
branched molecules cannot reptate to recover the equilib-
rium. In this case, the reptation is severely suppressed and
the chains renew their configurations through arm retrac-
tion, a process in which the end of each arm independently
retracts partway down its confining tube and then ree-
merges along a different trajectory [2].

A similar process of relaxation has been proposed to
explain the rheological behavior of polymer networks.
Based on the qualitative success of the theory for star
melts, Curro et al. [3] have used the arm retraction mecha-
nism to explain the stress relaxation data of polymer net-
works obtained via random cross-linking. In this case, the
main contribution to the relaxation is attributed to the
pendant chains. It has frequently been assumed that the
functionality of the branching point (f) plays only a minor
role on the viscoelastic response of a star polymers. This is
supported by a very extensive set of data showing that the
zero-shear viscosity of star melts is independent of the
number of arms f for 4 � f & 16. As a consequence, ac-
cording to theory, star arms and pendant chains with the
same molecular weight behave equivalently. Although in-
tuitively convincing, at present there is no experimental
confirmation for this assumption.

The aim of this work is to provide experimental data on
model systems to test some of the hypothesis of the current
theories for the dynamic of branched molecules.

Theories.—Doi and Kuzuu [4] and Pearson and Helfand
[5] considered the problem of stress relaxation of symmet-
ric star polymers in a fixed network of obstacles. Taking
into account the probability distribution of the primitive
path lengths at equilibrium and the tube diameter in melts,
the arm free end can be thought to be undergoing Brownian
motion in a suitable potential field. The probability distri-
bution for arm retraction is then the solution of the
Smoluchowski equation for the probability of deepest
penetration as a function of time. The potential field for
arm retraction comes from the tube model calculation of
the plateau modulus (G0) and the definition of the mo-
lecular weight between entanglements in terms of G0. The
Pearson-Helfand (PH) model predicts that the potential has
the following quadratic form [1,5]: UPH�s� � 15=8nes

2.
Here ne is the number of entanglements per star arm, and
s (0< s< 1) is the fractional distance back along the
primitive path the free end has been retracted. It can be
shown that the time ��s� required to retract the free end
a fraction s becomes exponential with UPH�s�: ��s� �
�0 exp�UPH�s��. Here ��1

0 is an attempt frequency, related
to the longest Rouse time of the arm [1]. The time required
to retract the free end to the junction point fully [��s � 1�]
is then exponential in the length of the arm, leading to a
very broad spectrum of relaxation times.

As compared with experiments, it has been shown that
this equation largely overpredicts the terminal relaxation
time and zero-shear viscosity of entangled star melts [5,6].
Figure 1 shows a comparison between experimental data of
dynamic moduli as a function of frequency for three and
four arm poly(dimethylsiloxane) (PDMS) star polymer
melts and the PH prediction. For this star, the arm molecu-
lar weight is Mn � 1:35	 105 g=mol. Considering Me �
9:8	 103 g=mol as the molecular weight between entan-
glements [7], the number of entanglements per arm for this
star is ne � 14. If we use the PH model to estimate the
terminal relaxation time for the stars of Fig. 1, we find
��s � 1� � 108 s, when it is, in fact, only �10 s. This
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The coarsening process in a two-dimensional hexagonal system in the region close to both spinodal and
order-order transitions was investigated through the Cahn-Hilliard model. We found a distinctive region of
the phase diagram where the pinning of dislocations plays only a minor role and the dynamics is led by the
triple points. In this region, we found configurations of domains with the same features as those proposed
by Lifshitz. As a consequence, different correlation lengths grow logarithmically in time, in good
agreement with the predictions of coarsening at low temperatures proposed by Safran.

DOI: 10.1103/PhysRevLett.97.188302 PACS numbers: 82.35.Jk

The mechanism of coarsening in a two-dimensional
system undergoing phase separation following a quench
from the high temperature phase to the ordered phase has
been the subject of intense investigations for more than
three decades [1,2]. Except in certain exceptional circum-
stances, it has been clearly shown through numerous stud-
ies that different systems show a coarsening process
satisfying scaling at long times [1]. In this case, the dy-
namics can be characterized by a simple length scale ��t�
that grows in time t as a power law (�� tq) [1,3]. This
feature has also been observed experimentally in thin films
of block copolymers in the smectic phase [4,5]. In this
case, it was shown that the orientational correlation length
grows in time as �2 � t1=4 and that the dynamics is led by
the annihilation of multipoles of disclinations. On the other
hand, it has recently been found through simulations [6]
and experiments [7] that, in sphere-forming block copoly-
mer thin films, the orientational and translational correla-
tion lengths grow according to different kinetic exponents.
The difference in kinetic exponents has been attributed to a
preferential annihilation of dislocations located along
small angle grain boundaries [6].

In the 1960s, Lifshitz predicted the possibility of for-
mation of a stable lattice of domains on a system with
p-fold degenerate equilibrium states. According to
Lifshitz, this lattice should emerge during the coarsening
process due to the dynamic frustration to reach equilibrium
[8]. Although this grain structure would not minimize the
total free energy of the system, it was shown that it could
be kinetically stable. As a consequence of the relaxation
driven by the curvature of grain boundaries, bounded re-
gions where three grains meet [triple points (TP)] can
become pinned to their positions, slowing down the dy-
namics. Once the system becomes trapped into this dy-
namically stable state, the only path to induce further
coarsening is through fluctuations or driving forces large
enough to unlock the system from the local traps. The first
step to introducing Lifshitz’s ideas in the coarsening pro-
cess quantitatively was made by Safran [9]. It was found

that the domains grow according to a power law in time for
p < d� 1 (d is the spacial dimensionality) but logarithmi-
cally in time in the case p � d� 1.

Although a few systems have been found where the
growth of the correlation length is logarithmic [10], to
the best of our knowledge, there are no systems clearly
verifying the Lifshitz-Safran predictions at present.

The dynamics of phase separation for a diblock copoly-
mer can be described by the following time-dependent
Ginzburg-Landau equation for a conserved order parame-
ter (Cahn-Hillard model) [11]:

 

@ 
@t
� Mr2

�
�F
� 

�
: (1)

In this equation, the order parameter  is defined in terms
of the local density of each block in the block copolymer,
M is a phenomenological mobility coefficient, and F is the
mean-field free energy functional for a diblock copolymer
[11]:
 

F �
Z
dr3

�
U� � �

D
2
�r �2

�

�
b
2

ZZ
dr3dr03G�r� r0� �r� �r0�: (2)

Here G�r� is a solution of r2G�r� � ���r�, and U� � �
1
2 ���� a�1� 2f�2	 2 � 1

3� 
3 � 1

4� 
4. The parameters

a, �, b, and � are related to the vertex functions derived
by Leibler [12]. The parameter � depends linearly on the
Flory-Huggins parameter � and provides a measurement of
the depth of quench. f is the block copolymer asymmetry,
and D is a parameter related to the segment length [11].

Equation (1) leads to spinodal decomposition for � >
�s � 2

�������
bD
p

� a�1� 2f�2 and to an order-order transition
(hexagonal-smectic transition) for f � fc � 1=2 (� �
2
�������
bD
p

).
In this work, we solve Eq. (1) in the region near both the

order-order and spinodal transitions (� * �s, f & fc) for a
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Abstract

We look at a grain rotation mechanism in a bidimensional pattern forming system exhibiting an hexagonal phase. This mechanism is

believed to be relevant in the coarsening process of a variety of physical systems with short- and long-range competing interactions. We

focus on the Cahn–Hilliard model with thermal fluctuations. The grain rotation process is uncovered from the dynamical evolution of a

misoriented circular grain surrounded by an otherwise perfect crystal.

r 2006 Elsevier B.V. All rights reserved.

PACS: 81.10.�h; 68.18.Jk; 61.72.Cc
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1. Introduction

During the last two decades a great deal of effort was
committed to understanding the mechanisms of pattern
formation, ubiquitous in a number of diverse contexts
(Rayleigh–Benard convection, ferrimagnetic repulsion in
garnet films, and biological growth [1] or block copolymer
thin films [2]). Among the different periodic and quasi-
periodic equilibrium structures experimentally observed in
two dimensional systems are stripes, hexagonally ordered
disks, and quasi-crystals. The hexagonal systems pose a
particularly challenging problem for analytical treatment
and have been addressed in the literature, albeit less
frequently than other stable phases (e.g. stripes), with
varying degrees of success.

In order to understand the ways coarsening proceeds and
order is achieved, several mechanisms have been proposed
and studied: curvature driven grain growth [2,3], annihila-
tion of topological defects [4] and, to a lesser extent, grain
rotation [5] are examples of such mechanisms.

In particular, the mechanism of grain rotation has been
addressed in the context of crystalline solids [6,7].

In this work, we consider ‘soft’ 2-D systems displaying
hexagonal symmetry. Differently from crystalline solids or
Lennard-Jones crystals, such soft materials posses the
ability of relaxing the elastic free energy through the strain
of local domains.
We focus on the dynamical evolution of a misoriented

circular region planted in an otherwise perfect lattice
exhibiting hexagonal order. For different initial misorien-
tations of the interior region of the circle, we track its
evolution at later times and compare results. The conclu-
sions prove helpful in elucidating the various paths that
such systems follow to equilibrium.

2. The model and numerical implementation

The context in which our numerical experiments were
conducted is provided by the classical Cahn–Hilliard–Cook
model [8], describing the dynamics for a conserved order
parameter:

qc
qt
¼Mr2 dF

dc

� �
þ z, (1)

where c is the order parameter, M is a phenomenological
constant accounting for the mobility of the system, F ðcÞ is
the free energy functional and z stands for a random noise
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Abstract

The dynamics of ordering in a 2D hexagonal system was investigated through the Cahn–Hilliard–Cook model. At low

thermal noise amplitudes, pinning forces acting on grain boundaries dominate the dynamics and the coarsening evolves

logarithmically in time. As noise amplitude increases, fluctuations becomes large enough to unlock dislocations located

along grain boundaries and the grain boundary motion is driven by curvature. The grain boundary relaxation leads to a

grain structure with Lifshitz’s configurations. In this case the dynamic is also logarithmic as a consequence of the pinning

of triple points.

r 2007 Published by Elsevier B.V.

Keywords: Coarsening; Lifshitz–Safran; Hexagonal phase

1. Introduction

The dynamical evolution of phase separating systems has been extensively studied by more than three
decades [1]. One of the more extensively studied systems are binary blends. In this case, an initially
homogeneous state phase separates into an asymptotic state composed by two domains separated by a
relatively sharp interface. The process of coarsening toward this asymptotic state is self similar and exhibits
scaling at long times, i.e., the dynamics can be characterized by a simple length scale xðtÞ that grows in time
according to a power law (xHtq). The exponent q in the power law depends on the dimensionality of the
system, symmetry and conservation laws [1,2].

In 1962 Lifshitz point out that the process of phase separation would be radically different in systems with a
high number of degenerated states [3]. He predicted the possibility of formation of a stable lattice of domains
as a consequence of the dynamical frustration to reach equilibrium. Due to the relaxation driven by the
curvature of grain boundaries, bounded regions where three grains meet (triple points) can become pinned to
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a b s t r a c t

For the first time, order–order and order–disorder transitions were detected and characterized in
a model diblock copolymer of poly(butadiene-1,3) and poly(dimethylsiloxane) (PB-b-PDMS). This model
PB-b-PDMS copolymer was synthesized by the sequential anionic polymerization (high vacuum tech-
niques) of butadiene 1,3 (B) and hexamethylciclotrisiloxane (D3), and subsequently characterized by
nuclear magnetic resonance (1H and 13C NMR), size exclusion chromatography (SEC), Fourier Transform
infrared spectroscopy (FTIR), Small-Angle X-ray scattering (SAXS) and rheology. SAXS combined with
rheological experiments shows that the order–order and order–disorder transitions are thermorever-
sible. This fact indicates that the copolymer has sufficient mobility at the timescale and at the temper-
atures of interest to reach their equilibrium morphologies.

� 2008 Elsevier Ltd. All rights reserved.

1. Introduction

Poly(dimethylsiloxane) (PDMS) is a silicon-based homopolymer
which exhibits a low glass transition temperature, high gas
permeability, usability over a wide range of temperatures, low
chemical reactivity, and essentially a non-toxic nature [1]. Conse-
quently, the synthesis of complex macromolecular architectures
based on PDMS seems to be an interesting research field not only
for academic studies but also for many biomedical and industrial
applications, like the development of a new group of thermoplastic
elastomers [2].

In this communication we report the synthesis and physico-
chemical characterization of a model block copolymer of butadiene
1,3 and dimethylsiloxane (PB-b-PDMS). This copolymer was
synthesized using sequential addition of monomers employing
high-vacuum anionic polymerization techniques [3]. Although the
synthesis of similar materials has been reported [4], up to our
knowledge, an exhaustive analysis of their rheological properties
regarding its order–order and order–disorder transitions has never
been discussed. Consequently, the molar mass of this PB-b-PDMS
copolymer was chosen in order to fall into the intermediate regime
where the transitions from a spatially homogeneous (disordered)
state to a microphase-separated (ordered) state occur. Both,
molecular and morphological properties of the block copolymer so
obtained were characterized by different experimental techniques.

2. Experimental

2.1. Materials

All materials were purified by standard anionic polymerization
procedures. The initiator employed sec-Butyl lithium (sec-Bu�Liþ)
was prepared in vacuo from sec-butyl chloride and lithium metal.
The monomers 1,3-Butadiene (B) and hexamethylcyclotrisiloxane
(D3) were purified according to the conventional routines described
elsewhere [3]. Tetrahydrofuran (THF) was used as promoter of D3

polymerization whereas cyclohexane and degassed methanol were
used as the solvent and terminating agent, respectively.

2.2. Synthesis of model PB-b-PDMS copolymer

All manipulations were performed under high vacuum in glass
reactors equipped with break-seals for the addition of the reagents
and constrictions for the removal of products [5,6]. The synthesis of
PB-b-PDMS was achieved by sequential anionic polymerization as
already reported [4]. A scheme of the polymerization apparatus
used for the synthesis is shown in Fig. 1. A description of the
synthetic pathway employed is briefly described as follows.

The apparatus was connected to the vacuum line, checked for
pinholes, flamedried and pumped for 20–30 min in order to
remove the volatile species. Then, 5 mL of concentrated n-Bu�Liþ

2 M solution in hexane (Aldrich) was injected through the purge
constriction (PC) into the purge section flask. The whole apparatus
was pumped for an additional 30 min in order to remove the

* Corresponding author.
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Relaxational dynamics of smectic phases on a curved substrate
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We study the dynamics of pattern formation of two-dimensional smectic systems constrained to lie on a
substrate with sinusoidal topography. We observe a coupling between defects and geometry that induces the
preferential location of positive �negative� defects onto regions with positive �negative� Gaussian curvature.
For the curvatures studied here we observe unbinding and self-organization of disclination pairs. The local
orientation of the pattern and the location of topological defects can be accurately controlled with the curvature
of the underlying substrate. Thus, long-range interactions arising from the geometry of the substrate lead to
ordered patterns with potential applications to nanotechnology.

DOI: 10.1103/PhysRevE.79.031701 PACS number�s�: 61.30.Hn, 68.15.�e, 02.40.�k

Striped phases are present in a wide variety of physical
systems such as ferrimagnetic films with dipolar interactions,
Langmuir monolayers, Rayleigh-Bénard convection cells,
liquid crystals, and symmetric block copolymers �1,2�. Equi-
librium and nonequilibrium features of two-dimensional
�2D� striped phases have been intensively studied in the last
three decades. In these systems, most of the attention has
been focused on the role of topological defects in the dynam-
ics of phase transitions �3�.

In the last years, the studies of self-assembly in 2D sys-
tems have also been driven by the possible applications to
nanotechnology �4�. For example, thin-film patterns of block
copolymers have been used as nanolithographic masks for
pattern transfer �5�. One of the main difficulties associated to
these systems is the lack of long-range order due to the pres-
ence of unavoidable topological defects �6�. For striped pat-
terns it was shown that correlation lengths grow slowly with
the annealing time during thermal treatments, mainly due to
the annihilation of multipoles of disclinations �orientational
topological defects� �6�. Slow kinetics of ordering has also
been observed in systems with hexagonal symmetry �7,8�.
Since most of the nanotechnological applications of self-
assembled systems require well ordered patterns, different
strategies have been employed to induce long-range order
�9�.

Recently, there has been an increasing interest in the study
of 2D modulated phases on nonflat surfaces �10–18�. One of
the main differences between planar and curved 2D modu-
lated phases is the nature of topological defects. The curva-
ture of the substrate can impose a topological requirement
involving defects in the equilibrium state. This topological
requirement is given by the Gauss-Bonnet theorem which
relates the integral of the Gaussian curvature with the total
disclination charge �10–18�.

From the first insights, most of the studies have consid-
ered 2D striped phases on spheres. By using the Frank free
energy in the one constant approximation, Lubensky and
Prost �10� showed that in nematic phases constrained to lie
on spheres the fundamental state is given by four +1 /2 dis-

clinations located at the vertex of a tetrahedron �baseball
configuration�. It was pointed out that this particular arrange-
ment of defects can be functionalized to obtain divalent or
tetravalent spheres �19,20�. In the case of smectic phases on
spheres, defect configurations including hedgehog, spirals,
and quasibaseball have been identified �11� and recently ob-
served by self-consistent calculations of lamellar forming
block copolymers �12�.

In this work we investigate the kinetics of ordering of a
2D smectic phase constrained to lie on a curved sinusoidal
substrate. Although in our system there is no topological re-
quirement for the existence of defects, since the energy of a
defect-free state grows as the curvature of the substrate is
increased �10�, it is expected that the system relaxes the
strain field energy by locating defects on preferential surface
sites.

Here we consider the process of pattern formation of a
striped phase described by the following free-energy func-
tional �2,21�:

F =� d2r�g�U��� +
D

2
g������r�����r��

−
b

2
� � d2rd2r��g�g�G�r − r����r���r�� , �1�

where � describe the order parameter field, U���=−��2

+u�4 is the typical double well with two minima, D is re-
lated to the penalization to form interfaces, g is the determi-
nant of the metric g�� of the curved substrate, and G�r
−r�� is a Green’s function which takes into account the com-
peting long-range interactions.

Recently, Santangelo et al. �13� have argued that the ex-
trinsic curvature may be an important factor in determining
the pattern configuration of columnar phases. In that study,
the columnar phases were obtained with a 0.3 �m thick film
of a cylinder forming block copolymer deposited on a curved
substrate. The experiments image the top layer of a film
roughly ten layers thick �top layer of a three-dimensional
�3D� array of hexagonally packed cylinders�. It has been ar-
gued that due to the coupling with the extrinsic curvature, a
boundarylike term aligns the columns at the regions where
the Gaussian curvature of the substrate changes the sign.
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Spinodal-assisted nucleation during symmetry breaking phase transitions
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The kinetics of spinodal-assisted crystallization in a region of the phase diagram where the dy-
namics is controlled by the critical slow down was studied by means of a Cahn-Hilliard model. The
length scale selectivity conducted by the spinodal process led to the formation of a filamentary
network of density fluctuations that resemble the scarred states found in quantum chaos systems.
The present work reveals that the early structure of density fluctuations acts like a precursor for
crystallization and deeply affects the orientational and translational correlation between growing
crystals.

The processes of structure out of a homogeneous sys-
tem undergoing a symmetry breaking phase transition is
an important phenomenon encountered in a large num-
ber of quite dissimilar areas like condensed matter [1],
particle physics and cosmology [2]. One of the main
mechanisms leading to phase separation in these sys-
tems is spinodal decomposition (SD). This process has
been investigated in a wide number of systems like inor-
ganic glasses, polymers, metal alloys, liquid metal films
or colloidal systems. Differently from the nucleation and
growth process, SD does not require large fluctuations
to initiate the phase separation and it is characterized
by the exponential growth of density fluctuations of a
dominating wavelength, entirely determined by the ther-
modynamic properties of the system [3], [4].

In the classical view of SD, at early times the wave-
length selectivity gives rise to the well-known ring in the
pattern of scattered radiation. In real space, the wave-
length selectivity is visualized as a labyrinthic pattern
of density fluctuations. As time proceeds, an array of
domains with short ranged order develops. Long-range
order can be achieved by thermal treatments involving a
slow coarsening towards the equilibrium phase [5].

Differently from the standard pictures of nucleation
and growth or SD, experimental data on different systems
also suggest a different pathway towards equilibrium, in-
volving a combination of both mechanisms [6]-[15].

Experimental and theoretical results on different poly-
meric systems clearly indicate a spinodal kinetics before
the emergence of the crystalline structure [6]-[8]. During
the early stage of phase separation there is an induction
time where density fluctuations of a given wavelength
are continuously amplified. Although most of the studies
have been focused in the crystallization process of poly-
mers and proteins [9], similar findings in systems where
the nature of the interactions is completely different,
like self organized nanocrystalline alloys [10], Rayleigh
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-Bénard convection patterns [11], [12], or thin film dewet-
ting [13]-[15], suggest the existence of an universal phe-
nomenon where SD enhance the nucleation of the equi-
librium structure. Another signature of universality is
provided by experimental data on polymer crystallization
and dewetting indicating the existence of correlations be-
tween growing domains [13], [8]. At present, neither the
link between the density fluctuations and the precursors
for crystallization nor the origin of such correlations have
been established.

Here we investigate the process of spinodal-assisted
nucleation by means of a Cahn-Hilliard model [3], [16].
This is one of the simplest theoretical pictures to describe
the process of symmetry breaking phase transitions. Al-
though this model do not contemplate any detailed infor-
mation about the free energy, it has the great advantage
of allowing to describe the universal mean field response
of a great variety of systems [17].

In the neighborhood of the critical temperature, the
free energy of a wide variety of systems with strong wave
length selectivity, like Langmuir films, block copolymers,
magnetic garnets or ferrofluids, can be phenomenologi-
cally described by an order parameter free energy func-
tional of the form [17]:

F =
∫

dr3[U(ψ) +
D

2
(∇ψ)2]

−β

2

∫ ∫
dr3dr′3G(r− r′)ψ(r)ψ(r′)

(1)

where ψ(r) is the order parameter (OP) (e.g., local den-
sity or magnetization in block copolymers or magnetic
systems, respectively), G(r) is a solution of ∇2G(r) =
−δ(r), and U(ψ) = − 1

2τψ2 + 1
3νψ3 + 1

4κψ4. The pa-
rameters β, ν, κ and D are phenomenological constants
which can be computed from microscopic models [17],
and τ provides a measurement of the depth of quench.
In the spinodal region, U(ψ) favors periodic profiles of
well defined wavelength and symmetry. The last term in
equation (1) takes into account the long-range free energy
contribution [17],[16].
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