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Kapitel 1
Einleitung

Die Bezeichnung Polymer stammt aus dem Griechischen und bedeutet soviel wie
“viele Teile”(moAu poly = viel; pepos, meros = Teil). Polymere werden gebildet
indem viele Wiederholeinheiten, sogenannte Monomere chemisch aneinander ge-
bunden werden. Es gibt eine Vielzahl an nattirlich vorkommenden Polymeren (z.B.
Zellulose, Lignin, DNA, Proteine), meist werden mit diesem Begriff jedoch synthe-
tisch hergestellte Polymere assoziiert. Die Monomere, aus denen diese aufgebaut
sind, konnen nattirlichen oder auch synthetischen z.B. pertochemischen Ursprungs
sein.

Um diese Monomere mit einander zu verkniipfen, kann eine Vielzahl unterschiedli-
cher Polymerisationsmethoden verwendet werden, wobei die Chemie der Monomere
die moglichen Polymerisationsmethoden diktiert. Fiir grofitechnische Prozesse wird
meist die freie radikalische Polymerisation, die Polykondensation und Polyaddi-
tion (z.B. fir Polyester und Polyurethane) und die Koordinationspolymerisation
mit Metallorganylen als Katalysatoren (z.B. fiir Polyethylen und Polypropylen)
verwendet.

Polymeren werden in groflen Mengen zur Herstellung vielerlei Alltagsmaterialien
verwendet. Aufgrund ihrer geringen Dichte, gepaart mit guten mechanischen Ei-
genschaften und einer guten Prozessierbarkeit und Formbarkeit werden sie haufig
verwendet um klassische Werkstoffe, wie Metalle, Glas oder Holz zu verbessern
oder zu ersetzen. Neben der Verbesserung und Substitution dieser klassischen

Materialien, besitzen Polymere eigene, neue Anwendungsgebiete, In Abbildung 1.1



ist die geschétzte Jahresproduktion an thermoplastischen Polymeren dargestellt,
berticksichtigt sind jedoch keine Polymere, die zu Fasern gesponnen wurden|1, 2].
Im Jahr 1950 lag die Jahresproduktion an Polymeren bei nur 0,35 Mio t in Europa
und 1,5 Mio t weltweit (nicht dargestellt) und zeigt seitdem einen imensen Zuwachs.
In Europa bewegt sich die Jahresproduktion ab 2002 dabei um 60 £+ 5 Mio t,

wohingehen der weltweite Bedarf an Polymeren kontinuierlich zuwéchst.
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Abbildung 1.1: Geschitzte Produktion an Kunststoffen europaweit und weltweit.
In Europa werden seit dem Jahr 2002 zwischen 55 und 65 Mio t/a produziert,
wohingegen die weltweite Produktion in den Jahren 2002 - 2016 einen Zuwachs um
67,5 % zeigt (Im Zeitraum 1989 - 2016 sind es sogar 235 %). Der Graph basiert auf
Daten von statista.com|[1] bzw. plasticseurope.org[2].

Der Bedarf an Polymeren spiegelt sich in der Erforschung dieser Materialien wider.
Wenn man im Web of Science den Begriff “polymer”eingibt, kann man feststellen,
dass Polymere nicht nur im Alltagsleben eine nicht mehr wegzudenkende Rolle
spielen, sondern auch in der Wissenschaft ein ungebrochenes Interesse an der Ent-
wicklung neuer und Erforschung bestehender Polymere besteht (vgl. Abbildung 1.2).
Die vier grofiten Gruppen, nach denen die zu diesem Thema publizierten Artikel

unterteilt sind, sind in Abbildung 1.2 aufgefiihrt. Es ist klar zu erkennen, dass es



es in diesem Bereich eine stetig wachsende Zahl an jéhrlich erscheinenden Publika-
tionen gibt. Der drastische Anstieg der Zahl der Publikationen im Jahr 1990 ist
auch in anderen Themenbereichen (z.B. Publikationen zu Legierungen) zu finden
und besitzt somit wahrscheinlich einen Ursprung, der sich nicht auf den Bereich

der Polymere beschrénkt.
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Abbildung 1.2: Publikationen zu den Themen“polymer”(durchgezogene Linien)
und “block copolymer”(gestrichelte Linien) in den Jahren 1960 - 2016 im web of
science[3]. Publikationen zu Blockcopolymeren machen etwa 10 % der gesamten
Publikationen zu Polymeren aus. Es sind die vier Forschungsgebiete (Chemie,
Polymerwissenschaft, Materialwissenschaft und Physik) aufgefiihrt, in denen zu
diesen Themen am meisten publiziert wurde. In den hier aufgefiihrten Bereichen,
sind dhnliche Trends erkennbar.

Neben Alltagspolymeren, die bei weitem den grofiten Anteil der produzierten Poly-
mere ausmachen, werden Polymere fiir Spezialanwendungen mit genau definierten
Strukturen und fiir diese Anwendung abgestimmten Eigenschaften immer wichtiger.

Zur Synthese solcher Polymere sind kontrollierte Polymeriationsmethoden wie



RAFT (reversible atom transfer and fragmentation polymerisation)[4, 5], NMP
(nitroxide mediated polymerization)[6, 7], ATRP (atom transfer radical polymeriza-
tion)[8], die kationische oder die anionische Polymerisation, auf die in folgenden
Kapiteln weiter eingegangen wird (Abschnitt 2.2.1) unerlésslich.
Blockcopolymere kénnen héufig zu dieser Gruppe der Spezialpolymere gezihlt
werden. Diese bestehen aus mindestens zwei kovalent aneinander gebundenen
Polymerblocken unterschiedlicher Monomere[9, 10, 11, 12]. Diese Kombination
erlaubt nicht nur eine Kombination der Eigenschaften der Homopolymere, sondern
ermoglicht es komplett neue Eigenschaften zu erschaffen. Die Wechselwirkung
unterschiedlicher Polymerblocke miteinander fiihrt zu einer Mikrophasenseparation
auf einer Lingenskala der Polymergrofie (10-100 nm). Hierbei konnen unterschied-
lichste Morphologien realisiert werden, auf in einem spateren Abschnitt genauer
eingegangen wird (Abschnitt 2.1.2)[13, 14].

Das wissenschaftliche Interesse an dieser Polymergruppe spiegelt sich in Abbil-
dung 1.2 wider. Die Publikationen im Bereich der Blockcopolymere machen etwa
10 % der gesamten Publikationen im Bereich der Polymere aus, wobei diese Klas-
se der Polymere in den Materialwissenschaften iiberproportional an Bedeutung
bekommt.

Ein Grund hierfir ist, dass orientierte Doménen zu makroskopisch anisotropen
Materialien fithren, weswegen Blockcopolymere zur Strukturierung im Nanometer-
bereich oder fiir andere technische Anwendungen genutzt werden kénnen[15, 16, 17,
18, 19, 20, 21]. Blockcopolymere mit unterschiedlichen Glastibergangstemperaturen
in den unterschiedlichen Polymerblocken konnen beispielsweise thermoplastische
Elastomere formen|[22, 23] und Blockcopolymere, bei denen ein Block selektiv ent-
fernt werden kann, kénnen als nanostrukturierte Materialien dienen[24, 25] oder als
Vorlagen nanostrukturierter Materialien verwendet werden[15]. Durch das Einbrin-
gen anorganischer Partikel in eine der Polymerdoménen konnen nanostrukturierte
anorganischen Werkstoffe hergestellt werden[26, 27, 28].

Die Doménen in Blockcopolymeren kénnen durch die Einwirkung externer Felder,
seien es elektrische Felder[29, 30], magnetische Felder [31, 32] oder mechanische
Felder[33], ausgerichtet werden. Jedoch kénnen die Kinetik und die Mechanismen
dieser Prozesse meist nur unzureichend und durch rheologische Studien nicht auf

einer mikroskopischen Langenskala erklart werden[34, 35, 36, 37, 38, 39).



Rheologie ist die Wissenschaft des Flusses von Materie, wobei der Fluss von Po-
lymerschmelzen nicht durch einen einzelnen Wert fiir Viskositat oder Elastizitét
beschrieben werden kann[40]. Vielmehr sind die mechanischen Eigenschaften eine
komplexe Funktion, die von verschiedenen Faktoren wie der Temperatur, der me-
chanischen Deformation oder dem angewendeten Scherprofil, wie auch molekularen
Parametern wie der Kettenarchitektur und dem Polymerisationsgrad, abhéngen[41,
42]. Systeme wie Blockcopolymerschmelzen, die zudem Phasenseparation aufwei-
sen, zeigen ein noch komplexeres Fliefverhalten, welches aus den verschiedenen
Morphologien und komplexen Strukturen resultiert.

Um Orientierungsvorgiange auf der Lingenskala von wenigen Nanometern verstehen
zu konnen, miissen rheologische Experimente mit Computersimulationen unterstiitzt
werden und umgekehrt. Uber Molekulardynamiksimulationen (MD-Simulation)
konnen Orientierungsprozesse von mikroskopisch zu makroskopisch orientierten
Blockcopolymeren durchgefiihrt werden. Um die hierin beteiligten unterschiedlichen
Langen- und Zeitskalen abdecken zu kénnen, miissen die Polymerketten vergrobert
beschrieben werden und Simulationen mit mehreren Millionen Partikeln am Rande
der Machbarkeit an modernsten Computerclustern durchgefiithrt werden. Die fiir
solche Simulationen benottigte Rechenzeit steigt mit dem Unterschied der Dyna-
miken der verschiedenen Polymerblocke, welche sich in makroskopischen Grofien
wie der Glasiibergangstemperatur oder der Viskositat von Polymeren widerspiegelt.
Es gibt bereits experimentelle Untersuchungen zu den Orientierungskinetik von
Blockcopolymeren in mechanischen Feldern [43, 44, 45, 46, 9, 47|, jedoch ist die
molekulare Dynamik der Polymerblocke in den verwendeten Polymerkombinationen

so unterschiedlich, dass ein Vergleich zu Computersimulationen unméoglich ist[48].

1.1 Motivation der Arbeit

Ziel dieser Arbeit ist es ein tieferes Verstandnis der Orientierungsmechanismen in la-
mellaren Diblockcopolymeren zu erhalten. Hierzu werden Homopolymere und Kom-
binationen von verschiedenen Polymerblocken, synthetisiert und auf ihre Eignung
zu einem Vergleich zu Computersimulationen evaluiert. Experimentell ermittelte
Parameter konnen genutzt werden um die Simulation den tatsachlich zugénglichen

Polymersystemen anzupassen. Makroskopische Observablen (z.B. die Viskositét der



Polymerschmelze) und Veranderungen auf experimentell zuganglichen Zeitskalen
sollen ein konsistentes Bild mit Simulationen ergeben, wobei diese Vorginge auf
molekularer Ebene und auf Zeitskalen weniger Relaxationszeiten der Polymerketten
beschreiben kénnen. Besonderes Interesse liegt in einem Verstédndnis des Umori-
entierungsmechanismus einzelner Regionen homogener Orientierung, sogenannter
Polymerkorner. Drei hypothetische Moglichkeiten dieses Orientierungsvorgangs
sind in Abbildung 1.3 dargestellt. Diese werden durch Beobachtungen in Compu-
tersimulationen bestarkt oder widerlegt und durch einen weiteren Mechanismus
ergénzt (Abschnitt 4.7.2; Seite 84 oder in der Zusammenfassung; Abbildung 5.1,
Seite 140).

Rotation Schrumpfen Schmelzen

Abbildung 1.3: Hypothetische Umorientierungsmechanismen nicht stabil orien-
tierter Polymerkorner. Mechanismus 1: Rotation eines gesamten Polymerkorns.
Mechanismus 2: Schrumpfen eines Korns und Neubildung in stabiler Orientierung.
Mechanismus 3: Komplettes Aufschmelzen eines Polymerkorns und anschlieende
Neubildung in der stabilen Orientierung.



Mechanismus 1: Dieser Mechanismus beschreibt eine Rotation eines gesamten
Polymerkorns innerhalb seiner Korngrenze. Bei diesem Ubergang dndert sich ledig-
lich die Orientierung des Polymerkorns, wihrend Lamellen und Korngrofie erhalten
bleiben.

Mechanismus 2: Bei diesem Mechanismus schrumpfen Polymerkorner an der
Korngrenze wihrend die lamellare Struktur erhalten bleibt. Dieser Vorgang wird
durch einzelne Molekiile an der Korngrenze angetrieben, welche sich in einer stabilen
Orientierung neu ausrichten und so die Korngrenze in Richtung des nicht stabilen
Korns verschieben bis dieses verschwunden ist.

Mechanismus 3: Dieser Mechanismus beinhaltet ein komplettes Aufschmelzen von
Polymerkornern in einer nicht stabilen Orientierung. Die durch die Scherung in das
System eingetragene Energie ermoglicht die Energiebarriere der Phasenseparation
zu iiberschreiten. Nach dem Ubergangszustand einer homogenen Polymerverteilung
in der Schmelze, bilden sich neue, stabile Lamellen an der Grenze zu den stabil

orientierten, umgebenden Lamellen.



Kapitel 2

Theorie

2.1 Copolymere

Verschiedene Copolymere kénnen bei der Polymerisation mehrerer verschiedener
Monomere zu einem Polymer entstehen. Die Art des Copolymers héngt von der
Reaktionsfithrung, sowie von den verwendeten Monomeren ab. Bei der gleichzeitigen
Polymerisation zweier verschiedener Monomere miteinander kann es zu verschiede-
nen Anordnungen der Monomere in der Polymerkette kommen. Eine Ubersicht iiber
mogliche lineare Blockcopolymere, die aus nur zwei Monomeren aufgebaut sind ist
in Abbildung 2.1 gezeigt. Die aufgefithrten Copolymere stellen jedoch nur einen sehr
kleinen Ausschnitt aus dieser vielseitigen Polymerklasse dar. Durch Kombination
der aufgefithrten Copolymerarten, Variation der Molekulargewichte und Einfithrung
weiterer Topologien (wie z.B. Kamm- oder Sternpolymere) oder Monomere, wird
eine unbeschreibliche Anzahl an verschiedenen Copolymeren moglich.

Das Bestreben eine bestimmte Monomersorte in eine wachsende Polymerkette
einzubauen wird durch den Copolymerisationsparameter beschrieben. Es gibt
hierbei verschiedene Modelle. Je nach Modell wird nur das endstandige Monomer
in einer wachsenden Kette oder zusatzlich Monomereinheiten in unmittelbarer
Nahe betrachtet. Fiir die genaue Beschreibung dieser Modelle sei auf die Literatur

verwiesen [49, 50].



Abbildung 2.1: Exemplarische Darstellung einiger linearer Copolymere, die aus
nur zwei verschiedenen Monomersorten bestehen. a) statistisches Copolymer, b)
Diblockcopolymer, ¢) Multiblockcopolymer, d) Copolymer mit Verteilungsgradient.

2.1.1 Blockcopolymere

Blockcopolymere stellen eine besonders interessante Gruppe der Copolymere dar
(Copolymer ¢) in Abbildung 2.1). Diese bestehen aus zwei oder mehreren Blécken
unterschiedlicher Monomere. Durch die Kombination verschiedener Polymerblocke
kénnen Materialien mit neuen und mafigeschneiderten Eigenschaften geschaffen
werden[51]. Um Blockcopolymere einer genau definierten Struktur zu synthetisie-
ren kénnen lebende Polymerisationsmethoden wie ATRP (atom transfer radical
polymerization)[8], RAFT Polymerisation(reversible addtion-fragmentation chain
transfer polymerization) [4, 5], ESCP(enhanced spin capturing polymerization) [52]
sowie kationische oder anionische Polymerisation verwendet werden[53, 54].

Bei der Synthese von Blockcopolymeren unterscheidet man mehrere Verfahren, wie
die Blockcopolymerisation, die Blockpolymerisation und die Blockkopplung. Bei
der Blockcopolymerisation werden die Monomere wegen ihrer unterschiedlichen
Reaktivitat nacheinander in der Gegenwart des jeweils anderen polymerisiert. Bei
der Blockpolymerisation oder sequentiellen Polymerisation, wie sie in dieser Arbeit
eingesetzt wird, wird nach der vollstandigen Umsetzung eines Monomers zum ersten
Polymerblock ein weiteres Monomer hinzugegeben, das den zweiten Polymerblock
bildet. Bei der Blockkopplung werden die Polymerblocke separat synthetisiert und

anschliefend miteinander gekoppelt.



2.1.2 Flory-Huggins Theorie

Die notwendige Bedingung fiir die Mischbarkeit zweier Polymere ist eine negati-
ve Anderung der freien Mischenthalpie AG,,;, < 0. Da die beiden Polymere im
Fall von Blockcopolymeren chemisch kovalent miteinander verkniipft sind, kann
eine Entmischung jedoch nicht auf makroskopischer Ebene stattfinden. Es bil-
den sich Mikrodoménen mit einer typischen Ausdehnung von 1-100 nm [51]. Die
freie Mischenthalpie AG,,;, setzt sich aus einem enthalpischen (H,,;;) und einem

entropischen (S,,;,;) Term zusammen[55].

Bei dieser Entmischung handelt es sich um einen enthalpischen Prozess. Da die
Polymerketten durch die Separation in ihrer Konfiguration eingeschrankt werden,
geht diese Entmischung mit einer Entropieabnahme einher. Die Mischentropie kann
mittels eines Gittermodells abgeschatzt werden.

Fiir diese Abschétzung werden die Annahmen getroffen, dass es zu keiner Wech-
selwirkung der Teilchen untereinander kommt, keine Gitterplatze doppelt besetzt
sind und alle Platze besetzt sind. Eine solche Situation ist schematisch in Abbil-
dung 2.2 a) dargestellt. Die Entropie S ist gegeben durch die Zahl der moglichen
Anordnungen €2 der Teilchen auf dem Gitter (S = kylnf2).

Die moglichen Anordnungen lassen sich aus den Teilchenzahlen n4 der Teilchen

A, np der Teilchen B und der Gesamtteilchenzahl n gemafl 2 = nAT!LT!LB! berechnen.
und Einfithren der Volumenbriiche ¢4 = nA’"f:‘nB und ¢ = nA"anB fithren zu dem
Ausdruck von S einer idealen Mischung von Monomeren

S = —nkB(gbAlngbA + ¢Bln¢B) (22)

Im Fall von Monomere in Polymeren, die chemisch miteinander verbunden sind,
konnen die verfiigbaren Gitterpldtze von diesen nicht beliebig besetzt werden.
Diese Situation ist in Abbildung 2.2 b) dargestellt. Im Fall eines Polymers ist
die Anzahl moglicher Anordnungen kleiner als im Fall ungebundener Teilchen, da
fiir ein Monomer nur unmittelbar benachbarte Gitterplitze verfiighar sind. Die

Koordinationszahl z gibt die zugénglichen Platze an. Diese betragt fiir das erste
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Abbildung 2.2: Darstellung der Besetzung des verfiigharen Volumens durch
Monomere in einem Gittermodell. In a) liegen die Monomere ungebunden vor
und es ergibt sich die Entropie S des Systems geméfi Gleichung 2.2. In b) liegt
eine Monomersorte in einer Polymerkette gebunden vor (analog eines Polymers in
Losung), wodurch sich die Entropie des Systems geméafl Gleichung 2.3 reduziert.

Monomer einer Polymerkette in einem ebenen Gitter 2 = 4 und ist fiir weitere
Monomere reduziert. Die Entropie wird durch die Verkntipfung der Monomere A
zu einem Polymer erniedrigt.

Pa

Smiz = —R(NiA In gbA + ¢B In gbB) (23)

Bei der Mischung zweier Polymere, wie es der Fall bei Blockcopolymeren ist,
werden die Freiheitsgrade beider Monomersorten verringert und S,,,;, kann wie

folgt ausgedriickt werden:

Bisher wurde die Wechselwirkung ¢ der Polymere untereinander nicht beriicksichtigt.
Diese gibt den enthalpischen Beitrag AH,,;, zur freien Mischenthalpie AG,,;;
an. Bei einer Mischung der Polymere A und B ergibt sich eine Anderung der

Wechselwirkungen ¢ zweier Teilchen geméafl Gleichung 2.5

1
Aet:eAB—g(eAA—i—sBB) (2.5)

Fir die gesamte Mischung ergibt sich folgender Ausdruck:

11



AHiw = (2 — 2)AeNpnpoa (2.6)

Somit resultiert aus der Anzahl (np) und Kettenldnge (Np) einer Monomerart
und den umgebenden Monomeren der anderen Art (¢4). Die Koordinationszahl z
= 4 wird in erster Ndherung um 2 reduziert, da in Ketten gebundene Monomere
meist nur mit zwei Monomeren der anderen Sorte unmittelbar wechselwirken
konnen. Durch Umformungen und Substitution des auf bestimmte Monomersorten
bezogenen Terms (Ngnpgpa) durch ¢4 und ¢p kann folgender Ausdruck fir AH,,;.

erhalten werden.

AH, .. = nkpT <("‘ 2)Ae

ka> ¢A¢B (27)

Der in Klammern stehende Term, welcher die Wechselwirkung zwischen den Mo-
nomeren beschreibt kann zu einem Wechselwirkungsparameter, dem sogenannten
Flory-Huggins Parameter, zusammengefasst werden[56]. Dieser normiert die zusétz-

liche Wechselwirkungsenergie auf die thermische Energie kgT'

(z —2)Ae
kgT
Die freie Mischenthalpie AG,,;, kann somit durch die, mithilfe des Gittermodells

hergeleitete, Groen AS,,;, und AH,,;, dargestellt werden[57].

X = (2.8)

Ny Ng T

Der invers von der Temperatur abhangige Flory-Huggins Parameter x besitzt in den
meisten Féllen einen Wert x > 0. Ein positiver Wert dieses Parameters besagt, dass
es zu einer Abstofung zwischen den beiden Blocken des Blockcopolymers kommt,
wohingegen es bei x < 0 zu einer Mischung der beiden Blocke kommen wiirde. Der
Gesamtpolymerisationsgrad N, der die Polymerisationsgrade der beiden einzelnen
Polymerblocke enthélt, ist ein weiterer Parameter, der sie Phasenseparation beein-
flusst. Bei y N < 10,5 liegt eine homogene Verteilung der Polymersorten vor[58, 59].
Die Phasenseparation nimmt mit steigendem x N zu, bis es bei y/N 2 100 zu einer

starken Phasenseparation kommt. Im Bereich der schwachen Phasenseparation ist
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das Zusammensetzungsprofil des Blockcopolymers, wie in Abbildung 2.3 dargestellt,
nahezu sinusformig[60]. In diesem Bereich dndert sich die Zusammensetzung des
Blockcopolymers innerhalb einer dicken Grenzschicht zwischen den Blocken nur
langsam. Je grofer yN wird, desto schirfer wird der Ubergang zwischen den Pha-
sen, so dass die Domaéanen bei der starken Phasenseparation reine Komponenten
enthalten. Die Grofle L gibt die Langperiode an, auf die im Kapitel 2.4 weiter

eingegangen wird.

0,0 e BN B

Raumkoordinate
Abbildung 2.3: Verteilungsprofil der Komponenten in einem symmetrischen
Diblockcopolymer. Das Volumen einer Komponente A ist durch ¢4 gegeben. Die
durchgezogene Linie zeigt die Zusammensetzung eines schwach separierten und

die gestrichelte Linie den Verlauf eines stark separierten Blockcopolymers. Die
Wiederholeinheit wird durch die Langperiode L angegeben.

Die moglichen Strukturen, die von den Blockcopolymeren eingenommen werden
konnen, hidngen von ¢ ab. Das Volumen der einzelnen Blocke beeinflusst die Kriim-
mung der Grenzflache zwischen den Blocken. So wird bei einem Blockcopolymer,
dessen beide Blocke das gleiche Volumen einnehmen, eine ungekriimmte Grenzflé-
che bzw. eine lamellare Struktur erwartet. Die Abbildung 2.4 zeigt eine Ubersicht
iiber die Strukturen, die von Blockcopolymeren in Abhéngigkeit von y/N und dem

Volumenbruch ¢ einer Komponente gebildet werden konnen.
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Abbildung 2.4: Phasendiagramm fiir ein Diblockcopolymer in Abhéngigkeit von
X N und dem Volumenbruch ¢ einer Komponente. Bei den Groflen y und N handelt
es sich um Flory-Huggins Parameter und den Polymerisationsgrad[58, 13, 61]. L:
lamellar, G: gyroidal, C: hexagonal zylindrisch, S: sphéarisch

Die in Abbildung 2.4 genannten Morphologien sind schematisch in Abbildung 2.5
dargestellt.

Abbildung 2.5: Schemata der von Diblockcopolymeren realisierbarer Morphologi-
en

a) sphérisch, b) zylindrisch, c) gyroidal, d) lamellar. Bei der lamellaren Morphologie
(¢ =~ 0,5) findet eine Inversion der Verteilung einer Polymersorte in der Matrix der
anderen Polymersorte statt (e - g).
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2.1.3 Der Ordnungs-Unordnungs-Ubergang

Der Ubergang von einer mikrophasenseparierten zu einer homogenen Schmelze
wird Ordnungs-Unordnungs-Ubergang genannt[51]. Dieser héingt von der Blockco-
polymerzusammensetzung (— x) und dem Polymerisationsgrad N ab. Fiir sym-
mertrische Diblockcopolymere (¢ = 0,5) ergeben quantenmechanische Rechnungen
(self consistent field/mean field theory) einen kritischen Wert fiir YN von 10,5
[58, 59]. Bereits in Gleichung 2.8 ist ersichtlich, dass der Flory-Huggins Parameter
invers von der Temperatur 7" abhidngig und wird haufig in der Form x(7T) = A — %
angegeben, wobei A und B experimentell ermittelt werden konnen. Die Temperatur,
bei der ein Ubergang zwischen einer mikrophasenseparierten und einer homoge-
nen Schmelze stattfindet, nennt man Ordnungs-Unordnungs-Ubergangstemperatur
(order-disorder-transition temperature, Topr ). Der Phasentiibergang erster Ord-
nung zwischen einer homogenen und entmischten Schmelze ist in Abbildung 2.6
schematisch abgebildet. Diese Temperatur kann beispielsweise durch rheologische

und kalorimetrische Untersuchungen oder Rontgenstreuexperimenten bei kleinen

Winkeln bestimmt werden [62, 63, 64].

T<Topr

Abbildung 2.6: Temperaturinduzierter Ubergang zwischen einer phasensepa-
rierten Schmelze (T' < Topr; links) und einer homogenen Schmelze (T > Topr;

rechts).
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2.2 Polymerisationsarten

Polymerisationsreaktionen kénnen aufgrund ihrer Mechanismen wie auch ihrer
Kinetik unterteilt werden. Eine grobe Unterteilung erfolgt in Ketten- und Stufen-
polymerisationen [65]. Bei Stufenpolymerisationen wéchst ein Polymer in einem
Polymerisationsschritt um verschieden grofie Stufen. Hierzu zahlt man Reaktionen
wie Polykondensation oder Polyaddition. In Kettenpolymerisationen wachst das
Polymer bei jedem Schritt um gleich grofie Kettenglieder (Monomere). Zu die-
ser Gruppe gehoren radikalische Polymerisationen, koordinative Polymerisationen
und ionische Polymerisationen. In der Gruppe der ionischen Polymerisationen
kann weiter zwischen kationischen und anionischen Polymerisationen unterschieden
werden.

Polymerisationsreaktionen kénnen zudem geméafl ihres Terminierungsverhaltens
unterteilt werden. Reaktionen, bei denen die Héufigkeit von Abbruchreaktionen
moglichst gering gehalten wird, werden lebenden Polymerisationen genannt. Zu
diesen zdahlen sowohl radikalische Polymerisationen wie die NMP (Nitrozide me-
diated polymerization), die ATRP (atom tranfsfer radical polymerization) [66],
die RAFT-Polymerisation (reversible addition, fragmentation and transfer)[4], bei
denen die Radikalkonzentration und damit verbundene Neben- und Abbruchre-
aktionen gering gehalten wird, als auch die ionischen Polymerisationen[67, 68].
Im Gegensatz zu den radikalischen lebenden Polymerisationsverfahren, kann es
bei der anionischen Polymerisation nicht zu Terminierungsreaktionen zwischen
den wachsenden Ketten kommen, wodurch anionische Polymerisationen auch nach
langeren Zeitrdumen bei erneuter Monomerzugabe fortgesetzt werden kénnen.
Allen lebenden Polymerisationsverfahren ist gemein, dass sie aufgrund der redu-
zierten Terminierungsreaktionen einen geringen Polydispersitatsindex (PDI < 1,1
= Polydisperistétsindex; 2= = PDJ) aufweisen.

Mn

2.2.1 Anionische Polymerisation

Da die anionische Polymerisation zu den lebenden Polymerisationen zahlt, ist
sie zur Synthese wohldefinierter Polymeresysteme, wie Blockcopolymere, geeignet.

Das Konzept der anionischen Polymerisation wurde zuerst 1910 von Ziegler und

16



Schlenck entwickelt [68]. Besondere Aufmerksamkeit erregte jedoch ein 1959 von
Szwarc veroffentlichter Artikel, in dem der Mechanismus der anionischen Poly-
merisation von Styrol demonstriert wurde [69, 51]. Heutzutage haben anionisch
hergestellte Blockcopolymere neben ihrer Bedeutung im Labor auch eine wirtschaft-
liche Bedeutung. So wurden beispielsweise bereits im Jahr 2009 mehr als 3 Mio t
an Polymeren durch anionische Polymerisation hergestellt [58]. Wie viele andere
Polymerisatonsreaktionen, kann man die anionische Polymerisation in verschiedene
Reaktionsabschnitte unterteilen. Hierzu zédhlen die Initiierung der Polymerisation,
deren Popagation und deren Terminierung.

Anionische Polymerisationen sind definiert als Kettenpolymerisationen, bei denen
die aktiven Zentren Anionen sind. Zunéchst addieren einzelne Monomere an ein
ionisch vorliegendes Initiatormolekiil, spater an das anionische Kettenende des
wachsenden Polymers. Die anionischen Kettenenden sind hierbei mit einem Gege-
nion assoziiert. Die Ionen kénnen in verschiedenen Formen vorliegen, wobei die
exakte Form von der Struktur der Ionen, dem verwendeten Losungsmittel und
der Temperatur abhédngt. Die Separation der Ionen ist anhand des sogenannten
Winstein Spektrums in Abbildung 2.7 verdeutlicht [58, 68, 67].

(RM),=== nRM =—=R ,M*=—=R//M*=—=R+M*

Abbildung 2.7: Winstein Spektrum|[58]. Von links nach rechts: Aggregat mehrerer
Oganometallverbindungen, unaggregierte Organometallverbindung, Kontaktionen-
paar, losungsmittelseparierte Ionen, freie Ionen. Bei R handelt es sich um einen
organischen Rest (hier: Polymerkette) und bei M um ein Metall, z.B. Li.

Auf der linken Seite dieses Spektrums sind die Ionen eng miteinander assoziiert
(Kontaktionenpaar). Je besser die Ionen solvatisiert werden (z.B. durch ein polares
Losungsmittel), desto weiter konnen sich die Tonen voneinander entfernen. Man
spricht hierbei von 16sungsmittelseparierten Ionen und bei zunehmendem Abstand
schliefflich von freien Ionen. Diese Situation kann man ganz rechts auf dem Winstein
Spektrum sehen. Da es sich bei den reaktiven Zentren einer anionischen Polymerisa-
tion um Anionen handelt, diirfen keine Verbindungen anwesend sein, die elektrophil
reagieren. Beispielsweise fithren protische Verbindungen zu Terminierungsreaktio-

nen, was die Wahl der moglichen Losungsmittel als auch der polymerisierbaren
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Monomeren einschrankt. Der Problematik elektrophiler Monomere kann in eini-
gen Fallen durch die Verwendung entsprechender Schutzgruppen entgegengewirkt
werden. Des Weiteren miissen Verbindungen wie halogenierte Losungsmittel, die
elektrophil reagieren, selbst als Verunreinigungen ausgeschlossen werden. Neben der
Reaktion mit protischen Verbindungen wie Wasser und dem damit verbundenen
Kettenabbruch kann es zu Kupplungsreaktionen durch Sauerstoff oder Terminie-
rungsreaktionen mit Kohlenstoffdioxid kommen [70]. Aus diesem Grund miissen
anionische Polymerisationen unter Ausschluss dieser Verunreinigungen im Vakuum
oder unter einer geeigneten Schutzgasatmosphére, wie beispielsweise einer Argon

Atmosphére, durchgefithrt werden.

Initiatoren und Monomere

Anionische Polymerisationen kénnen auf verschiedene Arten initiiert werden. Man
unterscheidet hierbei die Initiierung durch Elektronentransfer (z.B. durch ein Alka-
limetall oder ein Radikalanion), und die Initiierung durch nukleophile Addition. Zur
Initiierung einer anionischen Polymerisation durch nukleophile Addition kénnen
diverse Organometallverbindungen, wie die am héaufigsten verwendeten Alkylli-
thiumverbindungen, genutzt werden. Diese sind oft in geloster Form kommerziell
erhéltlich. Sie kénnen durch die Reaktion der korrespondierenden Alkylhalogen-
verbindung mit dem Metall hergestellt werden. Alkyllithiumverbindungen liegen
generell als Aggregate vor, deren Fahigkeit eine anionische Polymerisation zu

initiieren mit dem Grad ihrer Aggregation zusammenhéngt [58].

Tabelle 2.1: Fahigkeit eine anionische Polymerisation zu initiieren in Abhéngigkeit
des Aggregationsgrades. Die Werte in Klammern geben den Grad der Aggregation
an. Es wurden folgende Abkiirzungen verwendet: sec = sekundér, i = iso, n =
normal, t = tert, Pr = Propyl, Bu= Butyl[58].

Styrolpolymerisation
Methyllithium(2)> sec-BuLi(4) > i-PrLi(4-6) > i-Buli > n-BuLi(6) > t-BuLi(4)

Dienpolymerisation
Methyllithium(2)> sec-BuLi(4) > i-PrLi(4-6) > t-BuLi(4) > i-BuLi > n-BuLi(6)

Je nach verwendetem Monomer miissen spezielle Initiatoren verwendet werden.

Generell muss der verwendete Initiator eine dhnliche Reaktivitat besitzen wie
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die propagierende anionische Spezies. Der pKs-Wert der konjugierten Séure des
propagierenden Anions muss somit nahe mit dem pKs-Wert der konjugierten Saure
des Initiators liegen [68]. Bei einer zu hohen Reaktivitét der Initiatoren kommt es
héufig zu Nebenreaktionen. Falls der Initiator zu schwach ist, lauft die Initiation
entweder ineffizient oder zu langsam ab.

Es kann eine Vielzahl an a-Olefinen, die eine elektronenziehende Gruppe besitzen,
polymerisiert werden. Die Problematik elektrophil reagierender funktioneller Grup-
pen kann durch den Einsatz von entsprechenden Schutzgruppen umgangen werden.
Des Weiteren konnen unter anderem diverse Diene, polare Vinyl-Monomere wie
Vinylpyridine, Methacrylate, Vinylketone und Acrylnitrile anionisch polymerisiert
werden. Ringoffnende anionische Polymerisationen sind eine Variation der anioni-
schen Polymerisation, bei der Monomere wie Oxirane, Lactone, Carbonate und
Siloxane verwendet werden. Fiir detailliertere Auflistungen anionisch polymerisier-

barer Monomere sei auf die Literatur verwiesen [71, 72, 73, 58, 68].

Kinetik der anionischen Polymerisation

Nach der Dissoziation des Initiators kann dieser die Polymerisation initiieren.
™+ M -2 M (2.10)

Hierbei stellt 1~ den anionischen Teil des Initiators und M ein Monomermolekiil
dar. Durch das Fehlen von Abbruchreaktionen ist die Konzentration der Anionen
im Verlauf der Reaktion konstant und entspricht der Konzentration des eingesetz-
ten Initiators zu Beginn der Polymerisation ([IM~] = [IM,] = [[~]). Fir die

Propagation der Polymerisation gilt:

IM~ + M, 22 1M, (2.11)

Unter Annahme eines schnellen Initiierungsschrittes kann der Start des Wachstums
aller Ketten als gleichzeitig angesehen werden und die Polymerisationsrate 2, kann

wie in Gleichung 2.12 ausgedriickt werden.

Ry = kp[IM, |[M] = [I"]o[M] (2.12)
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Da die Initiatorkonzentration zu Beginn der Reaktion unveranderlich ist, handelt
es sich um eine Kinetik 1. Ordnung. Man erhélt mit [M] zur Zeit t = 0 = [M],
Gleichung 2.13.

[M] = [M]o exp(—ky[I Jot) (2.13)

Kinetische Untersuchungen zeigen, dass die Zahl der reaktiven Zentren im Verlauf
der Polymerisation konstant bleibt und auch Transferreaktionen abwesend sind[74].
Der Polymerisationsgrad N kann dabei wie folgend ausgedriickt werden.
[M]o — [M]

N = 7 (2.14)
Das Fehlen von Transferreaktionen hat zur Folge, dass das Molekulargewicht nur
von der Menge des verwendeten Initiators und umgesetzten Monomers abhangt. Des
Weiteren bedeutet dies, dass alle Ketten gleichméaflig wachsen und nach gewisser
Zeit nahezu die gleiche Lénge besitzen. Dies fithrt zu einer mit zunehmendem
Umsatz geringer werdenden Molekulargewichtsverteilung. Diese kann durch eine
Poissonverteilung beschrieben werden. Wahrend der Polymerisation verringert sich
der Einfluss von Inhomogenitéiten zu Beginn der Polymerisationsreaktion und die
Molekulargewichtsverteilung néhert sich einer Poissonverteilung an. Daher kann
der Polydispersitatsindex PDI in Abwesenheit von Nebenreaktionen ndherungs-
weise wie in Gleichung 2.15 ausgedriickt werden, wobei N der durchschnittliche

Polymerisationsgrad ist.

PDI =1+ — (2.15)

2.3 Rheologie

Rheologie beschéftigt sich mit der Deformation von Korpern unter dem Einfluss
einer Schubspannung oder Scherspannung [75, 76, 41, 77, 78]. Bei den beobachte-
ten Korpern kann es sich um Feststoffe, Fliissigkeiten oder Gase handeln. Ideale
Festkorper verhalten sich unter Belastung elastisch, was bedeutet, dass ein durch
eine angelegte Scherspannung verformter Korper seine urspriingliche Form nach
Entfernen dieser wiedererlangt. Eine solche elastische Reaktion auf eine Schubspan-

nung ist in Abbildung 2.8 dargestellt. Der Festkorper der Hohe h wird reversibel
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durch eine auf die Flache A wirkende Kraft F' um eine Lange L ausgelenkt. Die

Deformation v ergibt sich als v = tan ¢ = %

Abbildung 2.8: Deformation eines elastischen Festkorpers (links: Profil; rechts;
isometrische Ansicht). Der Korper der Hohe h wird durch eine Kraft F', welche auf
die Flache A wirkt um die Liange L ausgelenkt. Die Deformation  ergibt sich als
v =tan¢ = %

Ideale Festkorper gehorchen dem Hooke’schen Gesetz (2.16).
o=G vy (2.16)

Bei o handelt es sich um die Schubspannung (0 = S22 = £) Die Grofe G ist das

Schermodul. Die zeitliche Ableitung der Deformation v ergibt die Scherrate 7.

.1 .dL

¥ = E(ﬁ) (2.17)
Das Schermodul G héngt dabei von der Festigkeit /Steifigkeit des Festkorpers ab.
Es gibt an wie besténdig der Festkorper gegen Verformung ist. Bei Fliissigkeiten ist
die Viskositédt die Groe, welche einen Widerstand gegen Verformung angibt. Die
Deformation einer Fliissigkeit zwischen zwei Platten ist schematisch in Abbildung 2.9
dargestellt. Eine Deformation mit einer Geschwindigkeit @' (obere Platte) fihrt unter
der Annahme eines laminaren Flusses zu einem konstanten Geschwindigkeitsprofil,
d. h. die Anderung der Geschwindigkeit dv ist in jedem Bruchteil dh der Gesamthéhe

h identisch (Z—Z:konstant), wobei gilt v5 > U3 > U3 > U5 > 7.
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Abbildung 2.9: Zweiplattenmodell fiir Flissigkeiten. Durch die Deformation mit
einer Geschwindigkeit v kommt es zu einem laminaren Fluss. Es gilt v > vy > 03 >
vy > v7. Das Geschwindigkeitsprofil ist konstant, d.h. die Geschwindigkeitsanderung
dv ist in allen Teilen dh der Hohe h identisch.

Eine zeitliche Ableitung von v ergibt die Scherrate ¥ = Cfl—z-. Das Verhalten von
Fliissigkeiten kann analog dessen von Festkorpern durch das Newton’sche Gesetz
beschrieben werden(2.18).

o=n-7 (2.18)

Die Schubspannung o ist proportional zur Scherrate 4 und unabhéngig von der
absoluten Deformation. Ideale elastische und viskose Materialien stellen Grenzfille
dar und die Mehrzahl von Materialien zeigt viskoelastisches Verhalten.

Diese Unterteilung kann um eine Zeitskala des Deformationsprozesses erweitert
werden. Die Deborahzahl De, die wie in Gleichung 2.19 definiert ist, gibt an ob
ein Material bei einer Deformation elastisch (De < 1), viskos (De > 1) oder
viskoelastisch (De ~1) erscheint[77].

De =~ (2.19)

Die Relaxationszeit 7 gibt dabei die charakteristische Zeit an, die ein System
ben6tigt um nach einer Auslenkung (beispielsweise durch eine Deformation in einem
Zeitintervall t) aus seinem Gleichgewicht benttigt um in den Gleichgewichtszustand

zu relaxieren.
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2.3.1 Rheologische Modelle

Um das viskoelastische Verhalten von Polymeren zu beschreiben werden kombinier-
te Systeme aus Federn (= elastischer Anteil) und Dampfern (= viskoser Anteil)
verwendet. Die Kombination aus diesen beiden Elementen fithrt zu einer zeitabhén-
gigen Antwort auf eine Scherspannung, die nicht durch die einzeln vorliegenden
Systemen moglich ist. In Abbildung 2.10 sind zwei einfache Systeme, die jeweils nur
aus einer einzigen Feder und einem einzigen Dampfer bestehen, gegeniibergestellt.
Je nach Verkniipfung dieser miteinander, beschreiben die Systeme einen viskosen

Festkorper (Kelvin-Voigt-Modell) oder eine elastische Fliissigkeit (Maxwell-Modell).

Maxwell-Modell Kelvin-Voigt-Modell
OF JF
0p /b |—— OF JF
0p 7p
o
o

Abbildung 2.10: Gegeniiberstellung des Maxwell-Modells und des Kelvin-Voigt-
Modells. Im Maxwell-Modell sind Feder und Dampfer in Reihe geschaltet, wodurch
das Verhalten einer elastischen Fliissigkeit beschrieben werden kann. Im Kelvin-
Voigt-Modell sind Feder und Dampfer parallel geschaltet, wodurch das Verhalten
eines viskosen Feststoff beschrieben werden kann.

Im Kelvin-Voigt-Modell sind Feder und Dampfer parallel geschaltet. Die Ge-
samtspannung o setzt sich aus der der Feder or und der des Dampfers op zusam-
men(2.20). Die Deformation v bzw. Scherrate 4 beider Komponenten ist gleich

grof} (2.21 und 2.22).
o=o0p+o0p (2.20)

Y= =D (2.21)
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Y =79F =D (2.22)

Durch Einsetzen der Gleichungen 2.16 und 2.18 in Gleichung 2.20 ergibt sich die
Differentialgleichung 2.23. Die Losung dieser fiihrt zu der Bewegungsgleichung des
Kelvin-Voigt-Modells nach einer endlichen Auslenkung (Gleichung 2.24).

d
a:GF-wnD-d—Z (2.23)

(o) t . D
= —|l —exp(——)| mit o9g=——
GF[ p( 7_0)] 0 GF

Im Maxwell-Modell sind Feder und Dampfer in Reihe geschaltet. Die Spannung

7(¢) (2.24)

ist somit in beiden Elementen immer identisch (Gleichung 2.25). Die Gesamt-
deformation ergibt sich als Summe der Einzelkomponenten (Gleichung 2.26 und
Gleichung 2.27).

o=0F=0p (2.25)
Y =9F+ D (2.26)
Y =79F+ D (2.27)

Die Bewegungsgleichung des Maxwell Modells lautet:

dy 1 do o

— =—— (=) +— 2.28

i~ ar a) T (2.28)
Die Losung dieser Differentialgleichung vereinfacht sich mit konstanter Spannung

(% = 0) zu Gleichung 2.29

g

7(t) =~(0) + (n;)t (2.29)

Solche Materialien reagieren auf das Anlegen einer Schubspannung mit irreversibler
Verformung, da es durch die Krafteinwirkung zu einem Fluss in diesen kommt und

die aufgewendete Energie in Form von Warme irreversibel dissipiert.
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Die Deformation + in Abhéngigkeit einer oszillatorischen Schubspannung o ist
fiir den rein elastischen Fall in Abbildung 2.11 und fiir den rein viskosen Fall in
Abbildung 2.12 dargestellt. Im elastischen Fall sind ¢ und ~ in Phase und im

viskosen Fall um 90° phasenverschoben.

Zeit — — Schubspannung
e Nefarmatinn

Abbildung 2.11: Deformation v als Antwort auf eine oszillatorische Schubspan-
nung o in einem rein elastischen Material, wobei ¢ und « in Phase sind. Die
Anderung der Amplitude wird durch das Schermodul G bestimmt

—_

Zeit ——— —Schubspannung
— Deformation

Abbildung 2.12: Deformation v als Antwort auf eine oszillatorische Schubspan-
nung o in einem rein viskosen Material, wobei o und v um § = 90° phasenverschoben
sind.

Reale Korper unterscheiden sich von diesen Modellen indem sie Mischformen von
diesen darstellen. Das Verhalten eines solchen Materials bei Anlegen einer oszillato-
rischen Scherspannung ist in Abbildung 2.13 dargestellt. Bei diesen Materialien
sind Deformationsspannung und Deformation um einen Phasenwinkel 6 < 90°

verschoben.
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Zeit

Abbildung 2.13: Deformation v als Antwort auf eine oszillatorische Schubspan-
nung o in einem viskoelastischen Material, wobei ¢ und v um ¢ < 90° phasenver-
schoben sind.

2.3.2 Mechanisch dynamische Prozesse

Um Aufschluss tiber die Eigenschaften polymerer Materialien zu erhalten, werden
héufig deren Eigenschaften unter oszillatorischer Deformation untersucht [78, 75].
Wie vorhergehend beschrieben, hangt o bei einem idealen Festkorper von dem
Schermodul G und der Deformation v ab. Bei einer Fliissigkeit héngt o von der
Viskositét n und der Deformationsrate 4 ab. Unter Annahme einer sinusférmigen

Deformation ergibt sich fiir ideale Festkorper:

¥(t) = 7o - sin(wst) (2.30)
Fiir die Deformationsspannung o ergibt sich damit:

o=G - -sin(w;t) (2.31)

Dabei ist 7y die Deformationsamplitude und w; die Kreisfrequenz. Die Anderung
der Amplitude wird dabei durch das Schersmodul G bestimmt (Abbildung 2.11).
Bei Flissigkeiten sind o und vy um 90° phasenversetzt (Abbildung 2.12). Fir
Flussigkeiten gilt analog das Newton’sche Gesetz (2.18). Werden Fliissigkeiten

oszillatorisch deformiert, so erhélt man fiir die Spannung Gleichung 2.32.
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d ) T
o= n(TZ = nw17o cos(wit) = Nwqyo sin(wit + 5) (2.32)

Fiir die Verschiebung von 7(t) gegentiber gegeniiber o(t) um eine Phase § bei
viskoelastischen Materialien gilt 0 < ¢ < 90°.

o(t) =opsin(wit+6) ;5 v(t) = o sin(wt) (2.33)
Dabei lasst sich o(t) wie in Gleichung 2.34 in zwei Komponenten zerlegen.
o(t) = op(sin(wit) cos d + cos(wit) sin ) (2.34)
Diese Gleichung kann in einer komplexen Darstellung wie in Gleichung 2.35 darge-
stellt werden [78].

_ go (t)
Yo(t)

G’ wird Speichermodul und G” wird Verlustmodul genannt. Diese kénnen mit dem

G (w)

=G +iG" (2.35)

Phasenversatz 0 folgendermafien ausgedriickt werden:

G'(w) = % cos(d) ; G"(w) = % sin(0) (2.36)
Yo 0
Alternativ zum komplexen Modul G* kann die komplexe Viskositat n* geméfl

Gleichung 2.37 folgendermaflen ausgedriickt werden.

*

G*
TI _—

2.37

1w (237)

Das Verhéltnis des Verlustmoduls G”(w) zum Speichermodul G’(w) wird Verlust-

tangens genannt. Dieser ist im Gegensatz zu den Einzelgroen G'(w) und G”(w)
G// (w)

tan(d) = o 5 (2.38)

eine intensive Grofe.

Zeit-Temperatur Superposition (TTS)

Die viskoelastischen Eigenschaften von Polymeren zeigen eine starke Temperatur-

abhangigkeit und bei oszillatorischen Experimenten eine ebensolche Frequenzahb-
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héngigkeit. Da sowohl Messtemperatur als auch Frequenz den gleichen Einfluss
auf die gemessenen Grofien besitzen, kann durch die Variation eines Parameters
eine Anderung der Materialeigenschaften beschrieben werden, wie sie durch die
Variation des anderen Parameters hervorgerufen wére (siche Gleichung 2.39). Dieses
Prinzip wird Zeit-Temperatur Superposition (TTS, time temperature superpositi-
on) genannt. Der Verschiebungsfaktor ay kann durch die Williams-Landel-Ferry
Gleichung (Gleichung 2.39) berechnet werden [79]. Fiir Tx.r = T, wird fiir typische
Polymere C ~ 17,4 und C5 ~ 51,6 K gefunden.

W2 _Ol (T1 — TRef)
log — =logar = (2.39)
w1 Co + (Th — Trey)
Kreuzungspunkt:
10t G'(0)=G"(w)
2 2
A AP O G
11 1+e®r? 1+ o®-7°
= o’ =01 <G Maxwell Modell
[a
01}
(.’{ ot=1
o
0.01 ¢
—logG'IG
0.001 IogG"/G
0.0001 " L . . . .
0.001 0.01 01 1 10 100 1000 10000 100000

oay [rad/s]

Abbildung 2.14: Durch das Maxwell-Modell berechneten frequenzabhéngigen Mo-
dule. Links des Kreuzungspunkts gilt G’ o< w? und G” < w'. Der Kreuzungspunkt
der Module G' und G” gibt die lingste Relaxationszeit 7 an (siehe Gleichung 2.40
und 2.41).

Durch die T'TS kann mit einem Rheometer, welches Messungen in einem nur drei

bis vier Dekaden tiberspannenden Frequenzbereich durchfiihrt, eine Masterkurve
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aufgestellt werden, die einen Uberblick iiber die physikalischen Eigenschaften eines
Polymers iiber fiinf bis acht Dekaden bietet und bei Variation der Probengeometrie
auf bis zu 18 Dekaden erweitert werden kann[80]. Die durch das Maxwell-Modell
berechneten frequenzabhéangigen Module sind in Abbildung 2.14 dargestellt. Im
Bereich niedriger Frequenzen liegt die FlieBzone (Zone I), auch Maxwellzone genannt,
in der sich das Polymer wie eine viskose Fliissigkeit verhalt, da die Polymerketten
hier ausreichend Zeit haben um auf eine Deformation zu reagieren. Hier gilt
G" oc w? und G” o w'. Die Module kénnen in diesem Bereich als Funktion von w7 im
Rahmen des Maxwell-Modells bei oszillatorischer Anregung unter Beriicksichtigung

von Gleichung 2.28 wie folgt ausgedriickt werden:

G-w? 712
e 2.4

¢ 1+ (w?-72) (240)

G-w-T
G'=— 2.41
1+ (w?-72) (2.41)

Fiir ein kleines 7 - w ergibt dies

G=G 7 (2.42)
G'=G-1 w (2.43)

Der Schnittpunkt von G’ und G” bei niedrigen Frequenzen hiangt vom Moleku-
largewicht des Polymers und dessen Polydispersitat ab. Der Reziprokwert der
Frequenz an diesem Punkt gibt die langste Relaxationszeit des Polymers an. Eine
experimentell erhaltene Masterkurve ist in Abbildung 2.15 dargestellt.

Bei hoheren Frequenzen wird das Gummiplateau erreicht (Zone II), in dem G’ > G”
gilt und die Polymerschmelze von deren elastischen Eigenschaften geprégt ist. In
diesem Bereich besitzt tan(d) ein Minimum. Aus dem Speichermodul G . bei
dieser Frequenz lésst sich das Verschlaufungsmolekulargewicht M, des untersuchten
Polymers bestimmen [75].

_ pRT

M= oo (2.44)

man
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Abbildung 2.15: Experimentell erhaltene Masterkurve eines Polystyrols (M,, =
110 000 g mol™; PDI = 1,04; Tgey = 160 °C). Zone I: FlieBzone. Die Eigenschaften
werden dominiert von den viskosen Anteilen des Materials. E Zone I1: Gummiplateau.
Elastische Anteile dominieren die Eigenschaften des Materials. Aus GY ;. kann das
Verschlaufungsmolekulargewicht geméfl Gleichung 2.44 berechnet werden. Zone III:
Ubergangszone zu Zone IV: Glaszone (nicht abgebildet).
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Dabei sind p die Dichte und R die ideale Gaskonstante. Aus dem zweiten Schnitt-
punkt der beiden Module erhélt man Informationen iiber die Relaxationszeiten
der Kettensegmente Ty, Zone III stellt eine Ubergangszone zu dem Zone IV, dem
Glasbereich, dar. Im Glasbereich werden fiir polymere Glaser typische Langen von

wenigen Nanometern untersucht.

2.3.3 Nichtlineare Rheologie

Bei der mechanischen Anregung eines viskoelastischen Materials iiber eine frequenz-
und materialabhdngige Grenze hinaus kann die Struktur des untersuchten Ma-
terials verandert werden und es kann eine Abweichung vom rein sinusféormigen
Schubspannungssignal, wie es in Abschnitt 2.3.2 beschrieben wurde, beobachtet
werden. Es wird weiterhin ein periodisches, jedoch im Vergleich zum Eingangssignal
gestortes, Antwortsignal erhalten. Bei Anwendung einer Fourier-Transformation
(FT) auf das mechanische nichtlineare Antwortsignal wird ein Phasenspektrum
und ein Magnitudenspektrum erhalten. Dieses enthélt die hoheren Harmonischen
nwy, der Anregungsfrequenz w;. Der Anteil der Nichtlinearitdt der gemessenen
Schubspannung kann mit Hilfe des Magnitudenspektrums durch die von Wilhelm.
et al. entwickelte FT-Rheologie bestimmt werden[81, 82].

Fourier-Transformation

Eine Fourier-Transformation dient der Zerlegung einer stetigen integrierbaren Funk-
tion in einen Satz orthogonaler trigonometrischer Funktionen. Hierbei treten immer
zwei konjugierte Groflien auf. Die bei der FT-Rheologie entscheidenden Grofien
sind die Zeit t und die Frequenz w;/27. Andere gangige Transformationen sind
die Transformationen Impuls/Raum und Elektronendichte/reziproker Raum. Um
den nichtlinearen Anteil zu bestimmen wird eine Fouriertransformation der Zeitda-
ten entsprechend Gleichung 2.45 durchgefiihrt. Diese fithrt zu einem komplexen
Spektrum S*(w), welches entweder aus einem realen ($(w;)) und imagindren Spek-
trum (3(wy)), oder einem Intensitéts- (I(wy); Gleichung 2.46) und Phasenspektrum
(0(w1); Gleichung 2.47) besteht
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S*(wy) = /Oo o(t) exp(—iwit)dt = R(wy) + 1S(wr) = I(wy) exp(id(wy)) (2.45)

I(w) = /R(w1)? + S(wn)? (2.46)

§(wi) = arctan (;&;) (2.47)

Allgemein ist die Fouriertransformation eine umkehrbare komplexe Transformation
iiber das Integral von —oo bis co. Die Fouriertransformation ist inhdrent komplex.
Dies bedeutet, dass auch fiir einen Datensatz in der realen Zeitdoméne durch
Fouriertransformation ein komplexes Spektrum mit Real- (R) und Imaginérteil ()
erhalten wird.

Der Zusammenhang zwischen beiden Beitragen ist in Abbildung 2.16 verdeutlicht.

[

(o)

e

3((,01)- j 6((‘)1)

&

s:Rl(wl)

Abbildung 2.16: Polare Darstellung einer komplexen Zahl Z = R 4 i um den
Zusammenhang von Magnitude und Phase zu verdeutlichen.

Eine wichtige mathematische Figenschaft der Fourier Transformation ist deren
Linearitit. Diese besagt, dass eine Uberlagerung verschiedener Signale s(¢) und g(#)

in der Zeitdoméne zu tiberlagerten Signalen S(w) und G(w) in der Frequenzdoméne
fithrt.

s(t) + g(t) +— S(w) + G(w) (2.48)
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Fourier-Transformations Rheologie

In rheologischen Experimenten wird das untersuchte Material mit einer einzigen
Frequenz w; angeregt. Hohere Harmonische im Antwortsignal (o) des Materials
sind somit allein Resultat einer Nichtlinearitat im mechanischen Verhalten. Fir
technische Aspekte der Fouriertransformation in rheologischen Untersuchungen sei
auf die Literatur verwiesen[83, 84].

Im mechanischen nichtlinearen Bereich ist die Viskositéit 77 eine Funktion der absolu-
ten Scherrate 4. Dabei ist 7(§) unabhéngig von der Scherrichtung (n(y) = n(—%)).
Im Fall kleiner Scherraten kann die Viskositét als Polynom oder als gerade Taylor-

reihe beziiglich der Scherrate angenéhert werden (Gleichung 2.49).

n(y) =no + @y + by + - (2.49)

Die Faktoren 79, a und b konnen bei oszillatorischer Deformationsspannung kom-
plexe Werte annehmen. Bei oszillatorischer Scherung kénnen Deformation v und
Scherrate 4 in einer vereinfachten komplexen Form, wie in Gleichung 2.50 und

Gleichung 2.51, beschrieben werden.

(t) = o exp(iw;t) (2.50)
Y(t) = iwryo exp(iwit) (2.51)

Das Einsetzen der, wie in Gleichung 2.49 durch eine Taylorreihe beschriebenen, Vis-
kositét n(7) in das Newton’sche Gesetz o = 77 fithrt zu einem scherratenabhéngigen

Ausdruck fiir die Schubspannung o.

o(¥) = (o + a¥* + by +--- )5 (2.52)

Eine Substitution von 4 durch den zeitabhéngigen Ausdruck (Gleichung 2.51) fiihrt

zu folgendem zeitabhéngigen Ausdruck fiir das Antwortsignal
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o(t) = (no + ardiw? exp(i2wit) + bygiw; exp(idwit) + - -+ ) - iw; Yo exp(iw;t)
= Noyoiwy exp(iwit) + aydiw? exp(idwit) 4+ bydi’w? exp(iSwit) + . ..
Y N A
(2.53)

Man erhélt ein Frequenzspektrum, das den Grundton w; und ungerade Oberténe
bei 3wy, bwy, ... enthélt. Die hoheren Harmonischen sind ein ungerades Vielfa-
ches der Anregungsfrequenz w; und werden durch die Intensitéit I, definiert. Die
nichtlinearen Anteile eines Antwortsignals kdnnen somit durch alle hdheren Harmo-
nischen gleichermafien angegeben werden, jedoch wird die Intensitét I3 der dritten
hoheren Harmonischen verwendet, da diese bei einer gegebenen Frequenz und
Deformation die hochste Intensitéit aufweist. Diese wird fiir bessere Vergleichbar-
keit, wie auch zum Eliminieren apparativer Artefakte auf die Grundtintensitéit I;
normiert (I3/1). Fiir eine Symmetrie in 4 besitzt /5, nur ungerade Harmonische[85,
86, 87]. Bei einem Symmetriebruch (wie beispielsweise durch eine Exzentrizitét
der Messgeometrie, anisotropischen Proben[80] oder Haftgleiteffekten[88]) kann
es zum Auftreten von geraden Harmonischen kommen. Die FT-Rheologie kann
verwendet werden um das nichtlineare Verhalten zahlreicher komplexer Fluide wie
Dispersionen[89, 90], Schaume[91], kolloidale Geele[92, 93, 94], gefiillte Polymere[95,
96] und Blockcopolymere[44, 97] zu beschreiben.

Intrinsische Nichtlinearitat

Durch die intrinsische Nichtlinearitit 3Qq(w;) wird es ermdglicht das nichtlineare
Polymerverhalten durch die Deborahzahl De und die Anzahl an Verschlaufungen z
der Polymerkette zu beschreiben. Fiir eine detaillierte Herleitung von 3Qq(w; ) sei auf
die Literatur verwiesen.[98, 99] Da eine Beschreibung des Polymerverhaltens durch
3Qo(w1) unabhingig von der Chemie des Polymers geschieht, ist dieser Parameter
fiir einen Vergleich zu Computersimulationen, in denen die Polymere vereinfacht,
ohne chemische Informationen beschrieben werden, geeignet.

Aus Gleichung 2.53 wird ersichtlich, dass gilt: I; oc 7!, I3 o< v* und daraus folgend

I3/1 o< 4. Die intrinsische Nichtlinearitit *Qo(w) ist wie in Gleichung 2.54 als von
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7o unabhangig definiert[99].

lim 3Q(w1770) = 3@0(W1> mit 3@0(%) = @ (2-54)

Y0—0 Yo

Gleichung 2.54 zeigt, dass *Qy(w;) eine Funktion der Nullscherviskositét 7o, des
Molekulargewichts M, und der Messtemperatur sein sollte. In Analogie zu linearen
Masterkurven kénnen nichtlineare Masterkurven mittels TTS erstellt werden.[100,
99] Das TTS-Prinzip kann angewendet werden, da *Qy(w;) eine Riickextrapolation

von 3Q(w1, 7o) in den linearen Bereich darstellt[86].

2.4 Kleinwinkelrontgenstreuung

Mikroskopische Strukturen kénnen mit mikroskopischen Techniken (z.B. Licht-
mikroskopie, Rasterelektronenmikroskopie, Rasterkraftmikroskopie), die diese im
Realraum darstellen, und Streuexperimenten (z.B. Rontgenstreuung, Neutronen-
streuung), die diese im Reziprokraum darstellen, untersucht werden. Im Gegensatz
zur Mikroskopie, die einen untersuchten Bereich direkt abbildet, werden bei Streuex-
perimenten Informationen durch die Wechselwirkung elektromagnetischer Strahlung
mit einer Vielzahl an Streuzentren erhalten. Das aus einer solchen Wechselwirkung
resultierende Interferrogramm lésst Riickschliisse auf morphologische Eigenschaften
der Probe zu [58, 101].

Elektromagnetische Strahlung besteht aus oszillierenden elektrischen und magneti-
schen Feldern, wobei magnetische Felder bei Streuprozessen eine untergeordnete
Rolle spielen. Elektromagnetische Strahlung kann von Materie absorbiert oder
gestreut werden. Bei der Streuung unterscheidet man weiter zwischen elastischer
und nicht elastischer Streuung. Bei Kleinwinkelrontgenstreuung handelt es sich um
einen elastischen Streuvorgang, bei dem die Wellenldnge im Gegensatz zu nicht
elastischen Streuvorgangen, nicht gedndert wird.

Die elastische Streuung an einem Mehrelektronenobjekt ist schematisch in Abbil-
dung 2.17 dargestellt. Der Streuvektor ¢ ergibt sich aus der Ablenkung des Vektors
des einfallenden Strahls k:_(; um einen Streuwinkel . Der Vektor k beschreibt hierbei
den durch die Streuung resultierenden Strahlvektor. Die Grofle der beobachteten

Strukturen bestimmt hierbei den Beobachtungswinkel. Der Zusammenhang zwi-
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schen Beobachtungswinkel und Auflésung wird im Folgenden und in Abbildung 2.17

verdeutlicht.

Abbildung 2.17: Elastische Streuung an einem Streuzentrum. Streuwinkel o und
Streuvektor ¢ beschreiben die Streuung vom nicht gestreuten Wellenvektor £y hin
zu einem neuen Wellenvektor k.

Kleinwinkelrontgenstreuung (SAXS, small angle X-ray scattering) ist eine Technik
mit deren Hilfe man Informationen tiber Strukturen in einem Bereich von 1 nm
bis 100 nm erhélt. Bei dieser Technik wird die Intensitidt der Streustrahlung
in einem Streuwinkel von 0,01° bis 5° beobachtet. So liegt der Streuwinkel bei
Verwendung von CukK,-Strahlen bei einem Streuzentrenabstand von 10 nm etwa bei
0,88° [102]. Die Technik welche die Intensitat der Streustrahlung in einem Bereich
a > 5° untersucht wird WAXS (wide angle X-ray scattering) genannt [103]. Vorteile
der SAXS-Technik gegeniiber mikroskopischen Techniken liegen, wie weiter oben
erwahnt, bei der Grofle des beobachteten Bereiches, der meist makroskopisch ist (z.B.
1000 x 200 pm bei dem in dieser Arbeit verwendeten Hecus S3-Micro Rontgengerét).
Somit wird die Struktur der Probe gemittelt iiber die Grofle des Rontgenstrahls
untersucht [58, 51]. Ein weiterer Vorteil liegt bei der einfachen Probenvorbereitung.
Bei Verfahren wie der TEM (Transmissionselektronenmikroskopie) muss die Probe
geschnitten und fiir einen ausreichenden Kontrast mit Verbindungen wie OsOy
prapariert werden. Hierbei kann es zu Veranderungen der Probe kommen. Diese
Artefakte der Probenvorbereitung sind dann auf den erstellten Aufnahmen sichtbar.
Nachteile von SAXS liegen bei der Bestimmung von Morphologien durch die

Interpretation von Intensitaten in einem Diffraktogramm oder daraus abgeleiteter
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Streukurve. Dies kann eine eindeutige Bestimmung bei schwach separierten Proben,
bei denen Peaks hoéherer Ordnungen nicht sichtbar sind, erschweren. Um die
Struktur einer solchen Probe eindeutig zu bestimmen koénnen Techniken wie TEM
komplementar eingesetzt werden.

Ein Rontgenstreuexperiment ist in Abbildung 2.18 dargestellt. Der Streuvektor ¢
ergibt sich aus der Ablenkung des Vektors des einfallenden Rontgenstrahls ko um
einen Streuwinkel av. Der Vektor k beschreibt hierbei den durch die Streuung resul-
tierenden Vektor (Gleichung 2.55). Da das Streuvermogen von geladenen Teilchen
invers proportional zu ihrer Masse ist, kann eine Streuung an den Protonen des
Kerns vernachléssigt werden [58]. Eine Verteilung der Elektronen im Realraum
wird durch ihre Dichteverteilung p.(7) in Abhéngigkeit des Ortsvektors im Real-
raum 7 angegeben. Bei Streuexperimenten wird das Ergebnis konstruktiver und
destruktiver Interferenzen betrachtet. Die Art der Interferenz hangt hierbei von
dem Gangunterschied der Wellen ab. Um diesen Gangunterschied als Funktion eines
Streuwinkels o zu beschreiben, wird der Vektors des Reziprokraumes s eingefiihrt.
Das Skalarprodukt dieses Vektors mit dem Vektor des Realraumes ergibt den
Gangunterschied der Wellen als ein Vielfaches ihrer Wellenlange. Der reziproke
Raumvektor kann wie in Gleichung 2.57 ausgedriickt werden [104].

Werden zwei Punkte eines Streuobjekts betrachtet, so interferieren die von ihnen
gestreuten Strahlen in Richtung 2o destruktiv, wenn zwischen ihnen ein Phasenun-
terschied einer Wellenldnge A besteht. Die Superposition aller an diesem Objekt
gestreuter Strahlen fithrt zu destruktiver Interferenz in Richtung 2a. Falls zwei
Punkte in einem groferen Abstand voneinander beobachtet werden, so kommt es
schon bei kleineren Winkeln zu einem Phasenunterschied von 1 A. Der reziproke

Raumvektor § kann wie in Gleichung 2.57 ausgedriickt werden.

T=Fk—ko (2.55)
47 sin(o)
Sl o7 9.
g = (2.56)
|5] = 2A " 'sinan (2.57)
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1
Strahlquelle 2D-Detektor
Abbildung 2.18: Schematische Darstellung eines Rontgenstreuexperiments.

Diese Definition weist eine Ahnlichkeit zu der Bragg-Gleichung (2.58) auf, welche
beschreibt wann es zu konstruktiver Interferenz bei Streuung an einem dreidimen-

sionalen Gitter kommt.

nA = 2dsin o (2.58)

Der reziproke Zusammenhang von d und |s] und folglich 2« sorgt dafiir, dass
grole Strukturen bei sehr kleinen Winkeln streuen. Die Grofle, die bei einem
Streuexperiment gemessen wird ist das Betragsquadrat der komplexen Amplitude
Ar (Gleichung 2.59).

Ip(q) =~ |Ar(Q)|? (2.59)

Bei Proben, die aus mehreren identischen Struktureinheiten bestehen, kann die

Streuintensitéit wie in Gleichung 2.60 durch zwei Grofien ausgedriickt werden.

I(5) = [F()P|1Z(3))" (2.60)
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Abbildung 2.19: Eine Langperiode L entspricht einer Wiederholeinheit beider
verschiedener Lamellen der Dicke d; und ds. Es gilt L = dy + ds, wobei dy und ds
identisch, oder auch unterschiedlich sein kénnen.

Der Strukturfaktor |F'(5)[* enthélt Informationen zu der Gestalt der einzelnen
Streuobjekte und der Gitterfaktor|Z(s)|? enthélt Informationen zu der Anordnung
der Streuobjekte. Die rdumliche Periodizitat der Streuelemente wird durch die
Langperiode L angegeben, die dem Abstand der Streuelemte d in der Bragg-
Gleichung entspricht. In Abbildung 2.19 ist diese fiir den Fall eines Blockcopolymers

mit symmetrischen Lamellen abgebildet.

B 27
qo

Die Grofle qp entspricht hierbei dem ersten Peak in einem Streuexperiment. Theo-

L (2.61)

retische Uberlegungen sowie experimentelle Untersuchungen liefern die in Tabel-
le 2.2 zusammengefassten Streumaxima, die bei Diblockcopolymeren und ABA
Triblockcopolymeren zu erwarten sind[58]. Da die Intensitiat der Peaks von der
Elektronendichtedifferenz in der untersuchten Probe abhéngt, sind Maxima hoherer
Ordnung nur bei stark separierten Proben vorzufinden. SAXS-Experimente liefern
bei schwach entmischten Proben somit haufig uneindeutige Ergebnisse beziiglich
ihrer Morphologie.

Aus der Dichte der Elektronen p. der einzelnen Polymerblécke, die wie in Glei-
chung 2.62 berechnet wird, kann die zur Rontgenstreuung benoétigte Elektronen-

dichtedifferenz berechnet werden.

o N APN e
pe - M
Dabei ist N4 die Avogadrozahl, p die Massendichte des Polymerblocks, N, die

Elektronenzahl pro Monomereinheit und M die Molekularmasse einer Monome-

(2.62)

reinheit. Fiir Polystyrol ergibt sich somit bei p,, = 1,04 g/cm?® [105] beispielsweise
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Tabelle 2.2: Strukturabhangige Streumaxima.

Morphologie erlaubte Reflexe

Lamellen Qo 2q 3q0 4qo 9qo 690
symmetrische Lamellen | ¢ 3qo 5qo 7q0 e

Gyroid 90 \/§Q0 \/ZQO \/7 qo \/g% \/1_0(]06 \/ﬁCJo
Hexagonal w0 V3w Vi Vi V9% V1lg V13qo

Kubisch-flaichenzentriert | ¢q
Kubisch-innenzentriert Qo
Kubisch einfach qo

V340
\/§QD
\/56]0

Viqo
\/§CJ0
\/g%

V8qo
\/ZHJO
\/ZQO

Vi
\/5610 \/EQO \/7 qo0
\/5(10 \/6610 \/g%

pe ~ 337 e/nm?. Die im Fall lamellarer Diblockcopolymere zu erwartenden Diffrak-

togramme und Einfliisse auf diese sind schematisch in Abbildung 2.20 dargestellt.

a) b)

c)

d)

Abbildung 2.20: Schematische Darstellung bei lamellaren DBCP mit symmetri-
schen Lamellen zu erwartender Diffraktogramme. a) Bei makroskopisch isotropen
Proben werden Rontgenstrahlen isotrop gestreut, sodass Ringe bei gy und unge-
raden Vielfachen von gy mit abnehmender Intensitiat zu beobachten sind. b) Bei
makroskopisch anisotopen DBCP wird in die zu den Lamellen normale Richtung
gestreut. ¢) Ein groferes L resultiert in einem geringeren ¢q (vgl. Gleichung 2.61).
d) Bei Durchmischung der Polymersorten wegen einer geringen Phasenseparation
(geringes xN) z.B. nahe Topr verringert sich die Intensitat wegen des kleineren

Elektronendichtekontrasts.
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2.5 Dielektrische Spektroskopie

In der dielektrischen Spektroskopie werden oszillierende elektrische Felder verwendet
um Informationen iiber Vorgénge auf molekularer Ebene in dem untersuchten Stoff
zu erhalten. Hierbei wird das zu untersuchende nichtleitende Material (Dielektrikum)
zwischen zwei Elektroden gebracht, an denen eine oszillierende Spannung Uy mit
einer festen Frequenz 5t angelegt (U(t) = Upsin(wit)) wird.

Dabei verursacht U(t) einen Strom mit der gleichen Frequenz, der um eine Phase ¢
verschoben ist (I; = Iy sin(wit + 9)).

Das Verhaltnis der angelegten Spannung und des induzierten Stromes sowie der
Phasenwinkel ¢ sind hierbei von den elektromagnetischen Eigenschaften des unter-
suchten Materials abhéngig. Das zwischen diesen Platten herrschende elektrische
Feld fithrt durch Orientierungsvorgénge auf mikroskopischer Ebene zu einer makro-
skopischen Polarisierung P des Materials. Diese ergibt sich gemafl Gleichung 2.63,

als Summe vieler mikroskopischer Dipolmomente f; in einem Volumen V.

P=2Yi (2.63)
V

Bei permanenten Dipolen ist eine Ladung um eine Distanz voneinander getrennt,
wohingehen es bei induzierten Dipolen erst durch die Einwirkung eines elektri-
schen Feldes zu einer rdumlichen Trennung von Ladung kommt. Hierbei ist die
Polarisierbarkeit ein Maf fiir die Mobilitdt positiver und negativer Ladungen. Eine
Art der induzierten Polarisation ist die elektronische Polarisation. Bei kommt es
durch das Verschieben von Elektronen um einen Kern durch ein elektrisches Feld zu
einer Ladungstrennung kommt. Aufgrund der hohen Beweglichkeit von Elektronen,
kann eine solche Polarisation einem Feld folgen, welches im Bereich von 107!2s
oszilliert. Weitere induzierte Polarisierungsarten sind die Atompolarisierung und
die Orientierungspolarisierung. Bei der Atompolarisation werden Atome eines Mole-
kiils in einem elektrischen Feld neu ausgerichtet. Bei der Orientierungspolarisation
werden ganze Atomgruppen oder Molekiile entsprechend dem elektrischen Feld
ausgerichtet. Aufgrund der Tragheit der hier bewegten Masse sowie der lokalen
Wechselwirkungen finden diese Polarisationsarten, wie in Abbildung 2.21 dargestellt,
langsamer als die elektrische Polarisation statt.

Bei der Wechselwirkung eines elektrischen Feldes mit Materie kann die dielektrische
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RF ‘MW IR UV

Frequenz [Hz]

Abbildung 2.21: Polarisationsarten in Abhéngigkeiten der Frequenz. a) Verschie-
bung von lonen, b) Orientierungspolarisation, ¢) Atompolarisation, d) elektro-
nische Polarisation.RF: Frequenzbereich von Radiowellen (w ~ 10* — 10° Hz),
MW: Mikrowellenfrequenzbereich (w ~ 10° — 10! Hz), IR: Infrarotwellenbereich
(w & 10" — 10" Hz), UV: Ultravioletter Bereich (w =~ 10'® — 1016 Hz)[58].

Verschiebung D wie in Gleichung 2.64 beschrieben werden.

—

D(wy) = e*(w)eoE (w:) (2.64)

Hierbei ist gy die Permittivitit des Vakuums (g9 = 8,854 - 107?AsV-'m™). Die
komplexe dielektrische Funktion oder Permittivitiat der Materie im elektrischen Feld
E wird mit &* bezeichnet. Fiir periodische, elektrische Felder E(t) = Eexp(—iwt)
liasst sich die Permittivitat wie in Gleichung 2.65 ausdriicken (vgl. Gleichung 2.35
auf Seite 27 in der Rheologie).

e (wy) = €' (wy) —ie”" (wy) (2.65)

Der Realteil €'(w;) dieser Funktion ist analog zu G'(w;) der Rheologie, proportional
zu der Energie, die bei jeder Periode reversibel gespeichert wird. Der Imaginéarteil

¢’ (wy) ist analog zu G”(w;) proportional zu der dissipierten Energie.
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Kapitel 3

Modelle

3.1 Simulationsmodell

Die dynamische Simulation von Makromolekiilen erfordert einen grofien Rechen-
aufwand, weswegen die Simulation solcher Systeme nicht atomistisch, sondern
mittels vergroberter Modelle durchgefiihrt werden muss. Polymere kénnen wie in
Abbildung 3.1 schematisch dargestellt, unterschiedlich stark vergrobert, beschrieben
werden. Durch Reduzierung einer atomistischen Beschreibung der Polymerkette um
deren chemische Information, kann das Polymer durch eine frei rotierbare Kette be-
schrieben werden (Abbildung 3.1 a) fixe Bindungswinkel und Bindungslédngen). Bei
Zusammenfassen mehrerer Monomereinheiten zu grofieren Quasimonomeren, wer-
den Bindungslangen und Bindungswinkel nicht mehr durch die Monomerstruktur
diktiert. Polymerketten konnen zunehmend vergrobert durch eine frei gebunde-
ne Kette (Abbildung 3.1 b) fixe Bindungsléngen, aber variable Bindungswinkel)
oder eine Gausskette (Abbildung 3.1 ¢) variable Bindungsldangen als auch -winkel)

beschrieben werden.
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a) b) c)

e WP
e

Abbildung 3.1: Schematische Darstellung der Vergroberung einer Polymerkette:
a) Bei der frei rotierenden Kette liegen fixe Bindungsldngen und -winkel vor.
Es sind keine chemischen Informationen vorhanden.

b) Bei der frei gebundenen Kette sind die Bindungslidngen fix. Die Bindungs-

winkel sind variabel.
c¢) Bei der Gausskette sind Bindungsléngen und -winkel variabel.

Die Arbeitsgruppe Miiller hat ein effizientes Modell fiir die Simulation von Blockco-
polymerschmelzen entwickelt, welches mehrkomponentige Polymerschmelzen durch
nur eine geringe Anzahl von invarianten Parametern charakterisieren kann[106, 107,
108]. Ein weiches, vergrobertes Modell wurde genutzt um mehrere Grofienordnungen
der Zeit und der Lénge fir einen Orientierungsprozesse abzudecken[107, 109]. In
diesem Modell wird ein Polymer als Ketten von Kugeln, die iber harmonische

Potentiale Vj(r) miteinander verbunden sind repréisentiert.
Vi(r) = 517, (3.1)

hierbei ist r der Abstand der Kugeln und k die Federkonstante des harmoni-
schen Potentials. Die Polymere werden durch Kugeln beschrieben und die durch-
schnittliche Bindungsldnge liegt in der gleichen Gréfienordnung mit der endlichen,
nicht-gebundenen Wechselwirkungsreichweite der weichen Paarwechselwirkung v.
Dennoch ist die Bindungslédnge ausreichend hoch fiir effiziente Simulationen. Das

weiche Potential, das die Kugel beschreibt ist in Gleichung 3.2 beschrieben.
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kpTy, (1 — )2 i
V() = B0y (1 y) <oo furlr|<v (3.2)
0 fir |r| > v

Die Wechselwirkungsreichweite des nichtgebundenen Potentials v definiert die
Langenskala (z.B. < 5 nm) in den weichen, vergréberten Simulationen und der
Parameter v;; reguliert die Wechselwirkungen der verschiedenen Monomerarten
untereinander. So kann eine Separation der gleich grolen A und B Blocke eines
Blockcopolymers erreicht werden, indem vaps = vgp < vap verdndert wird, was in
einem x > 0 resultiert. Fiir alle Simulationen wird ein Polymerisationsgrad N
(Anzahl der Kugel des Modells) von N = 1024 und vqa = vgp = 0.5 eingestellt
um Dichtefluktuationen zu vermeiden und v p = 0.69 um Mikrophasenseparation
zu erreichen, was zu YN =~ 30 > x4 [N fiihrt. Das weiche, vergroberte Modell
ist notwendig um grofie Systeme tiber fiir Computersimulationen lange Zeitskalen
zu simulieren[107]. Zusétzlich ermoglicht dieses Modell grofie Werte fiir den Po-
lymerisationsgrad um Simulation und Experiment einander anzupassen. Da die
Simulationsergebnisse auf groffere Polymerisationsgrade iibertragen werden konnen,
wird N wie oben beschrieben gewéhlt, was erstens thermodynamische Fluktuatio-
nen unterdriickt, die bei kleinen Kettenlangen relevant sind, und dennoch effizient
in Bezug auf die Rechenzeit ist.

Die weichen Eigenschaften der in dieser Arbeit verwendeten Wechselwirkungen
sind allerdings nicht dazu in der Lage Verschlaufungseffekte zu beschreiben, was in
Abbildung 3.2 ¢) verdeutlicht ist. Als Konsequenz werden zunéchst unverschlaufte
Systeme untersucht, welche mit Polymeren niedrigen Molekulargewichts (z.B. mit
N < 150) verglichen werden kénnen. Die Mobilitat der Polymerblocke beschreibt
die Bewegung der Polymere innerhalb der topologischen Einschrénkungen der
Verschlaufungen, daher sind Ergebnisse auch auf zutreffend fiir verschlaufte Po-
lymerschmelzen. Verschlaufungen kénnen zudem durch sogenannte slip springs
(Abbildung 3.2 ¢)) simuliert werden. Diese harmonischen Potentiale ( — spring)
konnen entlang der Polymerketten wandern (— slip bis sie an einem Kettenende
ankommen, wo sie dann verschwinden und an einer zufélligen Position an der

Polymerkette neu erstellt werden. Da diese slip springs in dieser Arbeit jedoch nicht
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Abbildung 3.2: Darstellung von Verschlaufungen bei harten und weichen Model-
len.a) Bei harten Modellen verhindert die AbstoBung der Wechselwirkungszentren
voneinander, dass sich zwei Polymerketten durcheinander diffundieren. b) In wei-
chen Modellen kénnen Wechselwirkungszentren iiberlappen und die Polymerketten
konnen durcheinander wandern. ¢) Zusétzlich eingefiihrte slip-springs schranken
die rdumliche Bewegung der Polymerketten ein und ahmen so Verschlaufungen der
Polymerketten nach[109].

verwendet wurden, wird zu deren Beschreibung auf die Literatur verwiesen[109].
In Modellen mit harten Potentialen wie beispielsweise dem Lennard-Jones Potential,
wird Reibung meist durch repulsive Wechselwirkungen der Partikel miteinander
generiert. Diese Effekte sind in Modellen mit weichen Potentialen schwécher. Zu-
sitzlich dekorreliert jeder Thermostat, der auf das System angewendet wird, die
Geschwindigkeiten und generiert zusatzliche Reibung. Wegen der Weichheit der
verwendeten Paarwechselwirkung (Gleichung 3.2) und damit verbundenen geringen
Wechselwirkungen der Partikel untereinander, wird der Hauptteil der Reibung nicht
durch das Paarpotential sondern den Thermostaten verursacht. Jedoch kénnen so
die Dynamiken individueller Partikel bereits nur durch den Thermostaten verandert
werden.

Fiir die Simulation eines Ungleichgewichts, wie es im untersuchten Scherfluss zu
finden ist, ist die Erhaltung der lokalen Impulse notwendig. Um dies zu erreichen,
wird ein kanonisches Ensemble (NVT; constant number of particles, constant
volume, constant temperature) mit Hilfe des DPD Thermostaten (dissipative particle
dynamics) simuliert. Dies bildet experimentellen Bedingungen besser ab als z.B. das

Energieerhaltende Ensemble (NVE; constant number of particles, constant volume,
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constant energy).

Die DPD Methode nutzt den Reibungsparameter v°YP, um die Reibung und das
Rauschen des Thermostaten zu kontrollieren. Die Details dariiber, wie dieser rein
dynamische Parameter 4°FP die Reibung beeinflusst, sind in der Arbeit von Warren
und Groot beschrieben[110].

Aufgrund der Struktur des DPD Schemas, kann dieser Parameter vPFP fiir alle

Paarungen von Partikelarten eingestellt werden~”"P

— %]?PD. In einem gewissen
Rahmen konnen so die Dynamiken der Polymerblocke separat verandert werden.

Zeitskalen werden in der Simulation in Bezug auf die Relaxationszeit ¢z angegeben.
Hierzu wird die Diffusionskonstante D durch sie Simulation von Homopolymeren
iiber das gemittelte Abstandsquadrat in drei Dimensionen im Grenzfall unendlicher

Zeit t bestimmt.

i (r:(0) — r:(1)?) = 6D (33
Duch die Diffusionskonstante D lésst sich die Relaxationszeit eines unverschlauften
Polymers T = RTjE berechnen, welche die Zeit ist, die ein Polymer bend6tigt um
eine Strecke, die seinem End-zu-Ende Abstand Rpg entspricht, zu diffundieren.
Diese Definition der Relaxationszeit ist fast identisch zur Rouse-Zeit trouse =
Tr/(37%)[111]. In folgenden Abschnitten zur Simulation von Orientierungsprozessen
wird die allgemeinere Relaxationszeit T verwendet, die ein Molekiil bendtigt um
iiber seine eigene Ausdehnung zu diffundieren.
Fiir eine detailliertere Beschreibung des Simulationsmodells, sei auf den Artikel,

auf dem dieser Abschnitt basiert, verwiesen ([48]).
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3.2 Polymer Modellsysteme

Da die Kettendynamik mit dem Glasiibergangspunkt T, verbunden wurde, wurden
solche Polymerkombinationen gesucht, bei denen die unterschiedlichen Polyme-
re einen ahnlichen 7 besitzen. Fir einen Vergleich zwischen Experiment und

Computersimulation sollen folgende Kriterien erfiillt werden:
o Die Polymerblocke miissen in der Schmelze phasenseparieren.

o Die Polymere sollen eine ahnliche Dynamik in den beiden Blocken besitzen
(ahnlichen T).

e Die Polymere sollen amorph sein, da Kristallisationsvorgange die Phasensepa-
rationsprozesse beeinflusst und eine zusitzliche Komplexizitdt in das System
einbringt[112].

e Das Diblockcopolymer soll, dhnlich des Computermodells, linear sein und

einen niedrigen PDI aufweisen[113].

o Um wohldefinierte Diblockcopolymere zu erhalten, sollen diese anionisch

Synthetisierbar sein.

o Die Diblockcopolymere miissen in einem Rheometer orientiert werden, der Ori-
entierungsvorgang muss nachverfolgt und die erhaltene Orientierung ermittelt

werden konnen.

Durch diese Kriterien wurden die im Folgenden kurz beschriebenen Diblockcopoly-
mere synthetisiert, auf ihre Eignung gepriift und teilweise fiir Orientierungsexperi-

mente verwendet.

3.2.1 Polystyrol-b-poly(2-vinylpyridin)

Ein Diblockcopolymersystem, das bereits von anderen Gruppen untersucht wurde
ist das Diblockcopolymer Polystyrol-b-poly(2-vinylpyridin)(PS-6-P2VP)[114, 115]
(vgl. Abbildung3.3). Dieses Blockcopolymer kann durch anionische Polymerisa-
tion synthetisiert werden. Es wird mit dem Polystyrolblock begonnen, welcher

das reaktivere Makroanion besitzt und in der Lage ist die Polymerisation des
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P2VP-Blocks zu initiieren. Dieses Diblockcopolymer besteht aus zwei amorphen
ataktischen Polymerblocken, die stark phasenseparieren (y = 0,1[63, 116]) und
zusitzlich einen hohen Elektronendichteunterschied Ap, (sieche Abschnitt 4.1.3,
Seite 57) in den beiden Polymerblocken besitzt. Dieser Elektronendichteunterschied
ermoglicht eine Untersuchung des Diblockcopolymersystems mit Techniken wie
der Kleinwinkelréntgenstreuung (SAXS). Der Nachteil dieses Systems liegt in der
hohen Differenz der Glastibergangspunkte zwischen dem PS (7, ., = 105,9 °C, vgl.
Abschnitt 4.1.1, Seite 52) und dem P2VP-Block (T, o = 91,8 °C) von AT, ~ 14 K

verglichen mit den anderen in dieser Arbeit vorgestellten Diblockcopolymeren.

3.2.2 Polystyrol-b-[poly(2-vinylpyridin)-
c-poly(4-vinylpyridin)]

Der Glastibergangspunkt 7 eines Polymers kann signifikant durch die Zugabe
eines inneren Weichmachers durch Copolymerisation gedndert werden. Um AT},
zwischen den Polymerblocken zu reduzieren und eine starke Phasenseparation
beizubehalten kann das P2VP durch P4VP ersetzt werden. Jedoch ist der T, dieses
Polymers mit 7, = 141 °C fiir eine Kombination mit einem PS-Block zu hoch und
muss durch eine Copolymerisation mit 2VP reduziert werden. Der T, wird durch
das Dipolmoment der verschiedenen Monomere beeinflusst (siche Abbildung 3.3).
Das Stickstoffatom im 2VP befindet sich in der meta Position zur Vinylgruppe.
Das Umklappen des aromatischen Rings um 180 ° in der Schmelze von P2VP
resultiert in einer Erniedrigung des zeitlich gemittelten Dipolmoments um die
Hélfte verglichen mit dem Dipolmoment in einer Schmelze von P4VP[117, 118].
Da sich das Stickstoffatom in 4Vp in der para Position zur Vinylgruppe befindet
wird das Dipolmoment durch ein Umklappen des aromatischen Rings bei P4VP
nicht beeinflusst. Die Reduktion des durchschnittlichen Dipolmoments in P2VP
verringert den T, von T, = 141 °C (P4VP) zu T, . = 92 °C (P2VP).
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Abbildung 3.3: Das Umklappen des aromatischen Rings um 180 ° fithrt zu einer
Reduktion des zeitlich gemittelten Dipolmoments um die Hélfte. Dieses reduzierte
Dipolmoment korreliert mit einer Verringerung der Glasiibergangstemperatur von
T, = 141 °C (Poly(4-vinylpyridin); P4VP) zu T, . = 91.8 °C (Poly(2-vinylpyridin);
P2VP).

Eine effektive Methode um den 7} eines Polymers einzustellen ist die Copolyme-
risation eines Monomers A mit einem Monomer B in einem bestimmten Verhélt-
nis (A/B)[119, 120]. Der T, des daraus resultierenden statistischen Copolymers
Ty ap liegt zwischen dem des Polymers A T, 4 und dem des Polymers B T, p und
kann durch die Gordon-Taylor Gleichung berechnet werden (Gleichung 3.4)[121].

T,

T — gyAwA—i-KT%BwB
g =

(3.4)

wa + Kwp
Hierbei sind w4 und wp die Massenanteile des Monomers A bzw. B. Der Para-
meter K wird meist als ein Anndherungsparameter betrachtet. Falls die kleinen

Unterschiede in der Dichte der Polymere vernachlassigt werden kann K in einer

Iy,

Ty

zur einfacheren reziproken Form der Gleichung reduziert[122, 121, 123].

ersten Néaherung durch K =

2 ersetzt werden, was die Gordon-Taylor Gleichung

1 WA wp

— 3.5
Tg Tg,A Tg,B ( )

Die relative Menge an in dem Polymer enthaltenem 2Vp und 4VP kann durch
'H-NMR festgestellt werden. Jedoch fithrt die Integration der Signale, welche von

den aromatischen Protonen stammen, zu Problemen falls das System PS-b-P2VP-
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c-P4VP betrachtet wird. Das Signal der aromatischen Protonen des PS-Blocks
iiberlagert das Signal der aromatischen Protonen aus 2VP und 4VP welche sich

nicht direkt neben den Stickstoffatomen in diesen befinden.

3.2.3 Poly(2-vinylpyridin)-b-poly(ethylmethacrylat)

Ein Polymersystem, das aus nur zwei verschiedenen Monomersorten besteht ist
vorteilhaft, da es die Komplexizitdt des Systems reduziert. Mit einem System
aus nur zwei verschiedenen Monomeren gestaltet sich die Synthese als auch die
Charakterisierung des Polymers einfacher und ist weniger Fehleranfillig. Ein Sys-
tem, das die Kriterien fiir einen Vergleich zur Simulation erfillt ist das System
Poly(2-vinylpyridin)-b-poly(ethyl methacrylat) (P2VP-6-PEMA). Wie zuvor be-
schrieben liegt die Glastibergangstemperatur 7}, ., von P2VP nahe 92 °C. Jedoch
variieren die Werte fiir T, von Poly(ehylmethacrylat) (PEMA) in der von 12 °C zu
105 °C.[124, 125, 126] Diese groBe Breite an dokumentierten Glastibergangstem-
peraturen resultiert aus unterschiedlichen Taktizitdten des PEMA. Anionische
Polymerisation des EMA wie sie im experimentellen Teil dieser Arbeit beschrie-
ben wird resultiert in einem hauptsachlich syndiotaktischen PEMA mit T}, ., =
84.4 °C. Dieses Modellsystem besitzt jedoch einige Einschrankungen in rheologi-
schen Experimenten bei Temperaturen iiber 165 °C da das PEMA dann anfingt zu
depolymerisieren[127, 128, 129]. Dies ist mit der geringen Ceilingtemperatur der
Methacrylate verkniipft[130, 131]. Die Kombination aus P2VP und PEMA besitzt
zudem Einschrankungen beziiglich Untersuchungen der Morphologie, die auf dem

Elektronendichteunterschied in den beiden Polymerblocken beruht.
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Kapitel 4
Ergebnisse & Diskussion

Eine detaillierte Beschreibung der Synthese der einzelnen Diblockcopolymersysteme
mit der dazugehorigen Reinigung aller verwendeten Chemikalien ist im experi-
mentellen Teil (Abschnitt 6.1, Seite 144) gegeben. Im Experimentalteil dieser
Arbeit (6, Seite 144) finden sich zudem die detaillierte Beschreibungen aller ver-
wendeter Gerédte und experimentelle Details. Alle Polymerproben, die in dieser
Arbeit synthetisiert und genutzt wurden, werden durch die Abkiirzung des Poly-
mernamens und deren Molekulargewicht in kg mol™ in Klammern benannt. So
wird ein Diblockcopolymer, welches aus einem Polystyrolblock mit 8 400 g/mol
und einem Poly-2-vinylpyridinblock mit einem Molekulargewicht von 8 600 g/mol
beispielsweise mit PS(8,4)P2VP(8,6) benannt.

4.1 Charakterisierung der Polymere

4.1.1 Glasiibergangstemperaturen

Die Glasiibergangstemperaturen der Homopolymere wurden falls ausreichend Daten-
punkte verfiighar waren, durch die Flory-Fox Gleichung angenéhert (Gleichung 4.1)
[132].

A

I =Toe =355 (4.1)
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Die Glastibergangstemperatur fiir unendlich lange Polymerketten 7T}, , wird hierbei
durch die Polymerkettenenden verringert, die in diesem Zusammenhang als ein
Defekt, der wie eine Art Weichmacher wirkt, betrachtet werden konnen. Der Para-
meter B, der die gleiche Einheit besitzt wie das Molekulargewicht, wird bend6tigt
um den zweiten Teil des Ausdrucks zu kompensieren, da ohne diesen bei kleinen
Molekulargewichten ansonsten negative Werte fiir 7, in Kelvin erreicht werden
konnen. Im Rahmen dieser Arbeit wird B = 0 gesetzt, da die untersuchten Polymere
ausreichend hohe Molekulargewichte besitzen und B somit nicht benétigt wird. Die
Glastibergangstemperaturen fiir unendlich lange Polymerketten als auch der Fitpa-
rameter A sind in Tabelle 4.1 zusammengefasst. T}, ., von PS wurde mittels DSC bei
105,9 °C bestimmt. Der Glasiibergang von P2VP wurde bei 7}, ., = 91,8 °C bestimmt.
Der Glastibergang von P4VP wurde bei T, = 141 °C beobachtet. PEMA zeigte einen
Glasiibergang von T}, o, = 84,4 °C. Der T, von PEMA wird stark von dessen Takti-
zitat beeinflusst, welche wiederum stark von den jeweiligen Reaktionsbedingungen
abhangt. Zusétzlich zu den Polymeren, die in den vorgestellten Polymersystemen
verwendet wurden, wurden weitere Polymere wie Polymethylmethacrylat (PMMA),
Poly(a-methylstyrol) (PaMS) und Poly(para-methylstyrol), welche alle anionisch
synthetisiert wurden, in Bezug auf ihren Glasiiberganspunkt und ihre Moglichkeit
sie in einem der Blockcopolymersysteme zu verwenden getestet. Der T, von PMMA
(M= 90 500 g mol!, PDI = 1,03, ca. 80 % syndiotaktisch), welches genauso wie
PEMA synthetisiert wurde, wurde bei 129 °C festgestellt. Der T, von PaMS (M, =
16 400 g mol™, PDI = 1,47) wurde bei 165 °C festgelstellt. Fiir PpMS wurde T,
bei 114,3 °C gefunden.
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Tabelle 4.1: Glasiibergangstemperaturen fiir unendlich lange Polymerketten T
und die dazugehorigen Anndherungsparameter A (Gleichung 4.1auf Seite 52) fiir
die anionisch synthetisierten lineare Homopolymere , die in dieser Arbeit untersucht
wurden. Der Parameter B wurde auf B =0 gmol™! gesetzt. a) Glasiibergangstempe-
raturen entsprechen 7}, ., fiir unendlich lange Polymerketten. b) Einzelmessung einer
Glastibergangstemperatur. 7, von PMMA bezieht sich auf ein Molekulargewicht
von M, =93 500 g mol™! und T, von P4VP bezieht sich auf ein Molekulargewicht
von M, =74 000 g mol™.

Polymer | T, A
°C] | [K g mol!]
PS ? 105,9 88 200
PpMS ® | 114,3 100 000
PEMA ® | 84,4 134 200
P2VvP ® | 918 337 400
PMMA P | 129,0 -
P4VP P | 141,0 -

382
Ty =379,0K 366 T,., =364,9K
380 : g ]
. . 364
3781 : 362 A = 337 400 K-g molt
< 376 va
= e A = 88 200 K-g mol2 . 360- .
= 372‘ " 358
370‘ 356
368‘ PS 354 . P2VP
0 1x10° 2x10° 3x10° 0 5x10°* 1x10° 2x10°
M, [g/mo] M, [g/mol]
358 388
. Tgo=357.3K 3861
356
—_ — 3841
< A =134 200 K-gmolt % A =100 000 K-g mol
— 354 . — 382
54 J
’ PEMA 3801 PpMS
352 : x : 378 x x x x
0 5x10* 1x10° 2x10° 0 5x10*  1x10° 2x10°  2x10°
M, [9/mol] M, [g/mol]

Abbildung 4.1: Molekulargewichtsabhangigkeit der Glasiibergangstemperatur
T, von PS, P2VP, PEMA und PpMS und die dazugehérige Naherung durch
Gleichung 4.1. Der Parameter B wurde auf B = 0 g mol~! gesetzt. Die Grafik ist
adaptiert aus Quelle[48]. b4



4.1.2 Thermische Zersetzung

Thermogravimetrische Messungen, wie sie detailliert im experimentellen Teil be-
schrieben sind (Abschnitt 6.2.4), zeigten fiir verschiedene PEMA-Proben / P2VP-
b-PEMA Proben Anderungen des Molekulargewichts bei T > 170 °C, was in
Ubereinstimmung mit der Literatur hierzu ist [127, 128, 129]. Die Anderung der
Polymermasse ist in Abbildung 4.2 dargestellt.

0,02
—— PEMA(135,7)
_ —— PEMA(30,6)
S 0,00 Jeiaphasmtmaapomedovns ‘“Jr‘t:‘.‘. - N—
£
(@]
é ]
= ovssovetsrasriiry
£ -0,02-
©
_0104 T T T T T T T T T T T T 1
50 100 150 200 250 300 350
T[°C]

Abbildung 4.2: Thermogravimetrische Analysen von PEMA zeigen, dass sich
bereits bei T' ~ 170 °C Massenverdnderungen feststellen lassen. Aufgetragen ist die
Masseninderung um Anderungen in der Probenmasse besser sichtbar zu machen.
Es wurden pulverférmige (PEMA(30,6)) und zuvor geschmolzen und gepresste
Proben (PEMA(135,7)) untersucht.

Da die Thermogravimetrie lediglich Aussagen iiber Zersetzungsprozesse zuldsst, bei
denen ein Masseverlust zu beobachten ist, wurden rheologische Versuche bei unter-
schiedlichen thermischen Belastungen durchgefiihrt, die auch Zersetzungsprozesse
ohne einen Masseverlust anzeigen konnen (z.B. Bruch kovalenter Bindungen inner-
halb der Polymerkette). Die mechanische Belastung wurde wéhrend dieser Versuche
gering gehalten (wy/2m = 1 Hz, 79 = 10 %). Es wurde die PEMA Probe mit dem
hochsten synthetisierten Molekulargewicht verwendet, da bei dieser die zu anderen
Proben verhéltnismafig grofiten Veranderungen zu erwarten sind. Rheologische

Versuche tiber einen ldngeren Zeitraum, wie sie in Abbildung 4.3 a), bei unterschied-
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lichen Temperaturen zeigen, dass sich die Module G’ und G” bei Temperaturen
von T' 2 160 °C zersetzen. Ein Kettenbruch fiithrt zu einer geringeren Viskositét
der Polymerschmelze und folglich zu geringeren Modulen. Bei 7" = 170 °C und
T = 180 °C findet dieser Prozess noch so langsam statt, dass ein Erhitzen der
Polymerschmelze auf diese Temperaturen Orientierungsexperimente iiber ~ 2000 s
nicht stark beeinflusst werden. Bei T' = 190 °C verédndert die Polymerschmelze
sich jedoch so schnell, dass Orientierungsexperimente mit Diblockcopolymeren
in diesem Temperaturbereich nicht sinnvoll sind. Die thermische Zersetzung von
PEMA kann zusétzlich durch eine Verringerung des Molekulargewichts und eine
Verbreiterung des PDI festgestellt werden. In Abbildung 4.3 b) ist die Anderung des
PDI von PEMA(135,7) nach dem eben beschriebenen Versuch dargestellt. Wie im
rheologischen Experiment zeigt PEMA(135,7) ab T' = 170 °C eine klar erkennbare

Veranderung.
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Abbildung 4.3: a) Die Module G” und G’ (hier nicht dargestellt) von PEMA(135,7)
sinken tuber die Versuchsdauer von 1 h (unter Stickstoffatmosphére). 79 = 10 %,
wy/2m = 1 Hz. Eine scharfe Grenze zwischen Temperaturen, bei denen keine
Veranderungen festgestellt werden kann und Temperaturen, bei denen sich die
Polymerprobe verandert, kann nicht gezogen werden. Bei 170 °C und 180 °C kénnen
bereits Verdnderungen von G” festgestellt werden. Bei 190 °C zersetzt sich das
PEMA so schnell, dass sich G” wéihrend der Dauer des Experiments um etwa
eine Dekade verringert. b) Der Einfluss einer thermischer Belastung fiir 1 h auf
PEMA(135,7) zeigt sich in der Verbreiterung des PDI fiir 7" > 160 °C.

4.1.3 Elektronendichte

Die Massendichte p der Polymere wurde, wie im experimentellen Teil genauer
beschrieben, bestimmt (Abschnitt 6.2.5). Die Bestimmung von p iiber das Volumen
eines Polymerzylinders und dessen Gewicht fithren bei Raumtemperatur zu ppg =
1.03 £ 0.01 g cm™. Das Verdrangen von Wasser bei Raumtemperatur in einem
Pyknometer fithrt zu pps = 1.031 g cm™. Im Rahmen der Messgenauigkeit der
beiden Methoden, ergaben diese nahezu die gleiche Dichte (pps = 1.03 g cm™). Die

Elektronendichte p, kann wie in Gleichung 4.2 berechnet werden.

PN Ny pNe
= = 602.3
M M

Pe (4.2)
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Hierbei ist p die Massendichte des Polymers, N, ist die Gesamtzahl an Elektronen
in einer Monomereinheit, N4 ist die Avogadrozahl und M ist das Molekulargewicht
der Monomereinheiten.

Die fiir Polystyrol gemessene Dichte p ist etwa 2,3 % niedriger als in der Literatur
berichtet ( ppgue = 1,054 g ecm>[124]). Die fiir P2VP, PEMA und PpMS erhaltenen
Werte sind ppoyp = 1.13 g cm™, ppayp = 1.13 g em™, pppya = 1.11 g em™ und
pppms = 0.98 g cm™. Die Dichte p und daraus resultierende Elektronendichte
pe sind in Tabelle 4.2 zusammengefasst. Diese sind fiir Streuexperimente, wie
SAXS entscheidend, da Streuung durch eine Anderung der lokalen Elektronendichte

hervorgerufen wird.

Tabelle 4.2: Massendichte p bei Raumtemperatur und Elektronendichte p, bei
Raumtemperatur einiger Homopolymere, die in dieser Arbeit verwendet wurden
oder fiir zukiinftige Diblockcopolymere in Betracht gezogen werden kénnen. a)
p wurde durch das Verdrangen von Wasser in einem Pyknometer bestimmt.b)
p wurde durch die Masse und das Volumen eines Polymerzylinders bestimmt.
Die Elektronendichte p, wurde durch p und die Anzahl der Elektronen in einer
Monomereinheit berechnet

Polymer | p Pe
[g cm™] | [e” nm™]
PS 1.03 2+P) | 333.6
PpMS | 1.01 331.4
PEMA | 1.11 2P | 363.2
PMMA | 1.16 " 335.0
P2VP | 1.132tP) | 362.5
P4VP | 1.13 P 362.5

4.2 Morphologiebestimmung mittels SAXS

Um die durch Scherexperimente erhaltene Orientierung in einem Rontgenstreuex-
periment untersuchen zu kénnen, muss diese Orientierung bis zu dem Rontgen-
streuexperiment erhalten bleiben. Aufgrund der Glastemperaturen der verwendeten

Polymere weit iiber Raumtemperatur ist eine Lagerung der erstellten Proben
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bei dieser unbedenklich. Im folgenden wird die Morphologiebestimmung der PS-
b-P2VP Diblockcopolymere beschrieben, da dieses Polymersystem wegen seines
Elektronendichteunterschieds fiir SAXS-Experimente geeignet ist. Alle ex-situ un-
tersuchten Proben wurden an einem Hecus S3-Micro Rontgengerat durchgefiihrt
(vgl. Abschnitt 6.3.1, Seite 157), welches in Abbildung 4.4 schematisch dargestellt

ist.

Strahlquelle

Kollimator

Detektor

Beamstop

Abbildung 4.4: Schematischer Aufbau des Rontgenexperiments. Der Rontgen-
strahl wird durch das Kollimationssystem fokussiert. Der von der Probe gestreute
Strahl wird von einem 2D-Detektor detektiert. Der Beamstop verhindert eine
Schédigung des Detektors durch den Priméarstrahl.

Proben orientierter Diblockcopolymere wurden aus dem Randbereich der Polymer-
scheiben entnommen, da in diesem Bereich die hochste Deformation ~;oxe; herrscht
und nahe der in rheologischen Experimenten angegeben Deformation 7, liegt.

Im Vorfeld der Orientierungsexperimente wurden Kleinwinkelrontgenstreuexperi-
mente an den ungescherten Diblockcopolymerproben durchgefiihrt. Die Langperiode
L bzw. die Lamellendicke d (L = dpock1 + dBiock2) nimmt mit dem Volumen der
unterschiedlichen Polymerblocke zu. Simulationen haben gezeigt, dass die Lamellen-
dicke proportional zu einer statistischen Segmentlénge a, dem Polymerisationsgrad
N und dem Flory-Huggins Parameter x (d oc aN??y) ist[133, 134, 135]. Da das
Volumen direkt proportional zum Molekulargewicht bzw. dem Polymerisations-
grad N der Blockcopolymere ist, kann die Lamellendicke in Abhédngigkeit des
Molekulargewichts aufgetragen werden, wobei eine Steigung von 2/3 erwartet
wird. Fir sdémtliche PS-6-P2VP Proben sind in Abbildung 4.5 log(d) gegen log(N)

aufgetragen.
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Abbildung 4.5: Die Lamellendicke d ist vom Polymerisationsgrad N%% abhingig.
Die Probe PS-b6-P2VP mit N = 147 zeigt Phasenseparation, wohingegen bei N =
120 keine Phasenseparation mehr festgestellt werden kann.

Unterhalb des Polymerisationsgrads von N = 147 (PS(7,3)P2VP(8,2)) kann wegen
des geringen YN keine Phasenseparation festgestellt und folglich kein L bestimmt
werden. So zeigt die Probe PS(6,1)P2VP(6,7) (VN =~ 120) beispielsweise keine
Phasenseparation. Aus Berechnungen, die eine Phasenseparation ab yN = 10,5
voraussagen und dieser Beobachtung kann 0,07 < y < 0,09 abgeschétzt werden,
was nahe des etablierten Wertes von 0,1 fiir die Kombination von PS und P2VP liegt
[59, 136, 137]. Die Abhéngigkeit vom Polymerisationsgrad bzw. Molekulargewichts-
abhangigkeit von o 0,68 liegt nahe des aus Simulationen erwarteten Werts von
2/3, der fiir Blockcopolymere mit starker Phasenseparation bestimmt wurde [60].
Experimentell wurden dieser fiir PS-b-PI (o< N2/3) [138] gefunden. Fiir PS-b-P2VP
(o< N96%) [139] wurde experimentell eine etwas geringere Abhéngigkeit gefunden,
wie es auch in dieser Arbeit festgestellt wurde. Auch fir andere lamellare Block-
copolymersysteme wie AB-Graftcopolymere aus PS und P2VP konnten &hnliche
Abhéngigkeiten gefunden werden (oc N%99) [140].

Die Bestimmung der lamellaren Morphologie der PS-6-P2VP Blockcopolymere ist
anhand der Probe PS(22,6)P2VP(16,7), welche einen Volumenanteil von PS ¢pg ~
0,6 besitzt, dargestellt. In Abbildung 4.6 ist eine aus einem 2D Diffraktogramm
erhaltene 1D Darstellung der Streuintensitat I dargestellt. Durch ¢pg = 0,6 besitzt
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diese Probe asymmetrisch dicke Lamellen, weswegen Braggreflexe auch bei geraden
Vielfachen des ersten Braggreflexes g sichtbar sind. Aus dem ersten Braggreflex bei
go = 0,206 nm~! kann eine Ausdehnung der Langperiode von 30,5 nm bestimmt
werden. Der zweite Braggreflex konnte, als Schulter des ersten Reflexes, bei 2¢) =
0,413 nm~! gefunden werden. Wie erwartet tritt der Reflex bei 3¢y mit einer
hoheren Intensitat auf. Maxima bei 4¢gy und 5gg konnten ebenfalls gefunden werden.
Jedoch zeigten diese Maxima eine nur sehr geringe Intensitdt. Die Maxima dieses
Streuexperiments sind in Tabelle 4.3 zusammengefasst. In Abbildung 4.7 ist das
1D Diffraktogramm von PS(32,0)P2VP(32,8) mit ¢pg ~ 0,5 gegeniibergestellt.
Man kann wegen der symmetrischen Lamellen ist hier kein Maximum bei geraden

Vielfachen von ¢y zu erkennen.

Tabelle 4.3: Bei einem Streuexperiment der Probe PS(22,6)P2VP(16,7) (¢ps ~
0,6) gefundene Maxima. Die Probe wurde unter 7" = 180 °C, w; /27 = 1 Hz, vy =
50 % fiir t = 7 h orientiert.

Maximum Qo 2q0 | 390 | 4qo 9qo
Position [nm™] | 0,21 | 0,41 | 0,64 | 0,85 | 1,07

Die geringe Intensitéit der Maxima hoherer Ordnung lasst auf unscharf voneinander
getrennte Mikrophasen schlieflen. Fiir die Probe PS(22,6)P2VP(16,7) (N ~ 375)
wird mit xy = 0,1 genauso wie fur PS(32,0)P2VP(32,7) (N ~ 620) nur eine
mittlere Phasenseparation erwartet, da xN = 37,5 (PS(22,6)P2VP(16,7)) bzw. 62,0
(PS(32,0)P2VP(32,7)) erhalten wird.
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Abbildung 4.6: 1D Darstellung der Streuintensitét der Probe PS(22,6)P2VP(16,7)
mit ¢ps ~ 0,6 nach Orientierung der Lamellen unter LAOS Bedingungen (w; /27
=1 Hz, v =50 %, T = 180 °C, t = 7 h). Aufgrund der Asymmetrie in der
Lamellendicke sind Maxima bei geraden Vielfachen von ¢y zu beobachten.
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Abbildung 4.7: 1D Darstellung der Streuintensitat der Probe PS(32,0)P2VP(32,8)
mit ¢pg ~ 0,5 nach Orientierung der Lamellen unter LAOS Bedingungen (w; /27
= 0,1 Hz, 7o = 100 %, T = 180 °C, t ~ 1,5 h). Aufgrund der Symmetrie in der
Lamellendicke sind keine Maxima bei geraden Vielfachen von ¢y zu beobachten.
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4.3 Bestimmung des Ordnungs-Unordnungs-Uber-
gangs

Die Bestimmung des Ordnungs-Unordnungs Ubergangs an einer bestimmten Tempe-
ratur Tppr kann zum Einen helfen das simulierte Polymersystem dem experimentel-
le System anzupassen, andererseits ermoglicht das Erhitzen einer Polymerschmelze
iiber Topr das Loschen einer Vororientierung. Bei der Kenntnis einer Ubergang-
stemperatur eines Polymers mit bekanntem N und yN = 10,5 am Ubergang zu
einer homogenen Schmelze, kann x bei dieser Temperatur berechnet werden. Bei
mindestens zwei solcher Ubergénge verschiedener Proben kénnen, wie im Anhang
genau aufgefiihrt(A.2.1), sogar die Parameter A und B zur temperaturabhdngigen
Beschreibung von y (y = A — %) berechnet werden. In dieser Arbeit konnte Topr
jedoch nur fir die Probe PS(8,4)P2VP(8,6) festgestellt werden.

Rheologie

Falls eine beliebige Blockcopolymerschmelze erhitzt wird, verringern sich dabei
das Speichermodul G' und das Verlustmodul G” kontinuierlich, jedoch zeigt die
Schmelze beim Ubergang von einer phasenseparierten zu einer homogenen Schmelze
(xN = 10,5) ein davon abweichendes Verhalten. Bei diesem Ubergang verschwindet
die raumliche Trennung zwischen den verschiedenen Polymerblocken und die Module
G" und G" zeigen durch eine drastische Abnahme diesen Ubergang an.

Fiir die Probe PS(8,4)P2VP(8,6) konnte Topr in rheologischen Experimenten als
Schnittpunkt zweier Annaherungsgeraden an G’ und G”, wie in Abbildung 4.8
dargestellt, bestimmt werden. Die erste Linie wurde durch das anpassen einer
Gerade an 10 Datenpunkte in einem Temperaturbereich von 210 - 220 °C durch
ein Polynom erster Ordnung erhalten. Diese Daten besitzen einen ausreichenden
Temperaturabstand zu Topr um eine lineare Anndherung zu rechtfertigen. Die
Daten mit der merklich gréfiten Anderung von G’ und G” (3 Datenpunkte) wurden
ebenso angendhert und Topr wurde als Temperatur des Kreuzungspunkts der
beiden Geraden bei 226.4 °C fiir mehrere Heiz- und Kiihldurchlédufe bestimmt.
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Abbildung 4.8: Bestimmung von Tppr der Probe PS(8,4)P2VP(8,6) als Schnitt-
punkt zweier Annadherungsgeraden an die Daten im Temperaturbereich 210 -
220 °C und den steilen Abfall von G”. Die Probe wurde bei v = 1 %, wy/27
= 6,3 Hz und einer Temperaturinderungsrate von AT = 1 K min™! gemessen. Zur
besseren Lesbarkeit ist nur ein Heizdurchlauf dargestellt. Topr wurde durch vier
Messungen bei 226,4 °C bestimmt. Die Grafik ist adaptiert aus [48].

DSC

Der Ubergang erster Ordnung zwischen dem geordneten Zustand und der homo-
genen Schmelze kann durch Extrema des Warmeflusses in DSC Experimenten
festgestellt werden. (Abbildung 4.9) [141]. Jedoch fithren verschiedene Temperatur-
anderungsraten zu unterschiedlichen Werten fiir T pr, die sich bei Verringerung der
Rate einander anniahern. Die Ergebnisse fiir die am nachsten zusammen liegenden
Werte fiir Topr wurden mit Raten von 5 K min™' realisiert. Bei niedrigeren Ande-
rungsraten konnte das Signal der Probe nicht mehr vom Rausch der Basislinie der
Messung unterschieden werden. Die Temperaturinderungsrate wurde auf 0 K min*
extrapoliert, was beim Heizen der Probe PS(8,4)P2VP(8,6) zu einem extrapolierten
Wert fir Topr von 2295 °C und beim Kiihlen zu einem Wert von 227.7 °C fiihrte.
Es wurden endotherme und exotherme Extrema nach dem ersten Heizlauf, der die

thermische Vorgeschichte der Probe l6scht, verwendet um Tppr zu bestimmen.
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Abbildung 4.9: Bestimmung von Topr der Probe PS(8,4)P2VP(8,6) durch War-
meflusskalorimetrie. Der Ubergang zur homogenen Schmelze bzw. phasenseparierten
Schmelze, wurde bei 233,0 & 0,1 °C in mehreren Heizlaufen und bei 2274 + 0,1 °C in
mehreren Kiihlliufen mit einer Temperaturdanderungsrate von 5 K min™ bestimmt.
Die Grafik ist adaptiert aus [48].

SAXS

Da es beim Erhitzen einer Polymerschmelze von T' < Topr zu T > Topr zu
einer Auflosung der Phasengrenze kommt, verringert sich das Streusignal in SAXS-
Experimenten und der Ubergang einer phasenseparierten zu einer homogenen
Schmelze kann in Rontgenstreuexperimenten beobachtet werden. Dies ist in Ab-
bildung 4.10 dargestellt. Es kommt zu keiner Verdnderung der Orientierung. Der
Phaseniibergang kann etwa bei der gleichen Temperatur beobachtet werden wie in

rheologischen Messungen.
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Abbildung 4.10: Bestimmung des Tppr durch SAXS. Im Gittermodell ist die
Streuintensitat I in Abhéngigkeit des Streuwinkels ¢ und der Temperatur 1" dar-
gestellt. Der Ausschnitt zeigt I wiahrend des Erhitzens der Polymerschmelze tiber

Topr, der hier bei ~ 226 °C gefunden wird.

4.4 Rheologische Eigenschaften im linearen Be-
reich

Um die Besonderheiten des Flielverhaltens der Blockcopolymere besser verstehen
zu konnen wurden zunéchst die Flieeigenschaften der Homopolymere untersucht.
Das frequenzabhéngige Verhalten der Polymerschmelzen von PS und P2VP ist
exemplarisch in Abbildung 4.11 gegeniibergestellt. Als Referenztemperatur wurden
fir beide Polymere Tg.r = 160 °C gewahlt. Es wurden lineare Polymere mit
ahnlichen Molekulargewichten verglichen. Die Kurven lassen sich beide in die drei

Bereiche FlieBzone, Gummiplateau und Ubergangszone zur Glaszone unterteilen
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(vgl. Abbildung 2.15 im theoretischen Teil dieser Arbeit). Sowohl G’ als auch
G” von PS und P2VP in der FlieBzone verlaufen nahezu parallel zueinander
(Ghog X Wi, Glogyp < wi™ Gl ox W' Gl p x wP™). Abweichungen konnen
unter anderem durch den Unterschieden im Molekulargewicht erklért werden. So
resultiert eine Erhohung des Molekulargewichts in hoheren Relaxationszeiten und
einer Uberschneidung von G’ und G” bei geringeren Werten von w; /27, wie es
in Abbildung 4.11 zu sehen ist. Die aus den Kreuzungspunkten von G’ und G”
berechneten langsten Relaxationszeiten T sowie Segmentrelaxationszeiten 7, sind
tabellarisch im Anhang zusammengefasst (Abschnitt A.2), wie auch die aus den

Masterkurven berechneten Verschlaufungsmolekulargewichte. Diese lassen sich

geméll M, = gﬁT berechnen und besitzen einen durchschnittlichen Wert von
M, ps ~ 24100 g mol™ fiir PS, M. poyp =35900 g mol ™ fiir P2VP und M. ppna =
10 100 g mol™! fiir PEMA. Zu ihrer Berechnung wurde eine Dichte von p = 1,05 i

fiir Polystyrol [105], von p = 1,14 %3 fiir P2VP [63, 142] und von p = 1,11 45 fiir
PEMA verwendet.

108

G" PS

107

108

108 G’ =G bei 0,345 Hz (PS)
102 0,101 Hz (P2VP)
10

LA | ALY | LR | ALY | LR | LR | LR | T
10°3 107? 10? 10° 10t 107 108 10* 10°
way [Hz]

Abbildung 4.11: Uberlagerung der frequenzabhingigen Modulen von PS und
P2VP eines dhnlichen Molekulargewichts (PS(104,8) M,, = 107 800 g mol!, PDI
= 1,03, P2VP(107,9) M,, = 135900 g mol™*, PDI = 1,16) Tx.; = 160 °C. PS und
P2VP zeigen ein ahnliches rheologisches Verhalten.

Das frequenzabhéangige rheologische Verhalten einer Homopolymerschmelze (PS)

ist dem einer Diblockcopolymerschmelze in Abbildung 4.12 gegeniibergestellt. Die
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verglichenen Polymere besitzen dhnliche Molekulargewichte und Molekulargewichts-
verteilungen (PS(76,7) M, = 78700 g mol?, PDI = 1,03; PS(32,0)P2VP(32,8)
M,, = 71900 g mol!, PDI = 1,11), sodass Unterschiede grofitenteils auf das Vor-
handensein von Grenzflichen zwischen den Lamellen und zwischen unterschiedlich
orientierten Doménen zuriickzufiihren sind. Deutliche Unterschiede zeigen sich im
Bereich der Fliezone. Zum Einen sind G’ und G” hier weniger stark von wiar
abhangig, was auf eine durch die Grenzflichen eingeschrankte Relaxation der Poly-
merketten zuriickzufithren ist (PS(76,7) G’ o< wi™®®, G” o< wi™; P(32,0)P2VP(32,8)
G’ und G” o w™)[114]. Zum Anderen kommt es bei way ~ 0,01 Hz im gezeigten
Beispiel zu einem weiteren Kreuzungspunkt der Module. Das verdnderte Rela-
xationsverhalten duflert sich in letztendlich in einer deutlich erhohten léngsten
Relaxationszeit 7 in der Blockcopolymerschmelze (7pg &~ 0,645 S; Tps_p_povp &
125,205 s).

108
G" PS
107 — G'PS
] G" PS-b-P2VP
o - - G'PS-b-P2VP
.5‘_i, 10°
L] 10*
o

G’ =G bei 1,55 Hz (PS)

108
0,0078 Hz (PS-b-P2VP)
10?
101 T AL | LR | LR | LR | LA | LN | LAY |
1072 10? 10° 10! 10? 10° 10* 10°
way [Hz]

Abbildung 4.12: Uberlagerung der frequenzabhingigen Modulen von PS und
PS-b-P2VP eines dhnlichen Molekulargewichts (PS(76,7)M,, = 78 700 g mol™* PDI
= 1,03, PS(32,0)P2VP(32,8) M,, = 71900 g mol* PDI = 1,11) Tg.; = 160 °C.
Besonders in der FlieBzone sind Unterschiede im Verhalten der Polymerschmelze zu
beobachten. Die Messungen der Diblockcopolymerschmelze erfolgten alle unterhalb

Topr-
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4.5 Dielektrische Eigenschaften

Um experimentelle Parameter zur spateren Verfolgung der Orientierungsexperi-
mente zu ermitteln und gegebenenfalls Unterschiede zu den Diblockcopolymeren zu
finden, wurden zunéchst dielektrische Messungen an nicht gescherten Homo- und

Diblockcopolymeren, an einem Versuchsaufbau wie in Abbildung 4.13, durchgefiihrt.

a) Signalgeber b)

Rheometer Q Ofen _\

H
| bA
A
W

(oszillatorische Bewegung)

keramische Isolierung

Messplatte

Schraube um
Messplatte mit
Kabel zu verbinden

-%I-E

LT,

Kabel

Dielektrischer Analysierer Schraube

Aussparung fur
Thermosensor

Abbildung 4.13: a) Versuchsaufbau der Dielektrischen Messung b) Detailansicht
der verwendeten Geometrie [84].

Wie in Kapitel 2.5 bereits erldutert, wird mit der dielektrischen Spektroskopie
das Relaxationsverhalten von Polymeren untersucht. Hierbei konnen die Polymere
nach W.H. Stockmayer in drei verschiedene Klassen unterteilt werden (vgl. Abbil-
dung 4.14 auf Seite 70)[143].

Typ A Bei diesem Typ liegt der Dipolvektor entlang des Polymerriickgrats. Die
Summe iiber alle Dipolkomponenten entspricht bei dieser Gruppe dem Kettenen-
dabstand des Polymerknéuels. Die dielektrische Spektroskopie ermoglicht somit die
Bewegung der gesamten Kette zu verfolgen. Ein Beispiel fiir ein Polymer diesen
Typs ist 1,4-cis-Polyisopren.

Typ B Der Dipolvektor der Polymeren diesen Typs liegt senkrecht zu ihrem
Riickgrat. Polystyrol, Polyvinylchloric und Poly(4-vinylpyridin) sind Beispiele fir
Polymere diesen Typs.
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Typ C Polymere diesen Typs besitzen ein Dipolmoment in den Seitengruppen.
Die dielektrische Spektroskopie ermoglicht eine Differenzierung der Seitengruppen
und eine Untersuchung ihrer Dynamik. Polyacrylate und Polymethacrylate kénnen

dieser Gruppe zugeordnet werden.

— \ — \ \ /‘ ‘\v l" “1 ?{7‘_’
78 WA NV ANVARNY YN
- TN 4
Typ A Typ B Typ C

Abbildung 4.14: Die drei unterschiedlichen Polymertypen nach Stockmayer [144,
143]. Typ A: Der Dipolvektor liegt entlang des Polymerriickgrats. Typ B: Der
Dipolvektor liegt senkrecht zum Polymerriickgrat. Typ C: Der Dipolvektor befindet
sich in den Seitengruppen.

Das Polystyrol kann somit klar dem Typ B zugeordnet werden. Das Poly-2-
vinylpyridin besitzt ein, wie fiir ein Typ C Polymer iibliches, Dipolmoment an einer
drehbaren Seitengruppe [143]. Ein Umklappen des Pyridinrings ist in Abbildung 4.15
dargestellt. Trigonometrischen Uberlegungen zu Folge resultiert aus diesem schnel-
len Umklappen (vgl. Umklapprate von PS bei T' = T, ~ 100 — 1000 MHz [145])
ein Dipolmoment /i, welches dem halben Dipolmoment des Pyridins entspricht
(cos(60) - fI) und senkrecht zum Polymerrickgrat ausgerichtet ist. Aus diesem Grund
kann P2VP als eine Mischung aus einem Typ B und Typ C Polymer aufgefasst
werden.

Polymere des Typs B besitzen nur einen sogenannten a-Mode. Dieser ist unab-
héngig vom Molekulargewicht des Polymers [147], wie es in Abbildung 4.16, in
der der dielektrische Verlust ¢”(w;) der Polymerproben PS(55,6) und PS(75,9)
gegeniibergestellt ist, zu erkennen ist. So liegen die Maxima der Proben PS(55,6)
und PS(75,9) in Abbildung 4.16 beispielsweise nur wy /274 < 1100 Hz auseinander.
Das Molekulargewicht zeigt im Vergleich der PS Proben lediglich einen Einfluss auf
den Maximalwert von €”(w;). Bei steigenden Temperaturen sind die Segmentbewe-
gungen der Ketten schneller, weswegen die Maximalwerte zu hoheren Frequenzen

verschoben sind.
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Abbildung 4.15: Monomereinheit des P2VP. Das Umklappen des Pyridinrings um
¢ = 180 ° resultiert in einem um einen Faktor 2 geringeren effektiven Dipolmoment,
welches senkrecht zum Polymerriickgrat ausgerichtet ist [146].

101 5

] —— PS(55,6) 130 °C
; —— PS(55,6) 140 °C
¥ PS(55,6) 150 °C
- - - PS(75,9) 130 °C
- - - PS(75,9) 140 °C
- - - PS(75,9) 150 °C

o = - -

10

T T T T T Tt
10* 102 108 104 10° 10° 107
@ 1121 [HZ]

Abbildung 4.16: Dielektrischer Verlust £”(w;) im dielektrischen Frequenzbereich
w1 /27 gier = 10-107 Hz fiir die Temperaturen 7' = 120-180 °C. Das Maximum des
dielektrischen Verlusts ”(w;) zeigt keine Molekulargewichtsabhéangigkeit, sondern
nur eine Temperaturabhiangigkeit (vgl. TTS in Abschnitt 2.3.2 ab Seite 27) [147].
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Der dielektrische Verlust ”(wy) wurde frequenzabhéangig fiir die Homopolymere
PS, P2VP und fiir das Blockcopolymersystem PS-b-P2VP bei verschiedenen Tem-
peraturen ermittelt. Der frequenzabhangige dielektrische Verlust ¢” von P2VP
bei verschiedenen Temperaturen und aus den dielektrischen Messungen ermittel-
te Relaxationszeiten sind im Anhang zusammengefasst(A.2). Das fiir die Probe
PS(8,4)P2VP(8,6) bei Temperaturen zwischen 120 °C und 180 °C ermittelte " (wy)
ist in Abbildung 4.17 dargestellt. Aus diesem koénnen dielektrische Frequenzen
wgier fr spatere Orientierungsexperimente bei Temperaturen 1" > 180 °C ermittelt

werden, bei denen £”(w;) ein Maximum besitzt.

—— 120 °C 108
102 — 130 OC —_ 105
140 °C T 10°
— 150 °C '_?é ,
10° 160 °C $10
——170 °C 102
o —— 180 °C 10t
= 120 140 160 180
©w 100 T[°C]
101 w
10-2 1 R | R | R | R | A | A | A |
10° 10t 10 10° 104 10° 108 10’
o 4im[HZ]

Abbildung 4.17: Dielektrischer Verlust €”(w;) der Probe PS(8,4)P2VP(8,6) im
dielektrischen Frequenzbereich wg;e; = 10-107 Hz fiir die Temperaturen 7' = 120-
180 °C.

In Abbildung 4.18 sind die dielektrischen Relaxationszeiten 7y, fiir das Diblock-
copolymer PS-0-P2VP abgebildet. Die Relaxationszeiten sind invers proportional
zur Temperatur gemiB 74, oc 7973, Ein Vergleich mit den Relaxationszeiten der
Homopolymere PS und P2VP zeigt, dass 74 durch die Grenzflache zwischen den
beiden Polymerblocken hochstens minimal verdndert wird. Dies ist zu erwarten,
da eine Verbindung zweier Polymerblocke keinen Einfluss auf das Dipolmoment
senkrecht zur Polymerkette besitzt. Der Vergleich des PS mit dem P2VP, sowie
dem PS-b-P2VP zeigt, dass das durch den Stickstoff im 2VP erhohte Dipolmoment

in einem hoheren Maximalwert von €/ (w;) resultiert. Bei PS liegt dieser im

max
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Bereich von 5 — 7 - 1072 (fiir die untersuchten Proben) wohingegen er bei P2VP
mit 0,5 - 1 um etwa zwei Dekaden hoher liegt. Das Blockcopolymer PS-b-P2VP
zeigt mit €7 (wy) ~ 0,2 - 0,3 einen dielektrischen Verlust, der eher dem des P2VP
entspricht und bei einer zu den Elektroden senkrechten Ausrichtung der Lamellen

weiter erhoht werden kann.

104 [ ]

®  PS-b-P2VP
10° e PS
A P2VP
7y 2
é 10
& 10
10°
|
10+ T T T T T T T
120 130 140 150 160 170 180
T[°C]

Abbildung 4.18: Aus den Maxima von ¢”(w;) berechnete dielektrische Relaxati-
onszeiten 74, des Diblockcopolymers PS-6-P2VP. Die Grenzfldche zwischen den
Polymerblocken zeigt keinen grofien Einfluss auf 74;. Die Gerade verdeutlicht die
Proportionalitét 74 oc 77573 von PS-b-P2VP.
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4.6 Vergleich von Experiment und Simulation

In rheologischen Experimenten und Computer Simulationen sind unterschiedliche
Groflen zugénglich. Die Viskositdt von Polymerschmelzen, mit einem Fokus auf
die Dynamik der beiden Polymerblécke, ist jedoch in beiden Methoden zuganglich.
Das Ziel des Vergleichs von Experiment und Simulation besteht darin die Simula-
tionsparameter so einzustellen, dass das Experiment optimal abgebildet werden

kann.

Viskositidt in Computer Simulationen

Um die Viskositéit in Computer Simulationen zu bestimmen, wird das Reverse Non
Equilibrium Dynamics Molecular Dynamics(RNEDMS) Schema, dass von Miiller-
Plathe entwickelt wurde, verwendet. In dieser Methode wird einen festgesetzter
Impulsfluss j, auf das System angewendet. Die Viskositat n wird durch Messung

der Steigung + des resultierenden Geschwindigkeitsprofils bestimmt.

n=Jn/" (4.3)
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—— Homopolymere IAyDPD =0 y
0,2 1 parallel AyPPP =0 2
—— senkrecht AY°"P =0 X

—— Homopolymere AyPPP = 1/2
parallel AyPPP = 1/2
—— senkrecht Ay°PP = 1/2

0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5

Abbildung 4.19: Gemitteltes Geschwindigkeitsprofil des Systems bei Anwendung
eines konstanten Impulsflusses j,. Der Reibungsparameter vPFP fithrt zu verschie-
denen Geschwindigkeits- und damit verbundenen Viskositatsprofilen. Die Hinter-
grundfarbe stellt den ortsabhéngigen (r) Volumenbruch ¢ der parallel orientierten
Konfiguration dar. Es ist nur eine Hélfte der Simulationsbox mit der Kantenlange
in Z-Richtung L, dargestellt. Die Scherung findet entlang der X-Richtung statt.
Die Grafik ist adaptiert aus Quelle[48].

Wegen des vergleichenden Charakters in der Computersimulation, werden alle Ergeb-
nisse fiir Viskositdtsmessungen auf eine Viskositat 7, einer Homopolymerschmelze
mit dem Reibungsparameter yPP = 1 normalisiert. Fiir eine Homopolymerschmel-
ze kann die Viskositiat durch den Reibungsparameter yPFP eingestellt werden. Bei
groBerem vPYP findet ein erhéhter Impulsaustausch benachbarter Partikel statt, was
durch diese erhohte Kopplung der Partikel in einer hoheren Viskositat resultiert.

Abbildung 4.19 zeigt das Geschwindigkeitsprofil in Bezug auf die Referenzviskositét
APFD = 1,0. Abbildung 4.20 zeigt das Ergebnis fiir unterschiedliche 4P*P und
zeigt damit die Zunahme der Viskositat als Funktion des Reibungsparameters
APPD . Somit sind unterschiedliche Mobilitidten fiir Schmelzen mit den gleichen

statischen Eigenschaften durch Variation von 4PFP erhaltbar. Dies ist eine Folge
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Abbildung 4.20: Viskositit als Funktion des Reibungsparameters yP*P. Wie
erwartet erhoht sich die Viskositédt linear mit der Reibung. Ein weiterer Einfluss
liegt in der Orientierung der Lamellen. Die Grafik ist adaptiert aus [48].

des vergroberten Modells, bei dem Reibung hauptsachlich durch den Thermostaten
erzeugt wird.

Abbildung 4.20 zeigt aulerdem die Viskositiat zweier Konfigurationen eines Diblock-
copolymers. Die senkrechte Konfiguration besitzt hierbei genau die gleiche Viskositat
wie die Homopolymere. In der parallelen Konfiguration, die bei den Simulationsbe-
dingungen nicht besonders stabil ist (siehe Abschnitt 4.7, Seite 81), ist die Viskositét
deutlich erhoht.

Die senkrechte Konfiguration zeigt in Abbildung 4.19 ein lineares Geschwindig-
keitsprofil ahnlich wie die Homopolymere. Die beiden Profile tiberlappen sogar
so weit, dass es schwer fallt zwischen diesen zu unterscheiden. In beiden Konfigu-
rationen kreuzt das Geschwindigkeitsprofil die Grenzflichen zwischen Lamellen
nicht, was die dhnlichen Eigenschaften erkldrt. Im Gegensatz dazu schneidet der
Schergradient die Grenzflache zwischen Lamellen in der parallelen Konfiguration.
An Kreuzungspunkten mit Grenzflaichen werden die unterschiedlichen Viskositéten
der Grenzfliche und dem Inneren der Lamelle klar ersichtlich. Der Impuls kann

leichter tiber die Grenzflache transportiert werden, was diese viskoser macht. An der
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Grenzfliche édndert der Geschwindigkeitsgradient 4 sein Vorzeichen (Abbildung 4.19,
Seite 75).

Die zwei unterschiedlichen Regionen unterschiedlicher Mobilitaten in der parallelen
Konfiguration vergrofiert die Viskositat um einen Faktor > 2 verglichen mit Homop-
olymeren und der senkrechten Konfiguration. Die Simulation sagt voraus, dass eine
stark unterschiedliche Mobilitat in den beiden Blocken die Viskositat des Systems
verringern kann. Diese Reduktion der Viskositét trifft fiir die parallele Konfigurati-
on zu, welche eine signifikant hohere Viskositat als die senkrechte Konfiguration
und eine Homopolymerschmelze der beiden Komponenten A und B besitzt. In der
Simulation gibt es keinen Unterschied in der Viskositiat zwischen der senkrechten
Konfiguration und Homopolymerschmelzen, da der Geschwindigkeitsgradient in
beiden Féllen keine Grenzflachen zwischen Lamellen schneidet. Im Experiment liegt

die Viskositdt hoher als durch die Simulation vorausgesagt, was auf eine

Anpassung der Simulationsparameter durch rheologisch bestimmte Fak-

toren

Um lediglich die Mobilitat der unterschiedlichen Polymerblocke untersuchen zu
konnen ist es wichtig, dass diese kurz genug sind um nicht zuséatzlich noch verschlauft
vorzuliegen. Andernfalls wiirden die topologischen Effekte der Verschlaufungen die
Analyse der Mobilitat storen. Weiter wurden fiir den Vergleich der tatsédchlichen
Homopolymere dhnliche Molekulargewichte der unterschiedlichen Proben gewéhlt.
Auf diesem Weg soll der Einfluss des Molekulargewichts auf die Viskositat minimiert
werden. Zudem ist dies nahe der experimentellen Situation der Blockcopolymere, bei
der die zwei miteinander verbundenen Polymerblocke einen ahnlichen Volumenanteil
aufweisen miissen um Lamellen formen zu kénnen.

Experimentell wurde der Absolutwert der komplexen Viskositit der Homopolymer-
schmelzen in dynamischen Experimenten mit variierender Frequenz bestimmt, wie
in Abbildung 4.21 dargestellt. Der Absolutwert der komplexen Viskositat | n* |
zu niedrigen Frequenzen hin, bis ein Plateauwert 7, erreicht wurde. Dieser wurde
unterhalb w; = 40 bis 60 rad s, je nach Polymerprobe, erreicht. Dieses expe-
rimentell bestimmte 1y, wurde weiter mit Ergebnissen der Computersimulation

verglichen. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.21 zusammengefasst. Zusétzlich
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sind die erhaltenen Werte in Tabelle 4.4 zusammengefasst.
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Abbildung 4.21: Bestimmung der Nullscherviskositéit 1y in rheologischen Experi-
menten mit einer Deformation von 79 = 10 % bei einer Temperatur von 7' = 140 °C.
Die schwarze, senkrechte Linie zeigt an welche Werte zur Ermittlung des Plateau-
werts 79 verwendet wurden. Die erhaltenen Werte sind als Geraden eingezeichnet.
Die Grafik ist adaptiert aus [48].

Es wird sich auf zwei Kombinationen von Polymeren fiir Diblockcopolymere be-
schriankt: PS-6-P2VP und P2VP-b-PEMA. Bei PS-0-P2VP besitzt PS und bei
P2VP-b-PEMA besitzt P2VP die relativ niedrigere Viskositét ng.

Die niedrigere Viskositat wird als Bezug verwendet und die erhaltenen Viskositaten
werden auf diese Referenzviskositét 7,..f normiert. Aus experimentellen Griinden ist
das Molekulargewicht der Polymerproben nicht identisch. Fiir den unverschlauften
Fall kann angenommen werden, dass die Viskositédt linear mit dem Molekular-
gewicht skaliert, weswegen die Viskositdten weiter normalisiert werden kénnen
(n/Neet - MET/M,,). In der Computersimulation hingt die Viskositit linear vom

Reibungsparameter PFP

ab. Der niedrigste sinnvolle Reibungsparameter bei dem
Rouse-Dynamiken erhalten werden, ist in der gegebenen Situation y°*P = 0.5. In
der Computersimulation wird dieser Wert der Reibung als Referenz verwendet 7,

Wegen der linearen Abhéngigkeit wird eine lineare Regression verwendet um die
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Abbildung 4.22: Vergleich der experimentellen und mittels DPD simulierten
Viskositdten, normalisiert auf das jeweilige Bezugssystem. Die lineare Anpassung
zeigt, welche Werte der Reibung vPPP benédtigt werden um die experimentelle
Situation der beiden unterschiedlichen Diblockcopolymere nachzustellen. Die Grafik
ist adaptiert aus [48].

folgende Funktion anzunahern.

n(y°"P) /ey = A-4PPP + B. (4.4)

Die erhaltenenn Werte sind folgende:
A=114+0.02 und B =0.434+0.02 (4.5)

Mit dieser Relation kann fiir jedes gegebene Verhéaltnis 1)/7,.r das korrespondierende
YPPP = (n/n,e; — B)/A bestimmt werden, um die experimentelle Situation im
DPD Modell der Computersimulation nachzustellen. Die resultierenden Parameter
sind in Tabelle 4.4 aufgefithrt. Obwohl die vorgestellten Polymersysteme keine
identische Viskositaten in den beiden Polymerblécken besitzen, konnen diese mittels
Computersimulation nachgestellt werden. Die Kombinationen von PS mit P2VP

und P2VP mit PEMA vergrofiern die dazu notwendige Rechenzeit jeweils um
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einen Faktor von ~ 2. Zudem ist das Verhéltnis der Blockmobilitdten in beiden
Kombinationen so dhnlich, dass kein voneinander abweichendes Verhalten fir diese

Kombinationen erwartet wird.

Tabelle 4.4: Nullscherviskositat: Vergleich experimenteller Daten bei 7' =
140 °C und Simulation. Fiir beide untersuchten Kombinationen ist der fiir Computer-
simulationen benotigte yPFP angegeben. Das Verhéltnis 4PPP /4PPP gibt den Faktor
an, um den die Rechenzeit durch den Molilitatsunterschied der unterschiedlichen
Polymerblocke zunimmt.

Probe 1 [Pa-s] | 7/Ter | 1/Te - Mgt /My | 472 | APPP [APEP
PS(9,0) 1020 | 1,00 1,00 0,50 1
P2VP(9,5) 1580 | 1,55 1,47 0,90 1,81
P2VP(9,5) 1580 | 1,00 1,00 0,50 1
PEMA(10,6) | 2830 | 1,79 1,70 1,10 2,21
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4.7 Stabilitat der lamellaren Orientierungen

Eine lamellare Konfiguration ist in zwei Dimensionen translationsinvariant. Dies
gilt ebenso fiir einen einfachen Scherfluss. Als Resultat gibt es zwei zueinander
orthogonale mogliche Konfigurationen fiir Lamellen im Scherfluss: Die senkrechte
und die parallele Konfiguration (Abbildung 4.23 a) und c) )

a) c)

senkrecht: stabil transversal: instabil parallel: instabil

Abbildung 4.23: Lamellare Konfigurationen in Bezug zur Flussrichtung in einfa-
chem Scherfluss. a) senkrecht: Der Gradient des Scherflusses liegt innerhalb der
Ebene der Lamellen. Diese Konfiguration ist im Scherfluss stabil. b) transversal: Der
Fluss ist senkrecht zur Ebene der Lamellen. Diese Konfiguration ist instabil. ¢) par-
allel: Die Polymerketten in den Lamellen stehen einander gegentiber und bewegen
sich wie zwei gegeniiberstehende Polymerbiirsten im Scherfluss. Diese Konfiguration
ist in der Simulation instabil. Die Grafik ist entnommen aus Quelle [148].

Als ersten Schritt zur Bestimmung der stabilen lamellaren Orientierung kann die
transverse Konfiguration vernachlassigt werden, die in Abbildung 4.23 b) dargestellt
ist. Der Fluss deformiert und dehnt die Lamelle bis dieser die Lamellen zerstort. Fiir
die beiden anderen Konfigurationen existiert kein solches geometrisches Argument
um deren Stabilitdt zu bestimmen. Im Folgenden wird das Konzept des Rayleig-
hian verwendet um die Stabilitdt der Orientierungen bei einfacher Scherung zu
bestimmen. Dies wurde als Aquivalent zur Freien Energie fiir nicht-Gleichgewichts

Situationen vorgeschlagen[149, 150].
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4.7.1 Computer Simulationen

Senkrecht und die parallel orientierte Lamellen werden in einer Simulationsbox
mit den Dimensionen 2L, = 2L, = L, mit dem Schergradienten in Z-Richtung bei
stationdrer Scherung (y(t) = 4(¢) = konstant) simuliert. Die Normalvektoren der
Lamellengrenzflachen zeigen bei der senkrechten Konfiguration in Y-Richtung und
bei der parallelen Konfiguration in Z-Richtung (vgl. Abbildung 4.23). Die Dimen-
sionen der Simulationsbox sind proportional zu dem natiirlichen Lamellenabstand
L =174R., mit L, = 2L fir die gewahlte Inkompatibilitdat yN = 32.

Nur fiir diese Stabilitdtsanalyse wird eine niedrigere Kompressibilitidt verwendet
durch vas = vgp = 0.5. Zusitzlich wird der Lowe-Anderson Thermostat [151]
verwendet statt des DPD Thermostaten. Beide implementieren die gleichen physi-
kalischen Konzepte, weswegen die Ergebnisse transferierbar sind, allerdings werden
in diesem Fall identische Reibungen fiir die Polymerblocke A und B verwendet.
Der Impulsfluss j, des RNEMDS wird so niedrig gewahlt, dass alle Lamellen in
ihrer urspriinglichen Konfiguration bleiben. Somit entspricht die Situation einem
Gleichgewichtszustand.

Der Rayleighian ist die Energie, die sich aus zwei Beitragen zusammengesetzt:

. 1
R = J + 5ZT (4.6)
Anderung der freien Energie hzd

dissipierte Energie

Die Gleichgewichtsbedingungen implizieren, dass sich die Freie Energie im System
nicht verdndert (F' = 0).

Die Simulation von Homopolymeren und der Konfiguration a) in Abbildung 4.23
kann fiir alle Scherraten durchgefiihrt werden, wobei fiir die parallele Konfiguration
ein Gleichgewichtszustand nur fiir niedrige Scherraten realisiert werden konnte.
Oberhalb dieser fithren parallele Lamellen einen Ubergang in der Simulation aus.
Fiir die Stabilitdtsanalyse verletzt dieser Ubergang die Gleichgewichtsannahmen
und die Simulation dieses wird deswegen nicht weiter beschrieben. Zusétzlich ist
der Ubergang bereits ein Hinweis, dass die parallele Konfiguration instabil sein
konnte. Der Rayleighian, der im System gemessen wird, kann quantifizieren welche
der beiden Konfigurationen stabiler ist. Aus den Simulationsdaten kann entnom-

men werden, dass die parallele Konfiguration weniger stabil als die senkrechte
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ist. Der Rayleighian hat den selben Wert fiir eine Scherrate von 0 s in beiden
Orientierungen, was erwartet wird, da es sich bei beiden Konfigurationen um
einen Gleichgewichtszustand handelt. Sobald die Symmetrie durch Einfithren eines
Scherflusses gebrochen wird, wéchst der Rayleighian fiir die parallele Konfigura-
tion schneller als fiir die andere Orientierung. Die parallele Orientierung ist als
Konsequenz dessen instabil oder metastabil. Anhand der Computersimulation wird
erwartet, dass die parallele Konfiguration fiir unendliche Beobachtungszeiten in die
senkrechte Konfiguration tibergeht.

Da es moglich ist fiir die parallele Konfiguration Gleichgewichtsbedingungen bei
niedrigen Scherraten zu erreichen, wird angenommen, dass es sich um einen me-
tastabilen Zustand dieser Konfiguration handelt. Allerdings verringert sich diese
Metastabilitat bzw. die Ubergangsgrenze zur senkrechten Konfiguration verringert
sich stark fiir hohe Scherraten und es kann kein Gleichgewichtszustand mehr erreicht
werden. Folgende Untersuchungen des Ubergangs bei hohen Scherraten unterstiitzt
diesen Schluss.(4.7.2).

Um den Stabilitatsunterschied der beiden Orientierungen zu verstehen, werden die
Geschwindigkeitsprofile im deformationsspannungskontrollierten Scherfluss unter-
sucht. In der parallelen Konfiguration kreuzt der Gradient der Geschwindigkeitspro-
file die Grenzflache zwischen den Lamellen, allerdings nicht in den beiden anderen
Féllen (Homopolymerschmelze und senkrechten Orientierung). Abbildung 4.19 auf
Seite 75 zeigte die Geschwindigkeitsprofile in der Simulationsbox fiir alle drei Falle.
Um den Schnitt mit den Grenzflichen im Fall der parallelen Konfiguration zu
verdeutlichen, ist der Hintergrund der Abbildung in Abhéngigkeit der Dichte bzw.
der Polymersorte eingefarbt.

Fiir Homopolymere sowie die senkrechte Orientierung ist das Geschwindigkeitsprofil
linear und somit homogen in Richtung des Geschwindigkeitsgradienten. Fiir die
parallele Orientierung &dndert sich die Geschwindigkeit bzw. Viskositat als Funktion
des Orts r. An der Lamellengrenzfliche ndhert sich die Steigung des Geschwin-
digkeitsprofils einer Steigung von null an, was bedeutet dass der Impulstransport
iiber die Lamellengrenze limitiert ist. Die Schubspannung hingegen zeigt einen
nahezu konstanten Wert iiber die Lamellengrenzen hinweg, was bedeutet, dass die
Viskositat gemaf n = o/ an den Grenzflachen drastisch zunimmt. Dies erhoht

die Viskositit des gesamten Systems und erhoht damit die Energiedissipation in
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senkrecht: stabil

parallel: nicht stabil

Abbildung 4.24: Momentaufnahme der Ausgangskonfiguration der Untersuchun-
gen des Ubergangs bei einfacher Scherung. Der Gradient des Geschwindigkeitsprofils
ist parallel zur Z-Achse und die Scherrichtung ist parallel zur X-Achse, was zu-
sitzlich durch die Ebenen verdeutlich wird. Daraus resultiert, dass die linke Seite
der Simulationsbox stabil (vgl. Abbildung 4.23 a) und die rechte Seite nicht stabil
ist (vgl. Abbildung 4.23 ¢). Durch periodische Randbedingungen werden zwei
Grenzflichen zwischen den Polymerkoérnern simuliert. Die Pfeile am oberen Rand
der Simulationsbox deuten das Geschwindigkeitsprofil in der Polymerschmelze an.
Die Grafik ist adaptiert aus Quelle [148].

diesem, was mit einer geringeren Stabilitdt dieser Orientierung einhergeht.

4.7.2 Ubergang von der parallelen in die senkrechte Orien-

tierung

Um den Ubergang der instabilen parallelen Konfiguration in die stabile, senkrechten
Konfiguration untersuchen zu kénnen, wird ein System beobachtet, welches grof3
genug ist, um Korner beider Orientierungen zu enthalten (siehe Abbildung 4.24).
Zusatzlich enthalt der betrachtete Bereich wegen periodischer Randbedingungen
zwei Grenzflachen zwischen diesen Kornern, die wichtig sind, da die Proben in der
experimentellen Situation ebenfalls aus vielen aneinander angrenzenden Kérnern
verschiedener Orientierung bestehen. Somit kann die Grenzfliche im Ubergang
einer Kornorientierung in eine andere, besonders im Fall der Schrumpthypothese
(Mechanismus 2 in Abbildung 1.3 der Einleitung), eine wichtige Rolle spielen.

Die Dimensionen des Systems werden folgendermafien gewéhlt: %Lx = 2L, =
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L, = 14L. Die X-Dimension ist so gewéahlt, damit selbst die durch die Scherung
gestreckten Polymerketten, nicht mit ihrem periodischen Ebenbild interagieren
konnen. Die anderen beiden Dimensionen ermoglichen sieben ganze Lamellen
fir jedes Polymerkorn, was ausreicht um Grenzflache und Volumen voneinander
zu trennen. Abbildung 4.24 zeigt den Ausgangszustand. Die Regionen, welche
durch den zur Deformation nétigen RNEMDS (Reverse Non-Equilibrium Molecular
Dynamics Simulation) unphysikalisch gestort werden, befinden sich in der Mitte
der Korner, um einen unerwiinschten Einfluss auf die Dynamik der Grenzflachen

zu vermeiden.

Beschreibung des schnellen Ubergangs bei hohen Scherraten

Zunichst wird der einfachste Fall eines Ubergangs bei konstanter Deformation un-
tersucht. Jedoch macht der Impulsfluss j, die parallele Konfiguration instabil und es
muss sichergestellt werden, dass der Ubergang aus der Gleichhgewichtskonfiguration

nicht schon vor dem Beginn der einfachen Scherung stattfindet.

0.6 T T T T T tI= 3.7el_03 TR T

05 | t= 7.5e-03 Tg
t=1.1e-02 T

04 t=15e-02T

0.3 t=1.9e-02 T

0.2
0.1
0
-0.1
-0.2
-0.3
-0.4

<V, >V

0 01 02 03 04 05 06 07 08 09 1

Abbildung 4.25: Zeitliche Entwicklung des Geschwindigkeitsprofils zu Beginn der
Deformation. Bei der Anderung der Scherprofile handelt es sich um einen schnellen
Prozess und ein stabiler, stationédrer Fluss ist nach einer Zeit von nur 0.02 - Tx
erreicht. Die Grafik ist adaptiert aus Quelle [148].

Als Indikator hierfiir wird das Geschwindigkeitsprofil in der Simulationsbox zu
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Beginn eine Simulation betrachtet, wie in Abbildung 4.25 dargestellt. Ein stabiles
Scherprofil wird nach einem Bruchteil der Kettenrelaxationszeit Tk erhalten. Im
Fall der senkrechten Konfiguration wird ein lineares Profil erhalten und im Fall
der parallelen Konfiguration das in Abbildung 4.19 dargestellte gewellte Profil.
Ist keine Anderung in der rédumlichen Zusammensetzung der Polymerschmelze
bemerkbar bedeutet dies, dass die Etablierung eines Scherflusses nicht mit spateren
Konfigurationsiibergingen wechselwirkt.

Die nichste Phase des Ubergangs ist ein Prozess, der als Zerfall der Ordnung der
Lamellen beschrieben werden kann. Dieser Zerfall betrifft nur die Anisotropie der
Lamellen und nicht deren Phasenseparation. Abbildung 4.26 zeigt eine Momentauf-
nahme der Konfiguration zu Beginn des Ubergangs. Die Orientierung der Lamellen
ist auf der rechten Seite klar erkennbar gebrochen, die Mikrophasenseparation
ist allerdings immer noch vorhanden. Die linke Seite der Simulationsbox mit der
senkrechten Orientierung wird durch den Scherfluss nicht beeinflusst.

Fiir weitere Untersuchungen dieses Ubergangszustands wird einen Fourier-Trans-
formation, analog eines Streuexperiments, verwendet. Die Symmetrie des Systems
erlaubt eine Verringerung der X-Dimension ohne Verlust von Informationen iiber

mogliche lamellare Orientierungen.

pa(r)

By, ) = ($(r) = <pA<T) i > (4.7)
Aus diesem reduzierten Ordnungsparameter kann durch die Fourier-Transforma-
tion ein zweidimensionaler Strukturfaktor S(g,,¢q.) erhalten werden, welcher der
Intensitit I in Rontgenstreuexperimenten entspricht. Abbildung 4.27 zeigt den
Strukturfaktor des Ubergangszustands jeweils fiir die Halfte mit den senkrecht
orientierten und den gerade zerfallenden Lamellen. Wie erwartet zeigt die senkrecht
orientierte Halfte einen klar definierte Langenskala und Orientierung. Die Halfte
mit den zerfallenden Lamellen zeigt zwei Aspekte des schnellen Ubergangs. 1) Der
Strukturfaktor besitzt eine spitz zulaufende Struktur, was anzeigt, dass das System
komplett mikrophasensepariert vorliegt. Die Tatsache, dass die Mikrophasensepa-
ration den Ubergang einer Orientierung in die andere iibersteht, entkréftigt die

Hypothese des Umorientierungsmechanismus iiber ein Aufschmelzen ungiinstig

86



Abbildung 4.26: Momentaufnahme der Zusammensetzung ¢(r) = #(Za(r)
wahrend des Zerfalls der Lamellen in der anfénglich parallelen Orientierung bei
einfacher Scherung in X-Richtung. Grenzflachen mit ¢ = 0,5 sind schwarz darge-
stellt. Die Aufnahme wurde nach ¢ &~ 0.18Tx nach Beginn der Scherung erstellt. In
der rechten Hilfte fiihren die Lamellen einen Ubergang aus der parallelen in die
senkrechte Orientierung durch. Die Polymerschmelze ist hierbei zu jedem Zeitpunkt
phasensepariert, jedoch wird die Ordnung der Lamellen wihrend des Ubergangs

stark gestort. Die Grafik ist adaptiert aus Quelle [148].
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orientierter Polymerkorner (Mechanismus 3 in der Einleitung; Abbildung 1.3 auf
Seite 6). 2) Die dominante Léingenskala entspricht in etwa der Lamellendicke,
was anzeigt, dass kein kollektives Verhalten auf einer grofferen Léngenskala eine
Rolle spielt. Dies wird durch das Verhalten des radialen Strukturfaktors S(|q|)
in Abbildung 4.27 unterstiitzt. Anstelle eines Maximums, welches eine isotrope
Orientierung andeutet, wird ein Ring beobachtet. Dieser besagt, dass alle moglichen
Orientierungen der Lamellen im System présent sind. In einem kleinen System wie
der Simulationsbox ist dies ein Indiz fiir kleine Domanen, mit dominanten Léngen

in allen Orientierungen.

a)

Abbildung 4.27: Logarithmische Darstellung des zweidimensionalen Strukturfak-
tors der gescherten Lamellen wihrend des Ubergangs (log|S(qy, ¢.)|). a) Senkrecht
orientierte linke Seite der Simulationsbox. Die dominante Langenskala und Orien-
tierung ist klar erkenntlich. b) Rechte Seite der Simulationsbox beim Zerfall der
Lamellen. Die alte Orientierung ist noch dominierend, aber neue Orientierungen er-
scheinen auf dem Ring der entsprechenden Léangenskala. Die Grafik ist entnommen
aus Quelle [148].

Um die Orientierungssymmetrie zu quantifizieren wird der zweidimensionale Struk-

turfaktor azimuthal gemittelt.

S(0) = / dgeda, S(gs, 4,) (smw) . 'f’;") . (4.8)

Zu jeder Zeit zeigt die linke Seite der Simulationsbox ein Maximum fiir die senk-

rechte Orientierung. Wéahrend des Zerfalls der rechten Seite wird zunéchst ein
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Maximum beobachtet, das aus der fritheren Orientierung resultiert. Allerdings
wird dieses Maximum immer breiter wahrend die Konfiguration ihre lamellare
Orientierung verliert, bis S() bei t ~ 0.42Tf flach wird. Dies zeigt an, dass alle
Orientierungen gleichermaflen vertreten sind. Die Verbreiterung, das Verschwinden
des alten Peaks und das Entstehen eines neuen erlaubt den Schluss, dass keine
kollektive Neuorientierung von Polymerkornern durch deren Drehung stattfindet.
Bei einer Drehung wiirde sich nur die Position aber nicht die Breite des Maximums
andern.

Nach der Verringerung von S(f) entsteht ein neuer Peak einer neuen Orientie-
rung, welcher eine Reorientierung in die senkrechte Orientierung anzeigt. Diese
neue Orientierung ist nicht perfekt und weist Defekte auf. Jeder Defekt kann in
senkrechte und parallele Komponenten zerlegt werden und ist infolge dessen nicht
stabil. Die auftretenden Defekte konnen mit fritheren Analysen von Defekten in
lamellaren Mustern verglichen werden[152]. Wegen des Scherflusses wird fiir diese
Defekte nicht dieselbe Stabilitat oder Ausloschungsdynamik erwartet wie in einer
Gleichgewichtssituation. Im zeitlichen Verlauf verschwinden die Defekte allméahlich.
Die dafiir notwendige Zeit entspricht in etwa der Zeit, die zum kompletten Zerfall
der parallelen Phase notig ist. Dies legt nahe, dass ein dhnlicher Mechanismus eine
treibende Kraft sein konnte. Letztendlich kann ein defektfreier Zustand mit einer

senkrechten Orientierung erreicht werden.

a) b) c)
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Abbildung 4.28: Raumliche Zusammensetzung ¢(y, z) wihrend des Reorientie-
rungsprozesses. a) Die erste Momentaufnahme zeigt den Zustand nach ~ 1.27%.
Die beiden anderen Momentaufnahmen sind zu deutlich spiteren Zeiten erstellt
(= 2.7Tg b)) und = 3T} ¢)). Diese zeigen einen bereits beschriebenen Versetzungs-
effekt[152]. Wegen des Scherflusses wird eine abweichendes Defektausloschungsver-

halten erwartet als bei Gleichgewichtsbedingungen. Die Grafik ist entnommen aus
Quelle [148].
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Um den zeitlichen Verlauf des Ubergangs zusammenzufassen, wird der Fokus
auf die Molektilausdehnung als Funktion der Zeit gelegt. Der End-zu-Endabstand
R = R?,+R?,+ R?, wird als Funktion der Zeit gemessen, wodurch die Ausdehnung
und die Orientierung der Molekiile in der Simulationsbox ersichtlich wird. Die
Molekiile sind standardmafig tiber eine Grenzfliche ausgedehnt, was genutzt werden
kann um die verschiedenen Orientierungen voneinander zu unterscheiden. Die
Molekiile werden anhand ihres Schwerpunktes der linken bzw. der rechten Seite der
Simulationsbox zugeordnet und durch diese Separation der Molekiile konnen die
unterschiedlichen Ausdehnungen wihrend des Ubergangs verglichen werden, wie in
Abbildung 4.29 dargestellt.
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Abbildung 4.29: Molekiilausdehnung entlang der unterschiedlichen Raumrich-
tungen fiir die linke (senkrecht orientiert) und rechte Seite (parallel orientiert) der
Simulationsbox als Funktion der Zeit. Die Ausdehnung in X-Richtung ist nicht
dargestellt, da die Molekiile in dieser Dimension durch den Scherfluss gestreckt
werden und keine wichtigen Informationen iiber die rdumliche Zusammensetzung in
dieser enthalten sind. Der Ubergang kann nach Erreichen eines stabilen Flusses nach
0.02-Tx (vgl. Abbildung 4.25) in den Zerfall der Lamellen (a)), eine Reorientierung
in die stabile Konfiguration (b)) und eine Defektausloschung (c)) unterteilt werden.
Die Grafik ist adaptiert aus Quelle [148].

In der X-Richtung wird die Molekiilausdehnung durch den Scherfluss dominiert
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und keine Lamellengrenzen stehen orthogonal zu dieser Richtung, weswegen keine
Erkenntnis zu dem Ubergang aus Untersuchungen der Ausdehnung entlang dieser
Richtung gewonnen werden kann und lediglich die Y- und die Z-Komponente
verwendet werden. In der Startkonfiguration sind die Molekiile tiber die jeweiligen
Grenzflichen ausgedehnt. Daher zeigen die beiden Seiten der Simulationsbox gegen-
sitzliche Eigenschaften. Wiahrend des Ubergangs wechselt die parallel orientierte
Seite ihre Orientierung um zur senkrecht orientierten Seite der Simulationsbox zu
passen. Hierbei verlassen die Lamellen die parallele Orientierung schneller, als dass
sie sich in der senkrechten Orientierung neu anordnen. Dies unterstiitzt die bereits
beschriebene zweistufige Dynamik, bei der im ersten Schritt die alte Orientierung
zerstort wird und im zweiten Schritt eine Reorientierung in der neuen Orientierung
stattfindet. Die zuvor beschriebenen Charakteristiken der rdumlichen Komponente
wird durch die molekulare Orientierung unterstiitzt, obwohl die exakten Zeitpunkte,
die die Ubergangsphasen trennen, durch die Kettenausdehnung anders definiert
wéren (Abbildung 4.29). Die eingefarbten Zeitachsen heben die unterschiedlichen
Zeiten, die fiir den Prozess benotigt werden, hervor. Der Anfang der Scherung
findet deutlich schneller statt als die anderen Prozesse, da nur Anderungen in
der GroBenordnung einzelner (Quasi-)Monomere erforderlich sind. Der Zerfall der
Lamellen dauert deutlich kiirzer als die spéatere Etablierung der senkrechten Pha-
se. Analog zu ungescherten Konfigurationen nimmt das Ausloschen von Defekten

deutlich ldngere Zeiten in Anspruch.

Widerlegung des Orientierungsmechanismus 2 (vgl. Abbildung 1.3 auf
Seite 6)

In der Diskussion des zeitlichen Verlaufs der Umorientierung wurden in der Si-
mulation gefunden, dass die Hypothesen der rotierenden und der schmelzenden
Polymerkoérner nicht zutreffen. Allerdings wurde der Mechanismus der kleiner wer-
denden Doménen noch nicht weiter betrachtet. Um Effekte der Korngrenzen zu
untersuchen wird ¢ tiber die stabile lamellare Einheitszelle in Y-Richtung gemittelt
und so eine Einheitszelle, bestehend aus einer Wiederholeinheit erhalten (siehe
Abbildung 4.30).

In der Zerfallsphase des Ubergangs verschwindet die lamellare Konfiguration homo-

gen. In der darauffolgenden Reorientierungsphase gibt es keinen einschrankenden
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Abbildung 4.30: Zeitliche Evolution von ¢ in einer durch Mittelung in Y-Richtung
erhaltenen Einheitszelle. Die Lamellen zerfallen und bilden sich nicht gehauft
an der Korngrenze. Dies weist darauf hin, dass keine Umorientierung durch ein
Schrumpfen eines parallel Orientierten Korns stattfindet. Unscharfe Phasengrenzen
(z.B. bei 0.41Tg) sind nicht auf eine verringerte Phasenseparation zuriickzufiihren,
sondern resultieren aus der Mittelung wihrend des Ubergangszustands, in dem
keine Vorzugsrichtung vorliegt. Die Grafik ist entnommen aus Quelle [148].

Effekt an der Grenzfliche. Wiirde die Schrumpthypothese zutreffen, sollten sich
neu bildende Lamellen zunachst an der Grenzflache bilden und allméhlich in die
rechte Seite der Simulationsbox wachsen. Die Lamellen bilden sich jedoch vorzugs-
weise im Zentrum und wachsen von dort aus zur Grenzfliche, wo sie sich mit den
bereits existenten Lamellen verbinden. Diese Dynamik ist der Hauptgrund fiir die
Entstehung von Defekten wéhrend einer Umorientierung, da die neuen Lamellen in
Bezug zu den bestehenden versetzt sind. Wenn sich die Lamellen verbinden werden

Defekte gebildet und erst spater ausgeloscht.

4.7.3 Langsamer Ubergang bei niedrigen Scherraten

Der zuvor beschriebene Ubergang bei Scherraten von Wi = 94 — 200 ist schnell
da der Eintrag von Energie durch den Scherfluss grof3 genug ist um die parallele
Orientierung augenblicklich zu destabilisieren. Es wird nun das gleiche System wie
zuvor untersucht, jedoch ist die angewendete Schubspannung nur halb so hoch wie
bei dem schnellen Ubergang, sodass der Scherfluss nicht ausreicht um die Lamellen
zZu zerstoren.

Wie im Fall des schnellen Ubergangs (Abbildung 4.25), findet die Etablierung

eines stabilen Flusses deutlich schneller statt als Uberginge in der riaumlichen
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Abbildung 4.31: Uber eine Einheitszelle gemittelte Zusammensetzung ¢ fiir den
langsamen Ubergang bei einer Weissenbergzahl Wi = 49. Die Grenzfliche verlagert
sich entsprechend des Mechanismus 2 immer weiter in Richtung des nicht stabilen
Polymerkorns. Die fiir diesen Ubergang benétigte Zeit ist um eine GréfSenordnung
linger als fiir den schnellen Ubergang der in Abschnitt 4.7.2 beschrieben ist. Die
Grafik ist entnommen aus Quelle [148].

Zusammensetzung o¢.

Wenn der Ubergang mit den selben Methoden wie fiir Abbildung 4.30 untersucht
wird, dann kann der Prozess, der durch den Schrumpfmechanismus beschrieben
wird, bekraftigt werden. Abbildung 4.31 zeigt den zeitlichen Verlauf des gemittelten
¢ pro Einheitszelle. Die Grenzflache wandert im zeitlichen Verlauf, wiahrend das
Polymerkorn in der nicht stabilen parallelen Orientierung schrumpft. Im Folgenden
wird dieser Ubergang im Detail betrachtet.

Vier Aspekte von Abbildung 4.31 kénnen hervorgehoben werden:

1) Die nicht stabilen Lamellen scheinen in ihrer Konfiguration destabilisiert zu
werden 2) Die Bewegung der Grenzfliche scheint zeitlich eher Schrittweise als
kontinuierlich zu erfolgen 3) Zu spateren Zeiten neigen sich die stabilen Lamellen
klar erkennbar. 4) Da im untersuchten Zeitraum keine vollstédndig stabil orientierte
Konfiguration erreicht wurde, ist die fir eine vollstandige Neuordnung notige Zeit
um etwa eine GroBenordnung linger als fiir den schnellen Ubergang

Obwohl die erste Momentaufnahme (0.547%) von Abbildung 4.32 Fluktuationen
der parallelen Lamellen zeigt, kann keine Destabilisierung der Lamellen festgestellt
werden. Dariiber hinaus sind diese Fluktuationen weniger stark ausgepragt als

im Fall des schnellen Ubergangs, bei dem zu dieser Zeit bereits ein kompletter
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Abbildung 4.32: Zweidimensionale Darstellung der Zusammensetzung ¢ wéahrend
des langsamen Ubergangs bei einfacher Scherung. Der zeitliche Verlauf zeigt einen
zum schnellen Ubergang unterschiedlichen Mechanismus. Zu spiteren Zeiten spielen
Effekte, die aus den Grenzen der Simulationsbox resultieren eine Rolle, weswegen
diese Zeiten nicht weiter beriicksichtigt werden. Die Grafik ist entnommen aus
Quelle [148].

Zerfall der Lamellen beobachtbar ist (vgl. Abbildung 4.26). Stattdessen wellen
sich die Lamellen besonders in den Zeiten zwischen 1.257T% und 1.667%, was in
der Mittelung der Einheitszelle (Abbildung 4.31) erscheint, als wiirden sich die
Lamellen auflsen.

Eine mogliche Erklarung dieses Wellenbildungseffekts liegt in einer Kompression
der parallelen Lamellen. Direkt an der Grenzflaiche konnen einzelne Ketten von
parallelen in senkrechte Lamellen diffundieren. Normalerweise wére dieser Vorgang
langsam, da ein ganzer Polymerblock durch eine inkompatible Doméne wandern
muss, allerdings ist aus fritheren Untersuchungen bekannt, dass die Rotation der
Kettenmolekiile durch den Scherfluss angetrieben wird. Als Konsequenz dessen
unterstiitzt der Scherfluss die Kettendiffusion tiber eine Korngrenze hinaus. Diese
Bewegung vergroflert das Volumen der stabilen senkrechten Korner. Andererseits
bleibt die Anzahl der Lamellen in den parallelen Kérnern konstant. Dies resultiert
in einer Kompression der Lamellen in den parallelen Kornern. Es ist bereits bekannt,
dass sich Lamellen unter Kompression wellen [153]. In der referenzierten Studie
zeigen Kodama und Doi, dass eine scherinduzierte Kompression/Expansion der
Grund fiir die Wellenbildung in Lamellen ist.

Eine Konsequenz dieses Mechanismus ist das Verschmelzen paralleler Lamellen mit

senkrechten, wo immer die parallelen Lamellen sich in Richtung der senkrechten
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Lamellen des selben Typs wellen (Abbildung 4.32 bei t = 1.25T%).

Die verbundenen Lamellen beschreiben eine halbkreisférmige Form in einem vorheri-
gen parallelen Korn (¢ = 4.16T%). Die halbkreisformigen Strukturen wachsen zuneh-
mend in das parallele Korn hinein. Dieser Prozess kann zu den Zeiten ¢t = 1.667T
und ¢t = 6.24T§ beobachtet werden. Andererseits brechen die T-formigen Defekte im
Zentrum der Halbkreise von Zeit zu Zeit auf und formen eine komplett orientierte
senkrechte Lamelle. Genau bei einer T-Verbindung wird ein Teil der Lamelle stark
gebogen und liegt in einem 90° Winkel zur stabilen Orientierung. Beide Effekte
destabilisieren die Lamelle und fordern den Zerfall dieses Bereichs. Beispiele hierfiir
konnen bei den Zeiten t = 1.25Tx und t = 7.28Tr gesehen werden. Diese Aufbrechen
einzelner Lamellen ist der Grund fiir das schrittweise Wachstum der stabil orientier-
ten Lamellen. Die geringe Grofie der Simulationsbox verursacht Abweichungen von
experimentellen Erwartungen sobald zwei sich gegeniiberstehende Grenzstrukturen
miteinander interagieren, wie es zu spateren Zeiten als 6.247r beobachtet werden
kann. Zwei sich gegeniiberstehenden Zentren der halbkreisformigen Lamellen sind
anfangs optimal zueinander ausgerichtet und optimieren den zur Verfiigung stehen-
den Platz, indem sie die gesamten Lamellen der Simulationsbox verdrehen. Diese
Drehung wird besonders in der gemittelten Einheitszelle (Abbildung 4.31) klar,
ist aber in makroskopischen Polymerschmelzen, bei denen die Polymerkorner aus
hunderten Lamellen bestehen, nicht zu erwarten.

Ein anderer Effekt der rdumlichen Beschrankung der Simulationsbox liegt in der
direkten Wechselwirkung auflen liegender halbkreisformiger Lamellen. Die Moment-
aufnahme bei t = 7.28T zeigt ein Aufbrechen und miteinander Verschmelzen aufien
liegender Lamellen. Obwohl dies auch bei makroskopischen Polymerschmelzen zu
erwarten ist, findet dieser Vorgang erst zu spiten Zeiten des Ubergangs statt.
Bei viel grofleren Korngrofien betrifft dies moglicherweise nur kleine Bereiche der
kompletten Probe. Andererseits fithrt der zuvor beschriebene Wachstumsmecha-
nismus zu einer defektfreien senkrechten Orientierung. Die Wechselwirkung der
halbkreisformigen Lamellen hingegen kann zum Entstehen vieler lokal konzentrier-
ter Defekte (¢ = 7.28T%) fithren. Da dieses Verbinden zweier gegentiberstehender
halbkreisformiger Lamellen zu einem groflen Teil durch die Systemgrofie bedingt

ist, wird dieser im Rahmen dieser Arbeit nicht weiter untersucht.
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Beobachtung des Ubergangs im Experiment

Im zeitlichen Verlauf der im Experiment beobachteten Gréflen konnen Anzeichen
der Uberginge identifiziert werden. Eine anfinglich schnelle Entwicklung (schneller
Ubergang) wird von einem deutlich langsameren Prozess gefolgt. Um dies weiter
zu verfolgen wird die lineare radiale Abhéngigkeit von 7,1 ausgenutzt. Aus der
Simulation wird erwartet, dass unterhalb einer bestimmten Deformation nur der
langsame Ubergang stattfindet. Um dies zu bestitigen wurden SAXS Experimente
in verschiedenen radialen Abstdnden zum Zentrum einer einzigen orientierten Probe
durchgefiihrt.

Die Diffraktogramme wurden azimiuthal entlang des Winkels 6 integriert (siehe
Abbildung 2.18, Seite 38) und die Streumaxima wurden mittels Gaussfunktio-
nen angenahert. Die Standardabweichung o zeigt eine Zunahme zu kleinen 7oxq
(Abbildung 4.33).

Ein Anndherung durch eine Gausskurve ist hier aus zwei Griinden nicht optimal.
Zum Einen ist I(6), was dem S(6) der Simulation entspricht, nicht komplett durch
eine Gaussverteilung zu beschreiben und zum Anderen fithrt eine Annédherung einer
flachen Verteilung von I zu einem divergierenden o.

Als Losung wird eine andere Grofle A verwendet um die auftretenden Formen von
I(0) beschreiben zu kénnen. Die Entropie S kann beispielsweise hierfiir verwendet
werden. Fir eine flache Verteilung, z.B. 1(#) = 1, wird die Entropie maximal Sy.
Fir Verteilungen mit Extrema verringert sich die Entropie. Sie wird folgendermafien

berechnet:

S(I) = — f d9AI(9) log(AL(8)) (4.9)

mit  1/A = fdef(e) und S :=S[S(0) = 1]

mit einer normalisierten Intensitdt AI(#). Aus Symmetriegriinden muss das Integral
nur fiir den halben Einheitskreis integriert werden. Die Diversitdt A wird so definiert,
dass er die gleichen Eigenschaften besitzt wie die Standardabweichung o der
Gausskurve: Divergenz fiir einen flachen Verlauf von I und eine Konvergenz zu

Null beim Grenzfall einer Deltafunktion.
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Abbildung 4.33: Der Orientierungsgrad in der in der normalen Richtung beschrie-
ben durch ¢ der Anndherung der Maxima von I durch eine Gaussfunktion und die
Diversitat . Beide zeigen eine dhnliche Form und weisen auf zwei unterschiedlich
geordnete Regionen innerhalb der Probe hin. Die Probe PS(8,4)P2VP(8,6) wurde
bei T' = 200 °C, wy /27 = 1 Hz, v = 150 % fiir t = 3600 s orientiert. Die Grafik ist
adaptiert aus Quelle [148].

M) = log (So—lS([) + 1) (4.10)

Die Standardabweichung ¢ und die Diversitdt A sind beide zusammen in Abbil-
dung 4.33 aufgetragen. Sie zeigen einen dhnlichen Verlauf, weswegen \ fiir die
Analyse verrauschter Daten und den Vergleich von Experiment und Simulation
verwendet werden kann.

Abbildung 4.33 zeigt unterschiedliche Regionen in der untersuchten Probe. Un-
terhalb Yjopa &~ 80 % ist das System nicht vollstdndig orientiert, obwohl es fiir
eine Zeit, die einem Vielfachen der Relaxationszeit entspricht, deformiert wurde.
In dieser Region vergroflert sich der Grad der Orientierung vom Zentrum zum
Rand, was mit den sich langsam fortbewegenden Grenzflichen des Ubergangs durch
Schrumpfen tibereinstimmt.

Im Gegensatz dazu liegt das System fir Yjopa > 80 % nahezu geordnet vor. Die

Lamellen werden durch den hier stattfindenden schnellen Ubergang nahezu augen-

97



blicklich senkrecht angeordnet. Zu hoheren 7,1 kann nur noch eine geringfiigig
starkere Ausrichtung der Lamellen beobachtet werden. Dieser Unterschied un-
terstiitzt den auf die schnelle Umorientierung folgenden langsamen Vorgang der
Defektausloschung.

Fir eine detailliertere Beschreibung der Simulationen unter oszillatorischer Defor-
mation und dem Vergleich zu experimentellen Daten, sei auf den Artikel, auf dem
dieser Abschnitt basiert, verwiesen ([148]).
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4.8 Orientierungsexperimente

Zur Verfolgung des Orientierungsprozesses in den Diblockcopolymeren wurden
rheologische Messungen in-situ und ex-situ durch weitere Techniken wie die Klein-
winkelrontgenstreuung und die dielektrische Spektroskopie ergénzt. Hierbei ist zu
beachten, dass diese Techniken, auf die im Folgenden genauer eingegangen wird,
unterschiedliche Informationen mit unterschiedlichen Gewichtungen liefern. Die

genannten Techniken sind in Abbildung 4.34 gegeniibergestellt.

Rheologie (Rheo-)SAXS Rheo-Dielektrik

Art des Signals Art des Signals Art des Signals

* Gemittelt Uber gesamte * Nur Uber Strahldurchmessers Gemittelt Uber gesamte
Probe gemittelt (lokal) Probe

* Radienabhéngig gewichtet » Alle Bereiche gleich

gewichtet

Vorteile Vorteile Vorteile

* Immer in-situ - Morphologische * In-situ Messungen méglich

. Variabilité}t (Homogene Informationen (Morphologie” Nicht destruktive
Deformation oder ' & Domanenausrichtung) Mess__ungen_ _
homogene Probendicke) . Ortsaufgeléste Messungen * Doménenorientierung

* Nicht destruktive (SAXS) erhaltbar
Messungen .

Kinetische Untersuchungen
(rheo-SAXS)

Nachteile Nachteile Nachteile

* Unterschiedlich gewichtete , pastruktive * Beschrankung auf Platte-
Anteile verschieden Probenpraparation (SAXS) Platte Geometrie
orientierter Bereiche « Erschwerte Kinetische » Unterschiedlich orientierte
ergeben ein Signal (PP) Untersuchungen (SAXS) Bereiche ergeben ein Signal

* Mdoglichkeit frustrierter
Lamellen (KP)

Abbildung 4.34: Gegeniiberstellung der verwendeten Techniken zur Untersuchung
der Orientierungsvorginge in den Diblockcopolymeren. Die Abkiirzungen KP und
PP stehen fiir Kegel-Platte und Platte-Platte Geometrien.
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(Rheo-)SAXS

Orientierungsvorgéange der Blockcopolymere konnen zwar mittels SAXS verfolgt
werden, jedoch ist bei ex-situ SAXS Messungen die Entnahme der Probe aus dem
Rheometer und anschlieBende Praparation notwendig. Diese Methode ist somit nur
geeignet um wenige Datenpunkte bei reproduzierbaren Experimenten zu erhalten
bzw. um zusatzliche Informationen zu Orientierungsexperimenten, bei denen der Ori-
entierungsvorgang anderweitig verfolgt wird, zu erhalten. Bei SAXS-Experimenten
werden nur lokale Verdnderungen bzw. iiber den Strahldurchmesser gemittelte
Verdanderungen detektiert, wodurch ortsaufgeloste Untersuchungen moglich sind.

Die kombinierte Methode Rheo-SAXS ermoglicht eine Vielzahl (bis zu 500 s) an
Streuexperimenten wiahrend des Orientierungsvorgangs. Der experimentelle Aufbau
ist schematisch in Abbildung 4.35 dargestellt. Die Moglichkeit die Probe wahrend
des Orientierungsvorgangs nur in der Richtung normal zur Geometrieoberfliche zu

untersuchen, stellt einen Nachteil gegeniiber ex-situ SAXS Messungen dar.

2D-Detektor

Flugrohr

S —

Polymerprobe —___ f

= C

Ofen :

Arm mit Einkristall

Motor & Transducer

Abbildung 4.35: Schematische Darstellung der Rheo-SAXS-Kombination. Ein Teil
des eintretenden Rontgenstrahls wird durch einen Einkristall aus der Waagrechten
in die Senkrechte gestreut. Im Ofen des Rheometers, wie auch in den Geometrien
(vergroBert dargestellt) befinden sich Fenster, durch die der Rontgenstrahl treten
kann. Der gestreute Strahl fallt nach passieren einer evakuierten, langenverstellbaren
Flugrohre auf einen 2D-Detektor.
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Dielektriktrische Spektroskopie

Die dielektrische Spektroskopie, die im Abschnitt 2.5 (Seite 41) genauer beschrieben
ist, erlaubt Untersuchungen in-situ zeitaufgeloste Untersuchungen des Orientie-
rungsvorgangs der Lamellen in Diblockcopolymeren. Hierbei kann sogar deren
Orientierung anhand dielektrischer GroBen wie dem dielektrischen Verlust ”(w, t)
bestimmt werden. Somit kénnen Orientierungsvorgénge dhnlich wie durch Rheo-
SAXS verfolgt werden. Wie in Abbildung 4.34 aufgefiihrt, setzt sich das erhaltene

Signal dabei aus Bestandteilen der gesamten Probe zusammen.

Rheologie

Zur Verfolgung des Orientierungsvorgangs der Diblockcopolymere unter LAOS-
Bedingungen kénnen verschiedene rheologische Grofien wie G'(w, t), G”(w,t) oder
I3/1(w,t) verwendet werden. Letztere hat den Vorteil, dass die Nichtlinearitét
deutlich sensitiver auf Veranderungen in dem untersuchten Material reagiert. Die
DBCP werden unter LAOS-Bedingungen orientiert und Daten werden parallel dazu
aufgenommen. Es handelt sich um eine nicht destruktive Methode den Orientie-
rungsvorgang zu verfolgen. Durch die Variationsmoéglichkeiten der verwendeten
Geometrien, wie in Abbildung 4.34 aufgefiihrt, setzt sich das Messsignal aus Signa-
len der gesamten Probe zusammen, wobei sich die unterschiedlichen Regionen der

Probe gegenseitig beeinflussen.

Vergleich von Platte-Platte und Kegel-Platte Kombination

In dieser Arbeit wurden in rheologischen Experimenten je nach Fragestellung
Platte-Platte Geometrien (PP) oder Kegel-Platte Geometrien (KP) verwendet. Die
PP Kombination besitzt den Vorteil, dass die Lamellen sich parallel zu den Geome-
trieoberflichen anordnen und sich diese Anordnung durch den ganzen Probenraum
defektfrei fortsetzen kann, sodass es nicht zu sogenannten frustrierten Lamellen
kommen kann. Ein moglicher Nachteil der PP Kombination liegt darin, dass sich die
Deformation radienabhéngig zum Zentrum der Probe hin bis zu vjoxe = 0 abnimmt.
Da die Lamellen durch die Deformation bei grofen Amplituden orientiert werden,
kommt es bei der PP-Kombination zu Regionen mit unterschiedlich stark orien-

tierten Bereichen in der Polymerschmelze, wie es schematisch in Abbildung 4.36
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dargestellt ist. Die rheologischen Daten sind somit eine Mischung von Daten einer
zunehmende schlechter orientierten Probe bis hin zu einer unorientierten Probe,
wobei zentrumsferne Bereiche wegen des hoheren Drehmoments und der gréfleren

Flache starker zu dem Signal beisteuern.

Abbildung 4.36: Schematische Darstellung der in durch ein LAOS-Experiment
bei einer PP Kombination erhaltene Orientierung der Lamellen am Beispiel
einer senkrechten Orientierung. Experimentell wurde dies anhand der Probe
PS(8,4P2VP(8,6)( T = 200 °C, wy /27 = 1 Hz, v = 150 %, t = 3600 s.) gezeigt (vgl.
Abbildung 4.33 auf Seite 97).

Die Kegel-Platte Kombination ist aus dem Grund der identischen Deformation
an allen Stellen der Probe besser fiir einen Vergleich zur Computersimulation
geeignet. Das Problem von frustrierten Lamellen kann durch die Verwendung einer
Probe, die senkrecht orientiert wird, umgangen werden. Durch diese Kombination
werden andere Informationen jedoch unzuganglich bzw. erschwert zuganglich. So
erfordert die dielektrische Spektroskopie zueinander parallel stehende Elektroden
und die verschiedenen Raumrichtungen in SAXS-Experimenten sind nicht mehr
klar definiert. Die variierende Probendicke macht quantitative Aussagen tiber die
Streuintensitdt in SAXS Messungen unmoglich bzw. erst durch ein aufwéndiges
Schneiden wohldefinierter Proben moglich.

Die Unterschiede der erhaltenen Daten rheologischer Messungen mit den unter-
schiedlichen Kombinationen sind exemplarisch anhand mehrerer Orientierungsexpe-
rimente bei unterschiedlichem ~y, (vo = 50, 75, 100, 150, 200 %) in Abbildung 4.37

dargestellt. In der Kegel-Platte Kombination wird im erfassten Zeitraum in allen
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Orientierungsexperimenten ein niedrigerer Wert von I3/, erhalten. Dies ist auf die
homogene Deformation (vkq ist radienunabhéngig) und die damit verbundene
an allen Stellen gleichméflige Ausrichtung der Lamellen in dieser Kombination
zuriickzuftihren. Dartiber féllt I3/, in der Kegel-Platte Kombination schneller ab, da
die Blockcopolymerschmelze hier iiberall dem gleichen, maximalen v ausgesetzt ist.
Eine genauere kinetische Betrachtung der Orientierungskinetik erfolgt im folgenden
Abschnitt 4.8.1.

1,01 50 % KP
—»— 75 % KP
100 % KP
—e— 150 % KP
—=— 200 % KP
50 % PP

—— 75 % PP
100 % PP
T 150 % PP
—— 200 % PP

0,0+

0 1000 2000 BOIOO
t[s]
Abbildung 4.37: Vergleich der Platte-Platte (PP) und der Kegel-Platte (KP)
Geometrien anhand von Orientierungsexperimenten der Probe PS(8,4)P2VP(8,6).
T = 180 °C, 79 = 50, 75, 100, 150, 200 %, wy /27 = 1 Hz, t = 2000 s. Wegen des
einheitlichen Y,k = 70 im Fall der KP Geometrie, werden die Lamellen besser
iiber die gesamte Probe ausgerichtet als in der PP Geometrie, was sich darin
spiegelt, dass sich I3/; in der KP Geometrie schneller einem niedrigeren Plateauwert

anndhert. Aus Griinden der Lesbarkeit ist nur jeder fiinfzigste Datenpunkt durch
ein Symbol reprasentiert.

4.8.1 Kinetische Betrachtung

In den meisten Orientierungsexperimenten kann anfénglich eine monoton abfallende
Anderung der beobachteten GroBen festgestellt werden. Die beobachteten Werte
nahern sich einer Art Plateauwert an, welche von den Parametern der jeweiligen

Experimente abhangig ist und bei dem sich diese Werte nur noch geringfiigig dndern.
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Dieses Verhalten kann durch ein anféangliches schnelles Ausrichten der Lamellen in
Richtung des Scherflusses und einer iiberlagernden, linger dauernden Ausloschung

von Defekten erklart werden.

Modelle zur Beschreibung experimenteller Daten

Zur Verfolgung der strukturellen Anderungen kénnen, wie bereits beschrieben,
unterschiedliche rheologische Groflen verwendet werden, jedoch ist es sinnvoll
eine auf Veranderungen moglichst sensitive Grofle wie I3/, zu verwenden. Die
Anderung der mechanischen Antwort bei Deformation im nichtlinearen Bereich
zeigen eine annahernd exponentielle Abnahme. Ein einfacher theoretischer Ansatz,
einen mathematischen Ausdruck zur Beschreibung des Orientierungsmechanismus
herzuleiten, der bereits verwendet wurde um Orientierungsmechanismen in DBCP
zu beschreiben, wird im Folgenden beschrieben|[44, 154].

Es liegt zunédchst nahe ein Schema erster Ordnung zu verwenden, mit der Annahme
dass I3/1 zu jeder Zeit proportional zu der Anzahl an Defekten D(t) beziehungsweise

der Korngrenzfléche ist. Dies kann folgendermaflen ausgedriickt werden:

I31 o< D(1) (4.11)

Der folgende Ausdruck einer Kinetik erster Ordnung wird dann fiir den zeitlichen
Verlauf von I3/, unter konstanten Scherbedingungen erhalten:
dD(t)

— - xkD(1) (4.12)

wobei k proportional zum Inversen der Orientierungszeit 7 ist (k o %) In diesem
Modell wird angenommen, dass die Orientierungszeit der Korner, wegen einer
Heterogenitat in deren Grofle, eine gewisse Bandbreite besitzt. Diese Heterogenitét
wird durch den sogenannten Heterogenitatsindex (3, der die Exponentialfunktion
verbreitert, in dieses Modell miteinbezogen. Die einfachste Beschreibung mit den
wenigsten moglichen Parametern ist die durch ein gestreckte Exponentialfunktion

gegeben, wie sie im zweiten Term der Gleichung 4.13 beschrieben ist.

I3)1 oc D(t) o< exp <i>ﬁ (4.13)
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Der Gebrauch einer gestreckten Exponentialfunktion erlaubt es die makroskopische
Orientierung von Blockcopolymerkérnern durch einen Rotationsmechanismus zu
beschreiben. Dabei wurde in Betracht gezogen, dass die Orientierungszeiten 7
einen breite und fortlaufende Verteilung besitzen, die nicht durch einen einfachen
exponentiellen Zerfall (f = 1) beschrieben werden koénnen. Zusétzlich zu der
eben erwidhnten Heterogenitiat in der Grofle der Polymerkorner berticksichtigt
diese Funktion den Deformationsgradienten bei parallelen Platten, welcher eine
Funktion des Radius ist. Dariiber hinaus werden kleine Vororientierungen in der
Polymerschmelze beriicksichtigt. Die verbreiterte Orientierungszeitverteilung wird
dann durch die Abweichung von 5 (0< 5 <1) von einer idealen Exponentialfunktion
ausgedriickt, bei der f = 1 ist.

Bei der Anpassung der experimentellen Daten durch eine gestreckte Exponential-
funktion kann der Orientierungsvorgang zwar weitestgehend beschrieben werden,
jedoch kommt es in vielen der Experimente zu einer klar erkennbaren Abweichung
dieser Funktion von den vorliegenden Daten (siche Abbildung 4.38). Bei Anpas-
sung der experimentellen Daten durch einen exponentiellen Zerfall (5 = 1) und
anschliefender Freigabe von 3 bei festen iibrigen Anpassungsparametern, werden
die experimentellen Daten héufig besser angendhert wenn 3 > 1 gilt, was gegen die
Beschrankungen dieses Modells verstofit.

Eine Abweichung zu experimentellen Daten liegt darin, dass die gestreckte Expo-
nentialfunktion zu einem Plateauwert hin verlauft, der im Rahmen der Experimente
jedoch nie ganz erreicht wird. Stattdessen zeigen die Daten (besonders bei der
Platte-Platte-Geometrie) einen stetigen Abfall, der durch einen langsamen Defekt-
vernichtungsmechanismus erklart werden kann. Auf diesen wird in Kapitel 4.7.2
(Seite 85) genauer eingegangen. Um dieses Absinken nach dem anfénglichen Orientie-
ren der meisten Lamellen zu beschreiben, kann die gestreckte Exponentialfunktion
um einen linear abfallenden Term (Bt 4 I3/1 o) erweitert werden.

Man erhalt somit den folgenden Ausdruck

—t
I3 = Aexp (T> + Bt + I3/1 0 (4.14)

Die Anpassung experimenteller Daten durch beide Modelle ist in Abbildung 4.38
dargestellt. Hierzu wurden Orientierungexperimente der Probe PS(8,4)P2VP(8,6)
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mit o = 50 % (PP Kombination) und 79 = 200 % (KP Kombination) gegeniiber-
gestellt (T" = 180 °C, wy /27 = 1 Hz, t = 2000 s). Diese stellen die Extremfille
eines langsam und eines schnell erreichten Plateauwerts dar. Abweichungen von den
experimentellen Daten konnen besonders in den markierten Bereichen beobachtet

werden, wobei diese durch die Erweiterung um den linearen Term merklich reduziert

wurden.
S | —=— 200 % KP
i 1 —— 50 % PP
0,5 \ —— Gestr. Exp.
‘ Gestr.Exp.+Lin.
0,0

1
3000

Abbildung 4.38: Anpassung experimenteller Daten durch eine gestreckte Exponen-
tialfunktion (Gestr. Exp.; Gleichung 4.13) und die Gleichung 4.14 (Gestr.Exp.+Lin.),
welche diese um einen linearen Term erweitert. Die Orientierungsexperimente wur-
den mit der Probe PS(8,4)P2VP(8,6), einer PP Kombination mit vy = 50 % und
einer KP Kombination vy = 200 % (T = 180 °C, wy /27 = 1 Hz, t = 2700 s)
durchgefiihrt. Die erhaltenen zeitlichen Evolutionen von I3/, stellen eine langsam
stattfindende, geringe Anderung und eine schnell stattfindende, groBe Anderung von
I3; dar. Andere Orientierungsexperimente zeigen wie in Abbildung 4.37 Anderun-
gen, die zwischen diesen Extrema liegen. Regionen der grofiten Abweichungen von
Anpassung und experimentellen Daten sind hervorgehoben. Zur besseren Ubersicht
sind nicht alle Datenpunkte durch Symbole représentiert.

Bei dieser Beschreibung handelt es sich jedoch um eine rein deskriptive Erweiterung
der Anpassung durch einen exponentiellen Zerfall, die wie in einem Vergleich der
Modelle (Abschnitt 4.8.1) gezeigt wird, die experimentellen Daten besser annahern
kann als eine gestreckte Exponentialfunktion. Jedoch liegt dieser Anpassung kein

strukturelles Modell zugrunde.
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Computersimulationen (siehe Abschnitt4.7.2, Seite 91) haben gezeigt, dass zum
Ausloschen von Defekten zwei Defekte notig sind, die sich zu einer defektfreien
Lamelle verbinden, weswegen ein exponentieller Zerfall zur Beschreibung des De-
fektausloschungsmechanismus sinnvoll ist. Computersimulationen legen dariiber
hinaus nahe, wie in Abschnitt 4.7.2 (Seite 85) beschrieben, dass es zu keiner Um-
orientierung durch Drehen von Polymerkornern kommt, wodurch der Parameter j3,
der den Verlauf der makroskopischen Orientierung iiber diesen widerlegten mikro-
skopischen Mechanismus erkléart, nicht mehr als Heterogenitétsparameter benotigt
wird. Experimentelle Daten sollten somit durch eine einfache Exponentialfunktion
beschrieben werden kénnen, die um einen Term fiir die Ausloschung der Defekte
erweitert wird. Es ergibt sich somit folgender Ausdruck:

[3/1 = Al exp ( - ) —|—A2 exp ( - > —{—[3/1700 (415)
1 2

Neuorientierung Defektheilung

Dieses Modell kann die experimentellen Daten, wie in Abbildung 4.39 dargestellt,
iiber den gesamten Verlauf des Orientierungsexperiments ohne merkliche Abwei-
chung von den experimentellen Daten beschreiben. Es sind exemplarisch Daten
fiir Orientierungsexperimente mit einer KP Geometrie gezeigt, um lediglich die
zeitliche Evolution der Orientierung und keine Heterogenitéiten innerhalb der Probe
zu beschreiben, die auf unterschiedliche 7 zurtickzufithren sind.

Die Deformationsabhéngigkeit der Anpassungsparameter ist in Abbildung 4.40
dargestellt. Klar ersichtlich ist, dass sich die Orientierungszeiten 7, und 7, mit stei-
gendem -y verringern. Die Parameter A; und A, zeigen ein einander gegensétzliches
Verhalten. Da A; und A, in Gleichung 4.15 dquivalent sind, ist bei einer Anpassung
lediglich das Verhalten eines Parameters im Verhéaltnis zum anderen entscheidend.
Dieses gegensatzliche Verhalten von A; und Ay kann dadurch erkliart werden, dass
bei hohen Deformationen der Orientierungsmechanismus tiberwiegt. Bei niedrigen
Deformationen liegt die Probe schlecht orientiert vor und langsam stattfindende
Umorientierungsmechanismen besitzen einen zunehmend grofleren Einfluss. Ein
moglicher weiterer Einfluss auf I3/, wird in einem spéateren Abschnitt beschrieben
(Abschnitt 4.8.4).

Wie bereits beschrieben, kénnen neben I3/, andere rheologische GréBen wie G und
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Abbildung 4.39: Anpassung experimenteller Daten durch Gleichung 4.15. Die
Orientierungsexperimente wurden mit der Probe PS(8,4)P2VP(8,6), einer KP
Geometrie mit o = 50 - 200 % (7" = 180 °C, wy /27 = 1 Hz, t = 2700 s) durchgefiihrt.
Sowohl schnell als auch langsam stattfindende zeitliche Evolutionen von I3,; konnen
ohne grofle Abweichung zu experimentellen Daten beschrieben werden.
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Abbildung 4.40: Parameter der Anpassung von I3;; durch Gleichung 4.15 der
Orientierungsexperimente der Probe PS(8,4)P2VP(8,6) (T' = 180 °C, w; /27w = 1 Hz,
7o = 50, 75, 150, 200 %, t = 2700 s). Mit steigendem 7, finden Orientierungsvorgénge
schneller statt, weswegen 7, und 75 sinken.
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G" zur Verfolgung des Orientierungsvorgangs der Lamellen verwendet werden. Eine
solche Anpassung durch ein biexponentielles Modell ist in Abbildung 4.41 fiir G”
dargestellt. Es handelt sich um die Orientierungsexperimente, deren Verlauf von
I3/, in Abbildung 4.40 angenahert wurde. Die Anderung der Anpassungsparameter

fiir G' und G” von Orientierungsexperimenten mit unterschiedlichem vy sind in

Abbildung 4.42 dargestellt.
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Abbildung 4.41: Anpassung von G” der Orientierungsexperimente der Probe
PS(8,4)P2VP(8,6) durch Gleichung 4.15 (7' = 180 °C, w; /27 = 1 Hz, 7y = 25, 50,
75, 150, 200 %, t = 2700 s).
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Abbildung 4.42: Anpassungsparameter von G’ (a)) und G” (b))in Orientierungs-
experimenten mit PS(8,4)P2VP(8,6) (1" = 180 °C, wy /27 = 1 Hz, vy = 25, 50, 75,
150, 200 %, t = 2700 s) durch Gleichung 4.15. Die dhnlichen Verlaufe von G’ und
G" spiegeln sich in einer ahnlichen Deformationsabhingigkeit der Parameter.

Das Modell zur Beschreibung von I3,; kann auch die zeitliche Evolution von G’
und G” beschreiben. Bei den Parametern zeigen sich dhnliche Abhéngigkeiten
wie bei der Anpassung von I3/1, so sinken die Parameter 71, 75 und I3/1 o (bzw.
G oderG”,) mit Zunahme von 7y. Die Parameter A; und A, divergieren, wie im

Fall der Beschreibung der Evolution von I3,;, mit steigendem ~.

Quantitativer Vergleich der empirischen Modelle

Zu einem quantitativen Vergleich der vorgestellten Anpassungsmodelle wurden
Verlaufe von I3, mit nur einer geringen und mit einer starken Anderung zu Beginn
der Orientierungsexperimente durch diese Modelle beschrieben. Solche Anpassungen
durch eine gestreckte Exponentialfunktion (Modell 1) und eine um einen linearen
Term erweiterte Exponentialfunktion (Modell 2) waren bereits in Abbildung 4.38
dargestellt. Dieser Vergleich wird nun durch das biexponentielle Modell (Modell 3)
erweitert und quantifiziert. Zur Quantifizierung der Anpassung an die experimentel-
len Daten wurde das Residuum bzw. dessen Betrag verwendet. Das Residuum R,,
definiert den Anteil der Variabilitat, der durch das jeweilige Modell nicht erklért
werden kann. Es wird durch die Subtraktion der Anpassungsfunktion f,,(x) von

den experimentellen Daten d., berechnet.
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Ropn = dey — fan(x) (4.16)

Der Betrag der Residuen der Anpassung an I3/; bei der Kegel-Platte Geometrie
sind in Abbildung 4.43 dargestellt.
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Abbildung 4.43: Betrag der Residuen der Anpassung an I3/, durch die drei be-
schriebenen Modelle. Wie bereits in Abbildung 4.38 qualitativ zu erkennen, zeigen
die Modelle 1 und 2 besonders zu Beginn und gegen Ende der Orientierungsex-
perimente Schwachen. Das Modell 3 kann die experimentellen Daten iiber den
gesamten Verlauf der Experimente genauer annahern.

Modell 1 und 2 beschreiben geringe Anderungen von I3;; indem die experimentel-
len Werte durch die Anpassungskurve mehrfach geschnitten werden, wobei dies
bei Modell 2 weniger deutlich ausgepréigt ist. Bei vy = 200 % sind die Abwei-
chungen der Modelle 1 und 2 und der experimentellen Daten in den ersten 500 s
besonders ausgepragt. Das Modell 3 kann die experimentellen Daten iiber den
gesamten Verlauf der Experimente mit vergleichsweise geringen Abweichungen
beschreiben. Zum Vergleich der Abweichungen, wurde das Integral von \/Ri?m in
Tabelle 4.5 gegeniibergestellt. Bei langsam stattfindenden Orientierungsvorgingen
(70 = 50 %) besitzt Modell 2 eine Abweichung zu experimentellen Werten, die
~ 2/3 der Abweichung von Modell 1 entspricht. Die Abweichung des Modells 3
entspricht sogar nur &~ 1/3 der Abweichung des Modells 1. Im Fall eines schnell
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stattfindenden Orientierungsvorgangs (7o = 200 %) sind diese Unterschiede weniger

stark ausgepragt.

Tabelle 4.5: Quantitativer Vergleich der drei Modelle durch \/Rifm In allen Fallen
handelt es sich um Orientierungsexperimente der Probe PS(8,4)P2VP(8,6) mit
einer KP Kombination bei 7' = 180 °C, w; /27 = 1Hz tiber ¢t = 2700 s. Modell 1 und
Modell 3 kénnen physikalisch begriindet werden, wohingegen Modell 2 fiir lange
Zeiten zu physikalisch nicht sinnvollen Ergebnissen fithrt (/3/1(t) < 0 fir ¢ — o0).

Yo Modell 1 Modell 2 Modell 3
%
50 31,98 15,67 791
200 23,18 21,56 9,80
freie Parameter 3 4 5
Gleichung 4.13 (S. 104) | 4.14 (S. 105) | 4.15 (S. 107)

Zunahme von 3/, iiber dessen Ausgangswert

Bei bestimmten experimentellen Parametern kommt es zu einer Zunahme von
I3/; wéhrend andere Observablen wie G' und G” sinken. Bisher wurden solche
Experimente in den kinetischen Untersuchungen nicht berticksichtigt, da der zeitliche
Verlauf von I3/, hier nicht durch die beschriebenen Modelle angenédhert werden
kann und eine Beschreibung dieser Verlaufe rein deskriptiv ware. Ein Modell, bei
dem allmahlich verschwindende Korngrenzen fiir den zeitlichen Verlauf von I3/,
verantwortlich sind, steht im Widerspruch zu den Beobachtungen steigender und
sinkender Verldufe von I3/,

Allgemein steigt die Tendenz zu einer Zunahme von I3/; mit sinkender Temperatur,
mit sinkendem w; und mit sinkendem ~,. Bei dem Ubergang des fallenden Verlaufs
von I3;; zum steigenden Verlauf, kommt es zu Mischformen beider Verlaufe. So
steigt I3/, nahe dieses Ubergangs zuerst an und zeigt dann nach einem Maximum
einen den zuvor beschriebenen Experimenten ahnlichen Verlauf.

Eine mogliche Erklérung fiir unterschiedliche Verlaufe von I3/, sind unterschiedliche
Orientierungen der Lamellen, wie es zuvor bereits in der Literatur beschrieben
wurde[44, 97]. Jedoch kam es in den beschriebenen Experimenten zu einer Orien-

tierung und einer AnschlieBenden Umorientierung der Lamellen. Der Wert von I3/,
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am Ende des in der Literatur beschriebenen Experimentes war jedoch niedriger als
zu dessen Anfang.

Wie in Abbildung 4.44 zu sehen ist der Verlauf von I3/, nicht einfach mit unter-
schiedlichen rdumlichen Ausrichtungen der Lamellen korrelierbar. Dielektrische
Messungen zeigen anhand zueinander gegensatzlichen zeitlichen Evolutionen von
¢” im Fall der Probe PS(8,4)P2VP(8,6) eine senkrechte und im Fall der Probe
PS(14,7)P2VP(14,1) eine parallele Orientierung der Lamellen an, wobei in beiden
Fallen ein abnehmendes I3/, zu beobachten ist. Hinzu kommt, dass I3/, einer zuvor

deorientierten Probe (durch Erhitzen auf T > Tppr) tiber den Anfangswert steigen

kann.
a) b)
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Abbildung 4.44: Die Evolutionen von I3, und &” zeigen im Fall von
PS(8,4)P2VP(8,6) (a)) (o = 150 %, wy/2m = 1 Hz, T' = 200 °C) einen zuein-
ander inversen Verlauf und im Fall von PS(14,7)P2VP(14,1) (b)) (v = 100 %,
wi/2m =1 Hz, T = 180 °C) einen gleichgerichteten Verlauf. Eine direkte Korrelati-
on des Verlaufs von I3/, mit der rdumlichen Ausrichtung der Lamellen ist somit
ausgeschlossen.

Bei genauerer Betrachtung kann man erkennen, dass es im Fall einer Zunahme von

I3,y zu einer Streuung der Daten kommt. Im folgenden Abschnitt wird auf einen

moglichen Ursprung streuender Daten eingegangen.
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4.8.2 Oszillationen in Orientierungsexperimenten

Erklarung der Oszillationen

In den kombinierten Techniken Rheo-SAXS und Rheo-Dielektrik kénnen bei be-
stimmten experimentellen Bedingungen Oszillationen des Streusignals bzw. di-
elektrischer Groflen wie dem dielektrischen Verlust ¢” erzeugt werden. Mogliche
experimentelle Fehler, die zu periodischen Signaldnderungen fithren konnen, werden
im experimentellen Teil dieser Arbeit diskutiert (Abschnitt 6.4.1, Seite 158).

Die Oszillationen besitzen einen dhnlichen Ursprung wie Schwebungen, bei denen
eine Superposition zweier Schwingungen mit leicht unterschiedlichen Frequenzen
zu einer Schwingung mit periodisch variierender Amplitude A, kommt (siehe
Abbildung 4.45; A, = A; + Ay)[155]. Die Frequenz der Einhiillenden ergibt sich
dabei aus den Frequenzen w; und ws als w, = WL;“‘

Jedoch handelt es sich in den rheologischen Experimenten um keine Schwebung, da
hier nicht mehrere Signale addiert werden. Es liegt eine periodische Veranderung in
der Diblockcopolymerschmelze, hervorgerufen durch eine periodische, mechanische

Deformation vor, die zu bestimmten Zeiten detektiert wird.

— Al

Amplitude

Zeit

Abbildung 4.45: Schematische Darstellung einer Schwebung: Die Superposition
von Schwingung 1 mit Amplitude 1 (A1) und Schwingung 2 mit Amplitude 2(A2)
resultiert in einem Signal mit periodischer Amplitudendnderung. Das Maximum
der resultierenden Amplitude ergibt sich als Summe der Amplituden A1 und A2.
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Abbildung 4.46: Eine sich periodisch &ndernde Materialeigenschaft wird zu be-
stimmten Zeiten gemessen. Diese Messpunkte, die sich zu einem periodischen Signal
zusammensetzen besitzen dabei eine Amplitude, die alleine durch die Anderung
der Materialeigenschaft diktiert wird.

Die Oszillationen der Messsignale konnen somit vereinfacht wie in Abbildung 4.46
erklart werden. Bei tatsachlichen Messsignalen finden die Messungen nicht zu einem
infinitessimal kurzen Zeitpunkt statt, weswegen die erhaltenen Signale immer eine
Mittelung iiber einen Zeitraum darstellen und eine Veranderung der Materialeigen-
schaften (z.B. Fahigkeit Rontgenstrahlen zu streuen) durch Mittelung geringer als
die eigentliche Verédnderung detektiert wird. Fiir eine detaillierte Beschreibung sei
auf den Experimentalteil verwiesen (Abschnitt 6.4.2, Seite 159)

Oszillationen am Beispiel Rheo-SAXS

Bei der Integration der Streuintensitét I in Rheo-SAXS Orientierungsexperimenten
entlang des Winkels 6, wie es in Abbildung 4.47 dargestellt ist, konnen Oszillationen
von 1(0) festgestellt werden.

Eine Integration von I wie sie in Abbildung 4.47 dargestellt ist, fithrt bei einer
Anregungsfrequenz w; /2r = 1 Hz und einem Unterschied zur Frequenz der Streu-
experimente von etwa 5 ms zu etwa 9,5 beobachtbaren Schwankungen in 7(6). Fir
die Ermittlung der Daten einer Oszillation werden t—;} Sekunden benétigt (z.B.

t
5.158—35 =200 s), wobei t4 der Zeit einer Anregungsperiode und t,; die Zeit einer
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Abbildung 4.47: Auswertung der Rheo-SAXS Daten: a) Die Streuintensitét I wird
entlang des Winkels € integriert. b) Es wird ein winkelabhéngiges I zu verschiedenen
Zeiten des Orientierungsvorgangs erhalten. c¢) Die einzelnen 1D-Darstellungen setzen
sich zu einem zeitlichen, winkelabhangigen Verlauf von I zusammen. Gezeigt ist
das Orientierungsexperiment LAOS 3 aus Tabelle 4.6 (Seite 118).

Messperiode entspricht.

Experimentelle Fehler konnen fiir diese Oszillationen, wie im Experimentalteil
néher ausgefihrt wird (Abschnitt 6.4.1, Seitel58), ausgeschlossen werden. Dies
kann zudem durch die Betrachtung des Experiments mit zwei Streuexperimenten
pro Sekunde geschehen. Hierbei wird ein zeitlicher Verlauf von (f) wie in Ab-
bildung 4.48 beobachtet, bei dem ein lokales Maximum von () und ein lokales
Minimum von /(6) alternierend detektiert werden. Durch zwei Messungen wéhrend
eines Anregungszyklus werden Messungen, wie in Abbildung 4.49 dargestellt, jeweils

zu einem Zeitpunkt maximaler und minimaler Orientierung durchgefiihrt.
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Abbildung 4.48: Streuintensitiat /(f) am Maximum fiir ein Orientierungsexperi-
ments der Probe PS(8,4)P2VP(8,6) (7" = 200 °C, vy = 150 %, w1 /27 = 1 Hz, t =
2000 s). Bei einer Aufnahmefrequenz von 1 Hz ergibt sich das in Abbildung 4.46
(Seitel15) beschriebene und bei 2 Hz das in Abbildung 4.49 (Seite118) beschriebene
Bild. Der Ausschnitt (£ = 1560-1570 s) zeigt, dass die Daten bei einer Aufnahmefre-
quenz von 2 Hz zwischen zwei Harmonischen alternieren. Zur besseren Lesbarkeit
wurden /() der Messung mit 1 Hz um +600 verschoben.
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Abbildung 4.49: Wie in Abbildung 4.46 wird eine sich periodisch dndernde
Materialeigenschaft zu bestimmten Zeiten gemessen, wobei sich die Messpunkte zu
einem sich periodisch &ndernden Signal zusammensetzen. Bei zwei dquidistanten
Messungen pro Periode ergibt dies das dargestellte Signal, was wie in Abbildung 4.48

experimentell erhalten wird.

Quantitative Auswertung der Oszillationen

Die Schwankungen der Streuintensitét /() wurde fir die in Tabelle 4.6 aufgefiihrte

Zeit

Orientierungsexperimente quantitativ gegentibergestellt.

Tabelle 4.6: Parameter der Rheo-SAXS Orientierungsexperimente der Probe

PS(8,4)P2VP(8,6) itber 2000 s.

Name | Temperatur | Yo | Wrheo/27
°C % Hz
LAOS 1 180 50 1
LAOS 2 180 150 1
LAOS 3 180 o0 4
LAOS 4 200 150 1

Zum quantitativen Vergleich der Schwankung der Streuintensititen (= Al) wurde

die uiberlagernde Zunahme von 1(f), wie im Experimentalteil genauer beschrieben,
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subtrahiert (Abschnitt 6.4.2, Seite 159). Mit den Daten der Standardabweichung der
Maxima der Streuintensitit entlang des Winkels 6 (o(#)) wurde &hnlich verfahren
wie mit 1(6).

Die Oszillationen von o(6,t) (=Ac(0,t)) sind weniger stark ausgepréigt als die
der Streuintensitéit I(6,t), jedoch besitzen sie die selbe Periodizitat wie die Oszil-
lationen in 1(0,t), sind zu diesen allerdings um eine halbe Periode versetzt. Die
Antikorrelation von AI(6,t) und Ac(6,t), die in Abbildung 4.50 dargestellt ist,
zeigt, dass zu Zeitpunkten, in denen ein grofler Teil der Lamellen in Strahlrichtung
liegt (= Maximum von (6,t)), diese Lamellen grofitenteils entlang der Scherrich-
tung orientiert sind (=geringes o(6,t) und Lage von I,,,,(0,t)). Wahrend eines
Deorientierungsvorgangs drehen sich Anteile dieser Lamellen aus der Scherrichtung
und aus der Strahlrichtung. Dies ist in Ubereinstimmung mit dem Zerfall der
Lamellen, wie er in der Computersimulation beschrieben wird (Abschnitt 4.7.2) und

bei dem die Vektoren senkrecht der Grenzflachen in alle Raumrichtungen zeigen.

1,0 . T

500 1000 1500

Abbildung 4.50: Die Grofien AI(6,t), die den Anteil der in Strahlrichtung orien-
tierter Lamellen angibt, und Ao (6, t), die deren Verteilung beschreibt, zeigen eine
Antikorrelation. Somit liegen die Lamellen entweder in Strahlrichtung und zuein-
ander parallel vor, oder Anteile der Lamellen drehen sich aus der Strahlrichtung,
wahrend sich die Autokorrelation ihrer Orientierung reduziert. Dies ist in guter
Ubereinstimmung mit dem Zerfall der Lamellen wihrend der Umorientierung, wie
er von der Computersimulation vorhergesagt wird (Abschnitt 4.7.2, Seite 85).

Neben den Schwankungen entlang 6 kénnen Schwankungen entlang ¢(¢) beobachtet
werden. Eine Erklirung der Oszillation entlang ¢ liegt in einer periodischen An-

derung des Winkels der Lamellen zum Réntgenstrahl. Eine periodische Anderung
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der Langperiode L kann zudem aus einer periodischen Anderung der Dichte p
der Polymerschmelze resultieren. In der Simulation des Ubergangs eines Polymer-
korns aus der nicht stabilen Orientierung in die stabile, wird in Abschnitt 4.8.3
(Seite 126) gezeigt werden, dass Orientierungsvorgiange unter oszillatorischer Defor-
mation mit einer periodischen Anderung der Molekiilausdehnung einhergehen. In
Abbildung 4.51 sind die zeitlichen Verlaufe von AI(6,t), Ao (6,t) und Aq(t) tber
den gesamten Verlauf des Orientierungsexperiments LAOS 4 gegeniibergestellt,
wobei aufféllig ist, dass die Amplituden der Schwankungen tiber die Dauer des
Orientierungsexperiments variieren. In Abbildung 4.51 sind im Zeitraum 500 s
< t < 1150 s die Oszillationen von A, Ao und Aq ausreichend ausgeprigt um
diese vergleichen zu kénnen. In diesem zeigen Al und Ao die bereits beschriebene
Antikorrelation und q zeigt einen zu ¢ ahnlichen Verlauf. Eine mogliche Erklarung
ist, dass die Polymerketten ebenso wie die Lamellen durch eine hohe Deformation
ausgerichtet werden, wodurch sich deren Dichte leicht erhoht. Bei Polymerketten
geschieht dies schneller, weswegen hier ein Maximum der Oszillationen gegen Beginn
des Experiments zu beobachten ist (t &~ 410 s), wohingegen das Maximum der
Oszillationen von Ao erst bei t &~ 1270 s zu beobachten ist. Ein Phasenversatz von
Ao und Aq von ~ 90° zu spateren Zeiten des Experiments (1500 s< t < 2000 s)

ist hierdurch jedoch nicht zu erklaren.
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Abbildung 4.51: Die Anderung der Streuintensitit AI(#,t) und die Anderung
der Standardabweichung entlang 6 Ac(6,t) zeigen wie in Abbildung 4.50 ein
einander entgegengesetztes und ¢(t) ein zu o(#,t) dhnliches Verhalten, was mit
einer Orientierung der Polymerketten erklart werden kann, wovon ¢(t) bei t >1150 s
allerdings abweicht. Die GroBen Ao (6, t) und Aq(t) zeigen Maxima der Einhiillenden
zu unterschiedlichen Zeiten des Orientierungsexperiments.

Ein Vergleich der Experimente LAOS 1, LAOS 2 und LAOS 4 zeigt, dass sich die wie
in Gleichung 4.17 definierte prozentuale Reorientierung R bei allen Experimenten
in einem Bereich von 12 - 41 % bewegt. Hierzu wurden die Minima (/y;,(0,t)) und
die Maxima (Ipzq.(6,t)) von I(6,t) angepasst und so die Funktionen f(Iyz,) bzw.
f(Ipraz) erhalten.

F (i)
f(Inraz)
Ein Vergleich von LAOS 1 (79 = 50 %) und LAOS 2 (79 = 150 %) zeigt, dass 7
(bzw. Yokar) der Deorientierung entgegenwirkt (R von 26 % zu 12 %). Der Vergleich
von LAOS 2 (T = 180 °C) und LAOS 4 (T = 200 °C) zeigt, dass die Reorientierung
mit der Temperatur stark zunimmt (R von 12 % zu 41 %). Aufféllig ist die den

R = 100 — - 100 (4.17)

anderen Experimenten gegensatzliche Zunahme von R bei LAOS 4. Eine absolute

Zunahme der Amplitude von AI(0,t) ist in allen Experimenten zu beobachten, da
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in allen Lamellen in Strahlrichtung orientiert werden und so () erhéhen.
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Abbildung 4.52: Gegeniiberstellung der prozentualen und absoluten Reorientie-
rung R in den Orientierungsexperimenten der Probe PS(8,4)P2VP(8,6), die in
Tabelle 4.6 genauer beschrieben sind. R wurde anhand A(#) durch Gleichung 4.17
auf Seite 121 ermittelt. Die Schwankungen der Streuintensitdt nehmen mit zuneh-
mender senkrechter Ausrichtung der Lamellen in allen Experimenten zu (offene
Symbole). Die auf die Gesamtintensitét bezogenen prozentualen Schwankungen
von 1(6,t) (vgl. Gleichung 4.17) nehmen bei dem Versuch LAOS 4 sogar wéihrend
des Experiments zu (geschlossene Symbole).

Durch Rheo-dielektrische Messungen kénnen den in der Rheo-SAXS Kombination
ahnliche Oszillationen erzeugt werden. Jedoch sind diese wegen der Natur des erhal-
tenen Signals (gemittelt tiber die gesamte Probe) nicht quantitativ mit denen der
Rheo-SAXS Kombination vergleichbar. Ein Beispiel von Reorientierungsvorgangen,
die anhand von €”(w, t) verfolgt werden kénnen, ist in Abbildung 4.53 gegeben. In
dem dargestellten Experiment wurden dieselben Parameter wie im Rheo-SAXS
Experiment LAOS 4 verwendet (7" = 200 °C, 79 = 150 %, wy /27 = 1 Hz), jedoch
sind die beobachteten Schwankungen deutlich geringer ausgeprégt (R ~ 3 % anstatt

~ 41 %, Faktor 14). Dieser Unterschied kann zum Einen durch die Mittelung

iber die gesamte Probe erklart werden. So werden 60,5 % der Probe mit einem
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Viokar deformiert, dass geringer als das voxe des Rheo-SAXS Experiments ist. Zum
Anderen hangt ”(w, t) von den Dipolmomenten entlang der Polymerketten ab und
ist somit nur indirekt von der Orientierung der Lamellen, die diese beeinflussen
kann, abhéangig. Ein weiterer Einfluss auf R liegt im Zeitintervall Az, iiber das
in der dielektrischen Messung bzw. dem Streuexperiment gemittelt wird (siehe
Abschnitt 6.4.2, Seite 159).

0,355
S
- @
— 0,350 - 5
) Q
=
k5
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[h g
0
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t
0,345 : : (5] .
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Abbildung 4.53: Dielektrische Messungen zeigen Oszillationen in u.a. ”(w,t) (T
= 200 °C, 70 = 150 %, w1 /27 = 1 Hz, wgiq = 107 Hz). Diese sind mit ~ 3 % um
einen Faktor von etwa 14 schwéacher ausgepréigt als in Rheo-SAXS Experimenten
(R von I =~ 41 % bei identischen experimentellen Parametern), was auf eine Mes-
sung der gesamten Probe, die Abhéngigkeit von der Polymerkettenorientierung
(# Lamellenorientierung) von £”(w, t) und mittelungseffekte iiber unterschiedliche
Zeitintervalle At zuriickzufiihren ist.

4.8.3 Simulation von Ubergingen unter oszillatorischer De-

formation

Bis zu dieser Stelle wurden alle Computersimulationen unter einfacher Deforma-
tion durchgefiihrt. In diesem Abschnitt werden Simulationen mit oszillatorischer
Deformation betrachtet. Hierfiir wird die RNEMDS mit einer sinusférmigen De-
formationsspannung durchgefiihrt. Die maximale Deformationsspannung ist so

gewihlt, dass der schnelle Ubergang erwartet wird. Die Frequenz f wird variiert
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Abbildung 4.54: Zeitliche Evolution der Konfigurationen bei den
FrequenzenfTr = 4, fTr = 1 und fTr = 1/4. Die obenstehenden Zahlen
zeigen die Zeitpunkte zu der Momentaufnahmen in Bezug zur Relaxationszeit
Tr. Obwohl eine maximale Scherrate den Zerfall der nicht stabil orientierten
Lamellen fordert, kann dies nur bei der niedrigsten Frequenz fTx = 1/4 tatséchlich
beobachtet werden. Bei hoheren Frequenzen zeigen sich Ahnlichkeiten zu dem

langsameren Mechanismus durch Schrumpfen. Die Grafik ist entnommen aus
Quelle [148].

und die resultierenden Dynamiken untersucht.

Abbildung 4.54 zeigt die zeitliche Kompositionsentwicklung fiir drei verschiedene
Frequenzen. Fiir die hochste Frequenz fTr = 4 kann der erwartete Zerfall der
Lamellen nicht beobachtet werden. Stattdessen wellen sich die Lamellen und formen
Halbkreise und entwickeln sich weiter zu Lamellen in einer instabilen Orientierung.
Obwohl die maximale Frequenz einen Zerfall der Lamellen erlauben wiirde, wird
die Dynamik eines langsamen Schrumpfens wie bei Mechanismus 2 beobachtet.
Nur bei einer weiteren Reduktion der Frequenz zu fTgr = 1 kann ein Zerfall der
Lamellen beobachtet werden. Allerdings findet selbst unter diesen Bedingungen der
Prozess nicht vollstandig statt. Stattdessen ist bei t = T die instabile Orientierung
présenter als bei t = 9/16Tg.

Trotz des beginnenden Zerfalls der Lamellen ist die Dynamik immer noch &hnlich
der eines langsamen Schrumpfens. Bei der niedrigsten Frequenz fTp = 1/4 wird
der Zerfall der Lamellen, gefolgt von deren Neubildung in der stabilen Orientierung
und der anschlieSenden Defektausloschung beobachtet.

Eine mogliche Interpretation der Beobachtung liegt darin, dass die Oszillationsperi-
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Abbildung 4.55: Diversitat A fir die Simulation des Orientierungsvorgangs unter
oszillatorischer Deformation. Die Diversitiat A (vgl. Gleichung 4.10 auf Seite 97)
ist nur fiir die nicht stabile Halfte der Simualtionsbox berechnet worden. Bei der
niedrigsten Frequenz wird der schnelle Orientierungsmechanismus beobachtet. Bei
hoheren Frequenzen ist dieser deutlich verlangsamt und oszilliert starker mit der
Anregungsfrequenz. Die Grafik ist entnommen aus Quelle [148].

ode mit grofler Deformationsspannung nicht lang genug dauert um die Lamellen
vollstandig zu zersetzen. Stattdessen beginnt die Zersetzung nur ansatzweise und
bei abnehmendem + im zweiten Teil der Oszillation reicht diese nicht aus und die
vorherige, nicht stabile Orientierung kann sich zuriickbilden. Fiir mittlere Frequen-
zen fithrt dieser Zerfall zur Bildung der stabilen Orientierung an der Korngrenze,
aber die Dynamik ist dennoch die eines schrumpfenden Polymerkorns. Folglich
skaliert die Orientierungszeit mit der Korngrofle.

Um dies weiter zu untersuchen, kann der azimutale Strukturfaktor S(6) bzw.
die durch die zuvor eingefithrte (Gleichung 4.10) Diversitat A verwendet werden.
Abbildung 4.55 zeigt den Verlauf von A fiir fiinf verschiedene Frequenzen. Fiir
die niedrigste Frequenz wird der Verlauf des schnellen Ubergangs beobachtet: Ein
schnelles Ansteigen von \ zu einem Maximum, was den Zerfall der Lamellen durch
einen flachen Wert von S(6) zeigt. Dies wird gefolgt vom einem langsamen Absinken
von A, was mit der Reorientierung der Lamellen in der stabilen Orientierung

zusammenhéngt und zu einem peakférmigen S(6) fithrt.
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Abbildung 4.56: Zeitlicher Verlauf der Komponenten des End-zu-End Abstands
senkrecht zur Scherrichtung. a) Alle Raumrichtungen in der stabilen und nicht
stabilen Halfte der Simulationsbox fir die Frequenz fTg = 1 sind dargestellt. b)
Die Frequenz wird variiert und nur die Z-Komponente (R2%) der nicht stabilen
Seite ist dargestellt. Die Grafik ist entnommen aus Quelle [148].

Eine Erhohung der Frequenz verhindert dieses Verhalten. Zuerst steigt A so wie
bei der niedrigsten Frequenz, mit der Umkehrung der Scherrichtung sinkt A jedoch
wieder. Dies ist konsistent mit der Interpretation, dass der lamellare Zerfall wihrend
einer Oszillation nicht vollstdndig stattfinden kann. Bei der hochsten Frequenz
ist dieser Effekt stark ausgepréagt: Bei jeder Oszillation kann nahezu der gesamte
Zerfall der lamellaren Ordnung umgekehrt werden. Die Diversitat A oszilliert
mit der Anregungsfrequenz und steigt langsam mit der Dynamik des langsamen
Schrumpfmechanismus an. Vorerst kann festgehalten werden, dass oszillatorische
Deformation sowohl in der Simulation als auch im Experiment zu beobachten sind
und den Ubergang von einer nicht stabilen Orientierung in die stabile verlangsamen
kann. Fiir hohe Frequenzen kann die Art des Ubergangs sogar von einem schnellen
Ubergang durch Zerfall der lamellaren Ordnung zu einem langsamen Ubergang

durch Schrumpfen der Polymerkorner wechseln.
Molekulare Orientierung In der Computersimulation hat man direkten Zugang

zur Orientierung der einzelnen Molekiile, was einen Einblick in deren Kettendynamik

wihrend der Uberginge ermdéglicht.
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Abbildung 4.56 a) zeigt die Molektilorientierung. Die Molekiilstreckung oszilliert
mit der Anregungsfrequenz, wobei die Frequenz als doppelt so hoch erscheint, da
die Molekiilorientierung quadratisch von dieser abhéngt. In der stabilen Hélfte der
Simulationsbox ist die Oszillation senkrecht zur Grenzfliche V<ng> verboten. Dies
ist intuitiv, da die Grenzflichen die Molekiilbewegung behindern. Erstaunlicher
ist die Ostzillation entlang der Z-Komponente des End-zu-End Abstands in der
nicht stabilen Hélfte, da diese ebenfalls senkrecht zur Grenzflache ist. Dennoch ist
dies konsistent mit fritheren Beobachtungen: Die zyklische Bewegung der Polymere
in der nicht stabilen Orientierung destabilisieren diese. Die zyklische Bewegung
dieser ist proportional zu der angewendeten Deformationsspannung. Da diese Be-
wegung die Grenzfliche im Fall des schnellen Ubergangs destabilisiert, kontrolliert
eine oszillierende Deformation den gesamten Zerfall der lamellaren Ordnung. Da
die Bewegung (R2) den schnellen Ubergang fordert, wird diese fiir verschiedene
Frequenzen in Abbildung 4.56 b)) genauer betrachtet. In allen Féllen wird wie
erwartet eine Oszillation mit der Anregungsfrequenz beobachtet. Jedoch héngt die
Amplitude der Molekiilorientierung stark von der mechanischen Anregungsfrequenz
ab. Bei hohen Frequenzen ist die Amplitude der Molekiile deutlich niedriger, da die
Molekiile der Schubspannung fiir einen kiirzeren Zeitraum ausgesetzt sind, bevor sie
aus ihrer gestreckten Form relaxieren kénnen falls die Amplitude nicht grofl genug
ist, dass dadurch ein Ubergang in die stabile Orientierung initiiert werden kann.
Bei hoheren Frequenzen wird auf langeren Zeitskalen ein Trend der oszillierenden
Kurve in Richtung des erwarteten Werts beobachtet. Diese Tendenz wird mit dem
langsamen Ubergang durch das Schrumpfen der Polymerkorner in Verbindung
gebracht. Bei niedrigen Frequenzen schliefen die Amplituden Gleichgewichtswerte
anderer Ubergéinge mit ein und kénnen deswegen den schnellen Ubergang fordern.
Nach der Zersetzung der lamellaren Ordnung kann eine Oszillation um das Gleich-
gewicht beobachtet werden, wie sie auch in der stabilen Héalfte der Simulationsbox
zu finden ist(vgl. Abbildung 4.56 a)).

Die Beobachtungen der Molekiilorientierung bei durch oszillatorische Deformation
verursachten Ubergingen, bekriftigt die Interpretation, dass die zyklische Bewe-
gung der Polymere an der Grenzfliche den Zerfall der nicht stabilen Orientierung
vorantreibt. Fiir eine detailliertere Beschreibung, sei auf den Artikel, auf dem dieser
Abschnitt basiert, verwiesen ([148]).
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4.8.4 Reorientierung als Ursache fiir I3/

Eine mogliche Erklarung der Plateauwerts von I3/, liegt in den zuvor beschriebenen
Reorientierungsvorgéngen, welche mit einer stdndigen Verdnderung der Grenz-
schicht zwischen den beiden Polymerblécken wahrend der einzelnen periodischen
Deformationen einhergehen. Bereits Anhand der Streuung von I3,; kénnen diese
Reorientierungsprozesse erahnt werden. In Abbildung 4.57 a) ist I, fiir Orien-
tierungsexperimente mit vy = 25 % bis 200 % dargestellt. Zum Ermitteln der
Schwankung von I3,; wurden die Daten im Bereich von 2000 s bis zu 2700 s,
der einem Plateau nahe kommt, auf die Streuung der Werte von I3/, untersucht.
Hierzu wurde die Standardabweichung o als auch der Mittelwert M der Daten
verwendet. Die Standardabweichung und die Mittelwerte in diesem Zeitbereich sind
in Abbildung 4.57 b) dargestellt. Beide nehmen antiproportional mit vy zu, wobei

M 751’4 und o x 750’023 gilt.

a) b)
1,5
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0,51 K\ 1009 = 1 . loo1 °
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Abbildung 4.57: a) I3/, fiir verschiedene Orientierungsexperimente der Probe
PS(8,4)P2VP(8,6) mit 7" = 180 °C, w/2m = 1 Hz, 79 = 25 - 200 % und t =
2700 s. Eine zu ~ antiproportionale Zunahme von I3/, ., sowie des Rauschens
von Iy ist qualitativ zu erkennen. b) Sowohl der Mittelwert M als auch die

Standardabweichung o bei t = 2000-2700 s zeigen eine lineare Abhéngigkeit von

Yo, Wobei M 7&’4 und o oc 0" gilt.

Somit ergéibe sich der Verlauf von I3/; als eine Uberlagerung eines Orientierungs-
prozesses auf einer langen Zeitskala (Minuten) und einem Deoreintierungs- und

Reorientierungsprozess wahrend der individuellen oszillatorischen Deformationen

128



der LAOS Experimente.

Mit den Daten der Orientierungsexperimente mit variierendem w; /27 und va-
rilerendem 7" wurde genauso verfahren. Die erhaltenen Abhéngigkeiten fiir die
PP Geometrie sind in den Abbildungen 4.58 a) und b) dargestellt. Fur v, und
T der KP Geometrie sind diese in Abbildung 4.59 dargestellt. Alle gefundenen

Proportionalitdten sind in Tabelle 4.7 zusammengefasst.

a) b)
, : 0,06
£0,04
10,03 1 +0,04
r—|1<
s O,OZ'E' = 0,02 ©
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+0,01
0,2+ v . , , , ,
0,1 1 170 180 190 200 210
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Abbildung 4.58: Sowohl Mittelwert M als auch die Standardabweichung o zeigen
lineare Abhéngigkeiten von w; /27 und 7. a) Es wird bei PP Geometrien M
w1 /27795 und o o wy /27710 gefunden. b) Bei der Variation von T' wird bei PP
Geometrien M oc T*%* und o oc T"% gefunden.

Die Proportionalitat des Plateauwerts von I3/, wird durch die Normierung nur gering
beeinflusst, weswegen dieser Einfluss vernachlassigt werden kann. Die Temperatur
beeinflusst M und o bei der PP Geometrie verhaltnisméafig stark, wobei der Einfluss
auf o (o oc 13'%°) stirker ausgepragt ist als auf M (M o 45°).

Die in Abbildung 4.52 dargestellte Reorientierung passt zu dem Model, welches
besagt, dass I3/, und dessen Streuung von dem Grad der, wéhrend der Oszillationen
stattfindenden, Reorientierungsvorgangen abhéingt. Obwohl Daten der Rheo-SAXS
Experimenten nicht quantitativ mit den der Rheo-Dielektrik oder der Rheologie
vergleichbar sind, konnen bei einem Vergleich die gleichen Trends festgestellt werden:
Eine Erhohung von ~, fithrt zu einer niedrigeren prozentualen Schwankung von [
(Yo =50 % — v =150 % = R =26 % — R = 12 %; R o< —0, 7). Eine Erhéhung

der Temperatur um 20 °C zeigt einen, wie in den rheologischen Experimenten auf
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Abbildung 4.59: a) Fiir KP Geometrien wird M o 75 %" und o oc 75 """ gefunden.
b) Bei der Variation von T wird fiir KP Geometrien M oc T°% und o oc 7456
gefunden.

I3/1, deutlich groeren Einfluss (77 = 180 °C— T' =200 °C= R =12 % — R =
41 %; R oc T®4). Eine Aussage iiber die Abhingigkeit von w; /27 kann aufgrund des
frequenzbedingten Fehlens von Oszillationen in den Streusignalen nicht getroffen

Uund o 75! sind, liegt

werden. Da die Schwankungen von I3/ o< T, o< wy/2m™
eine inverse Proportionalitdt zum detektierten Drehmoment M vor, weswegen
Schwankungen von I3/, auf ein zu niedriges M zuriickgefiihrt werden konnten.

Falls die Schwankung von I3/, auf apparative Grenzen zuriickzufiihren sein sollte,
so wiirden an unterschiedlich sensitiven Gerédten und Geometrien unterschiedliche
Werte gemessen werden. Um solche Griinde als Ursache fiir Schwankungen in
I3/, ausschlieBen zu kénnen, wurden Versuche, bei denen verhaltnismaflig grofie
Schwankungen zu erwarten waren, mit unterschiedlichen Geometrien (13 und 25 mm
Durchmesser) an unterschiedlichen Rheometern durchgefiihrt. In Abbildung 4.60
sind die Experimente mit T = 190 °C, w; /27 = 1 Hz, vy = 50 % exemplarisch
einander gegeniibergestellt. Die Schwankungen im Bereich von 2000 bis 2700 s
betragen bei niedrigem Drehmoment (13 mm Geometrie) und niedriger Sensitivitét
(minimales M des Rheometers ~ 2 uNm) o = 0,034 und der Mittelwert M
von I3/ in diesem Bereich M = 0,66. Im Fall des hoheren Drehmoments (25

mm Geometrie) und der hoheren Sensitivitdt (minimales M des Rheometers ~
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0,05 uNm) wurden o = 0,031 und M = 0,72 erhalten. Bei nichtnormierten Daten
werden fiir das niedrige Drehmoment und die niedrige Sensitivitat M= 0,0393 und
o = 0,00145 und fiir das hohe Drehmoment bei hoher Sensitivitat M = 0,0333 und
o = 0,00141 erhalten. Es konnen zwar Abweichungen festgestellt werden, jedoch
befinden sich diese mit 16 % fir M und 3 % fir o in einem fiir rheologische
Experimente gewohnlichen Fehlerrahmen. Zudem muss beachtet werden, dass
aufgrund der unterschiedlichen verwendeten Geometrien unterschiedliche Anteile
der Polymerprobe orientiert vorliegen koénnen und vor allem kleine Unterschiede in

der Temperatur, wie gezeigt, M und o stark beeinflussen kénnen.

1,44
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Abbildung 4.60: Vergleich von I3/, bei Verwendung eines sensitiven Rheometers
und einer 25 mm Geometrie und eines weniger sensitiven Rheometers mit einer
13 mm Geometrie. In beiden Fallen ist die Nichtlinearitat dhnlich hoch und I3/,
zeigt einen ahnlichen Verlauf, was nahe legt, dass apparative Griinde nicht Ursache
fiir I3/, sind. Die Probe PS(8,4)P2VP(8,6) wurde fiir diesen Vergleich bei T' =
190 °C, wy /27w = 1 Hz, o = 50 % fiir t = 2000 s orientiert.
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Tabelle 4.7: Skalenexponenten zur Beschreibung des Plateaus von I3/, im Bereich
t = 2000-2700 s.

Variable | o [] M [-] | Geometrie
Yo x -0,02 | ox -1,41 PP
w1 x 1,76 | o< -0,51 PP
T 7,05 4,64 PP
Yo x -0,97 | o< -1,61 KP
T x 4,66 | x 5,18 KP

Die Hypothese eines geringen Drehmoments M als Ursache fiir einen hohe Wert von
I3/1 kann durch die Beobachtungen des Verlaufs von I5,; bei Versuchen nahe des
Ubergangs von steigenden zu sinkenden Zeitevolutionen von I3 51 entkraftet werden.
Da durch die Orientierung der Lamellen in allen Orientierungsexperimenten entlang
der Scherrichtung die Viskositéat der Polymerschmelze verringert wird, sollte dies
wegen des daraus resultierenden geringeren M zu einem Anstieg von I3/, fithren,
der jedoch nicht beobachtet werden kann. Haufig wird bei steigenden Verlaufen von
I3/, sogar ein spéteres Abfallen, wie beispielsweise in Abbildung 4.57 a) (Seite 128)
fir das Experiment mit vy = 25 % beobachtet, was auf den langsam stattfindenden
Defektausloschungsmechanismus zuriickzufithren ist. Um ein geringes Drehmoment
M als Grund fiir bestimmte Werte von I3/ ausschlieflen zu konnen, kénnen neben
apparativen Anderungen (groferer Geometriedurchmesser und sensitiveres Instru-
ment ), Polymerproben mit einem hoheren Molekulargewicht verwendet werden. In
Abbildung4.61 ist der zeitliche Verlauf von I3/, der Probe PS(96,3)P2VP(62,9) in
einem Orientierungsexperiment (7" = 180 °C, w; /27 = 1 Hz, 79 = 50 %) dargestellt,
bei dem trotz des zur Probe PS(8,4)P2VP(8,6) verhaltnisméfBig hohen Drehmo-
ments ein anfingliches Steigen von I3,; zu beobachten ist. Hierbei ist anzumerken,
dass Polymerproben hoherer Molekulargewichte héufiger einen steigenden Verlauf

von I3/, zeigen als Proben niedriger Molekulargewichte.
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Abbildung 4.61: Die Probe PS(96,3)P2VP(62,9) zeigt bei einem Orientierungs-
experiment mit 7' = 180 °C, wy /27w = 1 Hz, 79 = 50 % einen steigenden Verlauf des
auf den Startwert (¢ = 0 s) normierten /3/;. Das Drehmoment M als Ursache fiir
steigende I3/; bzw. den erhaltenen Plateauwert, kann somit ausgeschlossen werden.

Da sich wy /27 und 7y bzw. 4 eine zur Temperatur inverse Abhéngigkeit zeigt, liegt

eine Abhangigkeit des Verhaltens von I3,; von der Relaxationszeit 7 nahe.

13/1 X T (418)

Ein weiteres Indiz hierfiir liegt darin, dass fiir Proben mit hoheren Molekularge-
wichten (— groferes 7) tendenziell hohere Werte von I5/; o beobachtet werden. In
Abbildung 4.62 ist exemplarisch hierfiir ein Orientierungsexperiment der Probe
PS(31,0)P2VP(32,8) mit vy = 20 %, wy /27 = 20 Hz, T" = 180 °C iiber ¢t = 4800 s
dargestellt. Bei diesen Bedingungen erreicht I3/; o, mit I3,; = 0,84 (= M von t
= 4000 - 4800 s) einen Plateauwert. In Abbildung 4.61 war bereits ein Orientie-
rungsexperiment der Probe PS(96,3)P2VP(62,9) mit weniger hohen Scherraten
dargestellt (T" = 180 °C, v = 50 %, w;/2m = 1 Hz). Dieses zeigt einen Plateauwert
des nicht normierten I3, im Bereich von ¢ = 10000 - 15000 s von I3/; o = 0,482
und liegt somit um einen Faktor > 14 hoher als der Plateauwert bei I3/1 o = 0,034
(M tiiber den Bereich ¢ = 2000 - 2700 s) der in dieser Arbeit héufig untersuchten
Probe PS(8,4)P2VP(8,6) bei identischen experimentellen Parametern.
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Abbildung 4.62: Plateauwerte von I3;; von ~ 0,84 konnen mit der Probe
PS(31,0)P2VP(32,8) bei vy =20 %, wy/2m = 20 Hz, T" = 180 °C erreicht wer-
den.

Die langste Relaxationszeit von PS(8,4)P2VP(8,6) kann bei 7" =160 °Czu ~ 5,73
1073 s bestimmt werden. Diese wird durch eine Extrapolation von 7 der PS-
b-P2VP Proben erhalten. Die langste Relaxationszeiten 7 von Proben hoherer
Molekulargewichte wurden aus den Schnittpunkten von G’ und G” bestimmt und
sind im Anhang aufgelistet (Abschnitt A.2). Fiir die Proben PS(8,4)P2VP(8,6),
PS(23,4)P2VP(23,7), PS(31,7)P2VP(34,7) und PS(96,3)P2VP(62,9) sind I5/1 o bei
Orientierungsexperimenten mit 7" = 180 °C, 7o = 50 % und w; /27 = 1 Hz gegen 7

aufgetragen. Hieraus wird ersichtlich, dass I3/1 . o 707 gilt.
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Abbildung 4.63: Plateauwerte von I3;; der Proben PS(8,4)P2VP(8,6),
PS(23,4)P2VP(23,7), PS(31,0)P2VP(32,8) und PS(96,3)P2VP(62,9) bei T = 180 °C,
o = 50 %, w1/27 = 1 Hz in Abhéngigkeit der lingsten Relaxationszeit 7. Es wird
eine Proportionalitit von o< 7% gefunden.

4.8.5 3Qy(w) bei Diblockcopolymeren

Die im Theorieteil dieser Arbeit beschriebene Abhangigkeit von I3/, von vy im
MAOS-Bereich (medium amplitude oscillatory shear) von I3, o ~§ (Abschnitt 2.3.3,
Seite 34) wurde fur das DBCP PS-5-P2VP anhand der Probe PS(8,4)P2VP(8,6)
iiberpriift, da der dadurch bestimmbare Parameter Q) fiir einen Vergleich zu
Computersimulationen geeignet sein kann. Die Deformation v wurde im Verlauf des
Experiments von vy = 0,1 % auf 75 = 100 % erhoht, sodass es zu keiner Orientierung
im nichtlinearen Bereich kommt und Unterschiede zwischen Homopolymer- und
Diblockcopolymerschmelzen, durch die Grenzflichen unterschiedlich orientierter
Polymerkérner, grotmaoglich ausfallen. Es konnte eine Abhéngigkeit von I3/, oc 73’9
gefunden werden, was der Abhéngigkeit von linearen Homopolymerschmelzen

entspricht (o< " >°[98]).
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Abbildung 4.64: Experiment mit der nicht orientierten Probe PS(8,4)P2VP(8,6)
bei T' = 160 °C, 7o = 0,1- 100 % (10-100 % dargestellt), w; /27 = 12,7 Hz. Es wird
I3/ o 7&’9 gefunden, wie es auch bei linearen Homopolymerschmelzen der Fall
ist[98].

4.9 Umorientierungen

Es konnen andere Orientierungen der Lamellen als die, in Abschnitt 4.7 (Seite 81) als
stabile Orientierung erklarte, senkrechte Orientierung erzielt werden. Bereits in Ab-
bildung 4.44 war das Orientierungsexperiment der Probe PS(14,7)P2VP(14,1)(T =
180 °C, o = 100 %, wy /27 = 1 Hz) gezeigt, welches zu einer parallelen Orientierung
der Lamellen fithrt. Ahnliche Parameter (T = 180 °C, o = 50 % oder 150 %, w; /27
= 1 Hz, vgl. Abschnitt 4.8.2) fithren bei der Probe PS(8,4)P2VP(8,6) zu einer senk-
rechten Orientierung. Somit besitzt das Molekulargewicht bzw. die Relaxationszeit
7 einen Einfluss auf die Stabilitdt der unterschiedlichen Orientierungen.

Es konnte eine Anderung des Verlaufs von I3 51 bei hohen Frequenzen erzielt werden.
Ein solches Experiment mit der Probe PS(8,4)P2VP(8,6) ist in Abbildung 4.65
dargestellt. Sowohl der Verlauf als auch die Hohe von I3/, ist hierbei vergleichbar
(I3/1 ist nicht normiert). Dielektrische sowie SAXS-Daten belegen, dass die Lamel-
len bei dieser hohen Frequenz parallel orientiert werden. Quantitative Aussagen

zwischen dem Minimum bei ¢t &~ 500 s sind wegen der beschriebenen periodischen
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Reorientierungsprozesse nicht zu treffen. Der dielektrische Verlust €”(w) zeigt nach

einem Minimum bei ¢ =~ 500 s eine Zunahme, was eine Zunahme der senkrecht
orientierten Lamellen bedeutet.

®  Experiment 1
0,05 - O Experiment 2

I3/1 [']

0,00 .

T 1
2000 3000

Abbildung 4.65: Die Probe PS(8,4)P2VP(8,6) zeigt bei ¢t &~ 500 s eine Umorien-
tierung aus der zundchst parallelen Orientierung in wahrscheinlich eine senkrechte

(T =180 °C, o = 50 %, wy/2m = 20 Hz, t = 2700 s). Es sind zwei Experimente
dargestellt um deren Reproduzierbarkeit zu verdeutlichen.
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Kapitel 5

Zusammenfassung und Ausblick

5.1 Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurde das Orientierungsverhalten lamellarer Diblockcopolyme-
re unter oszillatorischer Deformation mit groflen Amplituden untersucht, wobei
die Diblockcopolymersysteme (DBCP) so gewéhlt wurden, dass die stattfinden-
den Vorgange mit Comutersimulationen verglichen werden koénnen. Es wurden
Blockcopolymersysteme mit dhnlicher Dynamik in beiden Blocken, die mit einem
ahnlichen Glasiibergangstemperatur T} assoziiert wurde, speziell anionisch syntheti-
siert, untersucht, optimiert und neue Diblockcopolymere wurden fiir einen besseren
Vergleich von Experiment und Simulation entwickelt.

Das Polymersystem PS-b-P2VP besitzt dabei Vorteile wie eine starke Phasen-
separation, thermische Stabilitdt und einen Unterschied in der Elektronendichte
der beiden Blécke, der ausreichend fiir SAXS-Untersuchungen ist. Allerdings ist
der Unterschied in der Glasiibergangstemperatur mit ~ 14 K hoher als bei den
anderen vorgestellten Systemen. Untersuchungen der Viskositdt konnten jedoch
zeigen, dass dieses System dennoch fiir einen Vergleich zur Computersimulation
verwendet werden kann.

Das DBCP System PS-b-[P2VP-c-P4VP] ist ein System, dass alle Kriterien
fiir einen Vergleich von Experiment und Computersimulation erfiillt, jedoch wird
die molekulare Charakterisierung durch eine Uberlagerung der Signale der aro-

matischen Protonen im 'H-NMR erschwert. Die Protonen, welche neben einem
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Stickstoffatom liegen (6 = 8,0 - 8,45 ppm), sind verglichen mit den anderen aro-
matischen Protonen(d = 6,14 - 7,3 ppm) hochfeldverschoben. Die Signale der
aromatischen Protonen, welche von PS stammen, tiberlagern die Signale von P2VP
und P4VP bei § = 6,14 - 7,3 ppm. Ein zweiter Nachteil ist die Zusammensetzung
aus drei verschiedenen Monomere, was die Synthese dieses DBCP aufwéndiger und
fehleranfilliger macht als bei den beiden anderen Systemen.

Das Modellsystem P2VP-b-PEMA besteht aus nur zwei Polymersorten. Daher
sind sowohl Synthese als auch molekulare Charakterisierung weniger fehleranfallig
als bei dem System PS-b-[P2VP-¢-P4VP]. Ein Nachteil dieses Systems liegt in der
ahnlichen Elektronendichte der beiden Polymerblocke, welche die Verwendung von
Techniken wie SAXS fiir morphologische Untersuchungen mangels Elektronendich-
tekontrast verhindert. Eine zusdtzliche Einschrankung des Systems fiir rheologische
Versuche in der Schmelze ist durch die thermische Zersetzung des PEMA-Blocks
bei =~ 165 °C gegeben.

Aus den Untersuchungen der vorgestellten Diblockcopolymeren und den mit die-
sen verbunden Problemen, entstanden Losungen zur weiteren Optimierung dieser
Systeme, die im Ausblick weiter beschrieben sind.

Es hat sich gezeigt, dass der Unterschied der Viskositét der beiden Polymerblocke
in den Systemen PS-b-P2VP und P2VP-b-PEMA (in beiden ~ 2) dhnlich sind
und somit auch PS-b-P2VP trotz des gréferen AT, der beiden Polymerblécke fir
einen Vergleich zu Computersimulationen geeignet ist. Ubrige Dynamikunterschiede

werden durch den Reibungsparameter yPFP

angepasst.

Fiir unverschlaufte Polymersysteme wurde in der Simulation die senkrechte Orientie-
rung als einzige stabile Orientierung gefunden. Experimentell wurde dies bestatigt,
lediglich Orientierungsexperimente bei hohen Frequenzen (w; /27 = 20 Hz) konnten
voriibergehend zur parallelen Orientierung fithren. Bei hoheren Molekulargewichten,
kann die parallele Orientierung bereits bei niedrigen Frequenzen erreicht werden

(z.B. PS(14,7)P2VP(14,1) bei wy /27 = 1 Hz).
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Mechanismus 1 Mechanismus 2 Mechanismus 3 Mechanismus 4

Abbildung 5.1: Hypothetische Umorientierungsmechanismen nicht stabil orien-
tierter Polymerkorner. Mechanismus 1: Rotation eines gesamten Polymerkorns.
Mechanismus 2: Schrumpfen eines Korns und Neubildung in stabiler Orientierung.
Mechanismus 3: Komplettes Aufschmelzen eines Polymerkorns und anschlieende
Neubildung in der stabilen Orientierung. Mechanismus 4: Zersetzung der Lamellen
(— makroskopische Anisotropie) bei Beibehaltung mikroskopischer Phasenseparati-
on.

Der Umorientierungsmechanismus (vgl. Abbildung 1.3 auf Seite 6 oder Abbil-
dung 5.1) uber ein Drehen von Polymerkérnern (Mechanismus 1) konnte, ebenso
wie der tiber ein Schrumpfen (Mechanismus 2), oder ein Aufschmelzen der Kérner
(Mechanismus 3), in der Computersimulation widerlegt werden: Es wurde keine
kollektive Bewegung der Lamellen beobachtet, kein Schrumpfen und Wachsen
der Lamellen an der Korngrenze konnte festgestellt werden und das System be-
halt seine Phasenseparation wihrend der Umorientierung bei einer unverdnderten
Langenskala bei. Stattdessen kann der Ubergang als Zersetzung der Lamellen
bei Beibehaltung der Phasenseparation beschrieben werden. Der Ubergang findet
somit iiber einen Zustand kompletter makroskopischer Isotropie bei bestehender
mikroskopischer Phasenseparation statt (vgl. Abbildung 4.26 auf Seite87 oder
Abbildung 5.1 Mechanismus 4), der von einer Neubildung der Lamellen in der
stabilen Orientierung gefolgt wird. Dariiber hinaus konnte gezeigt werden, dass fiir
kleine Scherrate der Ubergangsmechanismus in einem Mechanismus tibergeht, der
iiber das Schrumpfen nicht stabil orientierter Polymerkorner ablauft und Mechanis-
mus 2 dhnelt. Diese Umorientierungsmechanismen werden jeweils gefolgt von einer
langsamen Defektausloschung, bei der zwei Defekte miteinander rekombinieren.

Die Verldufe der in Experimenten beobachtbaren Gréflen wie G', G” oder I3/, die
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zuvor nur unzureichend oder iiber ausgewahlte Bereiche der Orientierungsexpe-
rimente durch eine gestreckte Exponentialfunktion beschrieben werden konnten,
konnten durch einen zweistufigen Mechanismus (Vorschlag: Umorientierung + De-
fektausloschung) mit einer hohen Genauigkeit tiber den gesamten Verlauf der
Orientierungsexperimente beschrieben werden.

Neben der makroskopischen Beschreibung der Orientierungsvorgénge auf einer
Zeitskala von Minuten bis Stunden konnte ein Weg gefunden werden, Orientierungs-
vorgange auf einer Skala einzelner bzw. gemittelter Deformationsperioden, auf einer
Zeitskala von Sekunden, sichtbar zu machen. Solche Oszillationen der Eigenschaften
der Polymerschmelze wurden durch die Computersimulation bestatigt. Mit dieser
Technik koénnen somit nicht nur bisherige Observablen (z.B. die Streuintensitét
I), sondern auch deren zeitliche Anderung beschrieben werden (I). Die Anderung
von Grofen, die wiahrend der Orientierungsprozesse nur gering sind (z.B. ¢ <
1 %) konnen mit dieser Technik nun detektiert und vergleichen werden. Zudem
hilft die Erkenntnis dieser periodischen Reorientierungsprozesse Fehler in ex-situ
Experimenten neu einzuschétzen.

Es wurde die Hypothese aufgestellt, dass der Plateauwert von I3, mit dem Auftreten
dieser Reorientierungsvorgangen wéahrend der einzelnen periodischen Deformationen
der Polymerschmelze korreliert. Es wurden Proportionalitaten beispielsweise vom
Plateauwert der Nichtlinearitét I3/, o, von der Deformation vy, der Frequenz w, /27
und der Temperatur T' gefunden. Dariiber hinaus hat sich gezeigt, dass I3/ o, neben
experimentellen Parametern auch proportional zu der lingsten Relaxationszeit 7
ist. Erste Versuche den nichtlinearen Parameter 2Qq(w) fiir zukiinftige Vergleiche
zu Computersimulationen zu bestimmen, zeigten, dass dies wie fiir lineare Homo-
polymere moglich ist. Da die verwendeten Techniken stark unterschiedliche und
unterschiedlich gewichtete Daten liefern und Vororientierungen nur bei einer einzi-
gen Probe geloscht werden konnten, war ein quantitativer Vergleich der Techniken
untereinander héufig nicht moglich. Das Orientierungsverhalten von DBCP mit
ahnlichen Dynamiken in beiden Polymerblocken konnte experimentell makrosko-
pisch und auf einer Zeitskala von Minuten bis Stunden, in der Simulation auf einer
molekularen Ebene und einer Zeitskala einzelner Relaxationszeiten und nun auch
auf einer Zeitskala von einzelnen (gemittelten) mechanischen Anregungsperioden

beschrieben werden.
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5.2 Ausblick

Als ein Ausblick kénnen die vorgestellten DBCP Systeme weiter modifiziert wer-
den. Probleme in der molekularen Charakterisierung von PS-b-[P2VP-c-P4VP]
mittels 'H-NMR kénnen durch den Gebrauch von p-Methylstyrol anstelle des
Styrols umgangen werden. Die Protonen der Methylgruppe am aromatischen Ring
(6 = 2.9 ppm ) konnen klar von Signalen des Polymerriickgrats unterschieden
werden. Der Gebrauch von p-Methylstyrol (T}, . = 114 °C) wiirde durch dessen
geringere Massendichte in einer geringeren Elektronendichte p. resultieren und
daher den Kontrast in Kleinwinkelrontgenstreuexperimenten erhohen. Anstatt der
linearen, unverzweigten DBCP kénnen hochverzweigte Polymerbiirsten verwendet
werden, wodurch unverschlaufte Polymersysteme untersucht werden kénnen, die
auf anderen, leichter zugénglichen, Langenskalen phasenseparieren[156]. Durch das
Mischen eines Diblockcopolymers mit niedermolekularen Polymeren kann dessen
Relaxationszeit variiert werden, sodass systematische Untersuchungen dieser auf
Orientierungsvorgénge mit einem verhaltnisméafig geringen synthetischen Aufwand
moglich sind [157].

Mit der Entdeckung periodischer Reorientierungsprozesse in Diblockcopolymer-
schmelzen eroffnet sich ein neues Feld Orientierungsprozesse experimentell zu
untersuchen. Beispielsweise konnen aus Schwankungen in ¢ um 0,1 %, wie sie nun
wéahrend des Orientierens der Lamellen beobachtet werden kénnen, Riickschliisse
auf die Molekiilausdehnung geschlossen werden (Abschnitt 4.8.2 und Abschnitt
4.8.3). Fiir eine quantitative Evaluierung experimenteller Parameter ist es jedoch
sinnvoll systematische Experimente mit nur einer Technik durchzufithren und diese
gegebenenfalls mit anderen zu komplementieren.

Die Radienabhéangigkeit von ~,,xe; bei Techniken, die parallele Platten als Geometrie
erfordern (z.b. Rheo-Dielektrik) und damit verbundene unterschiedlich orientierte
Bereiche, welche sich gegenseitig beeinflussen kénnen, kann gegebenenfalls mit einem
Aufbau wie in einer Scherzelle, bei dem die an die Probenschmelze angrenzenden
Oberflachen nicht gegeneinander verdreht sondern einfach verschoben werden (voxa;
= 7o an jeder Stelle der Probe), umgangen werden.

Die in der Simulation, auf einer Lingenskala von 14 Lamellen, gefundenen Me-

chanismen kénnen experimentell tiberpriift werden indem die hier beschriebenen,
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gebildeten Strukturen (z.B. halbkreisférmige Anordnung an der Grenze zweier Kor-
ner beim langsamen Ubergang) in Blockcopolymerproben gesucht werden. Hierzu
missen bildgebende Techniken wie TEM verwendet werden, bei denen unterschied-
liche Bereiche wie Korngrenzen selektiv untersucht werden kénnen.

Der zur Beschreibung eines, von der Chemie der Monomere unabhéangige Polymer-
verhaltens verwendete Parameter 3Q(w) kann systematisch fiir einen Vergleich
zwischen Experiment und Simulation, in der die Polymerketten ohne jegliche che-
mische Information beschrieben werden, untersucht werden. Hierzu sollten stéarker
verschlaufte Polymersysteme verwendet werden und von Seite der Simulation miis-
sen flir den Vergleich sogenannte slip-springs eingefithrt werde, die Verschlaufungen

der Polymerketten nachahmen koénnen.
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Kapitel 6

Experimentelle Details

6.1 Synthese

6.1.1 Schlencktechnik

Alle Polymere wurden mittels anionischer Polymerisation synthetisiert. Daher wur-
den Hochvakuumstechniken verwendet. Alle Glasgerite wurden bei etwa 1-10~ mbar
mehrfach auf etwa 600 °C erhitzt und mit Argon gespiilt um selbst Spuren von
adsobiertem Wasser zu entfernen. Die Reagenzien wurden entweder aus direkt mit
dem Reaktionskolben verbundenen Geféafien oder im Argongegenstrom zugegeben.
Die verwendete Hochvakuumlinie und die daran befestigten Losungsmittelvorrats-
behalter sind schematisch in Abbildung 6.1 dargestellt.

6.1.2 Verwendete Materialien
Losungsmittel und Reagenzien

Tetrahydrofuran (THF) ( 99,5 %, Carl Roth) wurde mehrere Tage iiber Kalzium-
hydrid (CaHy) refluxiert. Es wurde weiter mit Natrium und Benzophenon gereinigt.
Die violette Farbe der Mischung zeigte an, dass alles Spuren an Wasser aus dem
Losungsmittel entfernt wurden. Der Vorratsbehélter war direkt mit der Vakuumlinie
verbunden, wodurch das Losungsmittel ohne Kontamination entnommen werden
konnte. Unmittelbar vor Verwendung wurde das THF in den Reaktionskolben
destilliert.
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Abbildung 6.1: Schematische Darstellung der verwendeten Vakuumlinie. Zur
Entfernung von Verunreinigungen kann diese wiederholt bei etwa 1-10 mbar und
600 °C ausgeheizt und mit Argon gespiilt werden. Losungsmittel konnen direkt aus
den Losungsmittelbehéltern in ein Reaktionsgefafl destilliert werden.
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Pyridin wurde gereinigt, indem es mehrere Tage tiber CaH, geriihrt und anschlie-
Bend destilliert wurde.

Toluol wurde mehrere Tage iiber CaHy geriithrt und dann weiter gereinigt durch
die Zugabe von Diphenylethylen und n-Butyllithium. Die rétliche Farbe zeigte
hierbei die Abwesenheit von Wasser an.

Sekundires Butyllithium (sec-BuLi) (1,4 mol 1" in Hexan, Sigma Aldrich)
wurde ohne weitere Reinigungsschritte verwendet.

1,1-Diphenylethylen (DPE, 98 %, Alfa Aesar) wurde durch die Zugabe von
n-Butyllithium gereinigt. Dieses wurde so lange zugegeben bis eine dunkelrote
Farbung bestehen blieb. Anschlieend wurde das Diphenylethylen unter Vakuum
bei 85 °C destilliert. Danach wurde THF oder Toluol zugegeben, sodass eine fiir
die Synthese der Polymerproben angemessene Konzentration erreicht wurde.
Methanol (> 98,5 %, VWR Chemicals), welches fiir die Terminierung der Poly-
merisationsreaktion benétigt wurde, wurde mit flisssigem Stickstoff gefroren und
anschlieend aufgetaut um gelosten Sauerstoff zu entfernen. Dieser muss entfernt
werden um eine Kopplung der wachsenden Polymerketten zu verhindern. Das
Einfrieren und Auftauen wurde so lange wiederholt, bis keine Gasblasen mehr

beobachtet werden konnten.

Monomere

2-Vinylpyridin (97 %, Acros Organics) wurde iiber Nacht tiber Kalziumhydrid
gertihrt(1 g fur 50 ml). Um alle Spuren von Wasser zu entfernen wurde das Monomer
in einen weiteren Kolben destilliert, in dem sich Triethylaluminium (EtzAl) befand
(1,0 mol I'" in Hexan, 1 ml EtzAl Losung fiir 20 ml 2VP). Das Hexan wurde
im Vakuum entfernt, bevor das 2VP in diesen Kolben destilliert wurde. Das 2-
Vinylpyridin wurde fiir 1 h geriihrt, bevor es bei 95 °C unter Vakuum destilliert
wurde. Das Monomer wurde entweder direkt verwendet oder in einer Ampulle unter
Argon bei -18 °C fiir bis zu 5 Tage aufbewahrt.

4-Vinylpyridin (95 %, Alfa Aesar) wurde tiber Nacht iiber Kalziumhydrid geriihrt
(1 g fiir 50 ml). Das Monomer wurde in einen anderen Kolben destilliert, in dem
sich Lithiumaluminiumhydrid befand (LiAlHy; 2,4 mol I'! in THF, Acros Organics,
1 ml LiAlH, Losung fiir 10 ml 4VP). Das THF wurde vor der Destillation des 4VP
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im Vakuum entfernt. Das 4-Vinylpyridin wurde fiir 1 h gertihrt und dann unter
Vakuum bei 95 °C in eine Ampulle destilliert. Es wurde entweder direkt verwendet
oder unter Argon bei -18 °Cfiir bis zu 5 Tage aufbewahrt.

Styrol (99,5 %, Carl Roth) wurde tiber Nacht iiber CaHy gertihrt (1 g fiir 50 ml).
Anschlieflend wurde es in einen anderen Kolben destilliert, in dem sich Dibutylma-
gnesium befand (1,0 mol I'! in Hexan, 1 ml Dibutylmagnesium Lésung fiir 20 ml
Styrol). Das Hexan wurde vor der Destillation unter Vakuum entfernt. Das Styrol
wurde fiir 3 h iiber dem Dibutylmagnesium geriithrt und dann bei 90 °C unter
Vakuum in eine Ampulle destilliert.Das Styrol wurde aus dieser entweder direkt
entnommen oder unter Argon bei -18 °C fiir bis zu zwei Wochen gelagert.
Ethylmethacrylat (> 99 %, Merck) wurde durch die tropfenweise Zugabe von n-
Butyllithium gereinigt. Dieses wurde so lange zugegeben bis eine gelbgriine Farbung
bestehen blieb. Anschliefend wurde das Ethylmethacrylat bei 80 °C unter Vakuum
in eine Ampulle destilliert, aus der es entweder direkt verwendet oder unter Argon

bei -18 °C fiir bis zu drei Tage aufbewahrt wurde.

6.1.3 Synthese der Homopolymere
Polystyrol

Vor der Synthese des Polystyrols wurde gereinigtes Toluol (beispielsweise 100 ml fir
5 g Styrol) in den Reaktionskolben destilliert. AnschlieBend wurde das Monomer im
Argongegenstrom durch eine Spritze zugegeben und geriihrt bis es verteilt war. Die
Polymerisation wurde durch die Zugabe von sec-Bul.i initiiert, welches zur Bildung
eines orange gefarbten Macroanions fithrt. Die Reaktionsmischung wird fiir drei
bis vier Stunden weiter geriithrt und anschlieBend mit etwas entgastem Methanol
terminiert. Um das Polymer auszufillen wurde es langsam unter Riihren in etwa
600 ml Methanol getropft. Alle synthetisierten PS Proben sind in Tabelle A.1
(Seite 182) aufgelistet.

Poly-2-vinylpyridin

Fiir die Synthese des P2VP wurde zuerst gereinigtes THF in den Reaktionskolben
destilliert (beispielsweise 100 ml fiir 7 g 2VP) und auf -70 °C gekiihlt. Das Monomer
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wurde durch eine Spritze unter Rithren zugegeben. Das sec-BuLi wurde bei -70 °C im
Argongegenstrom unter Rithren zugegeben. Die Mischung wurde dann fiir weitere
20 bis 30 Minuten geriihrt. Anschliefend wurde die Reaktion durch die Zugabe von
etwas entgastem Methanol terminiert. Das Polymer wurde in kaltem (7" =~ -30 °C)
niedrig siedenden Petrolether ausgeféllt. Alle synthetisierten PS Proben sind in
Tabelle A.1 (Seite 182) aufgelistet.

Poly-4-vinylpyridin

Vor der Synthese wurden etwa 10 ml gereinigtes Toluol in eine Ampulle destilliert.
Es wurde die, fiir das berechnete Molekulargewicht notige, Menge an sec-Bulii durch
eine Spritze hinzugegeben. AnschlieBend wurde DPE in einem 10%-igen molaren
Uberschuss in Bezug auf die Initiatormenge zugegeben und die Initiatorlésung
fiarbte sich dunkelrot. Die Ampulle wurde auf einen Reaktor oder Reaktionskolben
befestigt. Pyridin und THF (Volumen Pyridin/THF = 9/1, beispielsweise 100 ml fiir
7 g 4-VP) wurden in den Kolben destilliert. Die Mischung wurde auf -50 °C gekiihlt
und die Initiatorlosung wurde unter Rithren hinzugegeben. Das Monomer wurde
schnell hinzugegeben und die Reaktion wurde fiir 24 h weitergefithrt und dann
durch die Zugabe von etwas entgastem Methanol beendet. Das P4AVP wurde in
kaltem (7" = -30 °C) niedrig siedendem Petrolether ausgefallt.

Polyethylmethacrylat

Zuerst wurde LiCl (20 Molequivalent), welches fiir mehrere Tage bei 120 °C getrock-
net wurde, in den Reaktionskolben gegeben. AnschlieBend wurde der Reaktions-
kolben unter Vakuum auf etwa 600 °C erhitzt um das LiCl komplett zu trocknen.
Gereinigtes THF (beispielsweise 100 ml fiir 7 g Ethylmethacrylat) wurde unter
Vakuum in den Reaktionskolben destilliert. Diphenylethylen in THF und anschlie-
Bend sec-BuLi (1 Molequivalent) wurden durch eine Spritze hinzugegeben. Die
Mischung wurde gerithrt und das Monomer wurde unter Argongegenstrom schnell
hinzugegeben. Die Reaktion wurde fiir 15 Minuten fortgesetzt und dann durch die
Zugabe von entgastem Methanol terminiert. Das Polymer wurde in deionisiertem
Wasser ausgeféllt. Alle synthetisierten PS Proben sind in Tabelle A.1 (Seite 182)
aufgelistet.
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6.1.4 Synthese der Diblockcopolymere
Polystyrol-b-poly-2-vinylpyridin

Es wurden verschiedene Methoden verwendet um PS-6-P2VP zu synthetisieren. In
der am starksten ausgearbeiteten Synthese wurde der PS-Block bei Raumtemperatur
in einer Ampulle in Toluol synthetisiert. Dies wurde gemacht um den PDI des PS
so niedrig wie nur moglich zu halten. Um die Reaktivitat der Makroanionen zu
reduzieren wurde DPE zur Reaktionsmischung gegeben und es wurde fiir 2h weiter
geriihrt. Vor der Synthese des P2VP-Blocks wurde THF aus einer Ampulle in den
Reaktionskolben gegeben oder direkt in diesen destilliert (9:1 THF /Toluol, z.B. 100
ml fir 7 g PS-b-P2VP)). Die Polystyrollosung wurde zu dem THF gegeben und
auf -50 °Cgekiihlt. Anschliefend wurde das 2VP im Argongegenstrom zugegeben.
Die Reaktionsmischung wurde anschlielend fiir 1 h bei - 50 “Cund danach fiir 24 h
bei Raumtemperatur gemriihrt. Die Reaktion wurde durch die Zugabe von etwa
1 ml entgastem Methanol terminiert.

Ein einfacherer Ansatz ist eine Synthese, bei der nur THF als Losungsmittel ver-
wendet wird. Gereinigtes THF (z.B. 100 ml fir 7 g PS-b6-P2VP) wurde in den
Reaktionskolben destilliert und auf - 70 °Cgekiihlt um Nebenreaktionen zu ver-
meiden. Die Synthese des Blockcopolymers wurde mit der Polymerisation des
Styrols begonnen. Das Monomer wurde unter Argongegenstrom in den Reaktions-
kolben gegeben und die Mischung wurde gerithrt um das Monomer homogen zu
verteilen. Der Initiator wurde schnell unter heftigem Riihren zugegeben und die
Reaktionsmischung farbte sich darauthin sofort orange-rot. Nach etwa 15 Minuten
wurde 2VP zur Synthese des zweiten Blocks zugegeben. Die Mischung wurde fiir
weitere 15 Minuten gerithrt und anschlieBend mit etwa 1 ml entgastem Methanol
terminiert. Das Produkt wurde in kaltem niedrigsiedenden Petrolether ausgefallt
und im Vakuum getrocknet. Beide Ansétze lieferten Blockcopolymere mit einem
durchschnittlichen PDI von ~ 1,13. Alle synthetisierten PS-6-P2VP Proben sind
in Tabelle A.2 (Seite 182) aufgelistet.
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Abbildung 6.2: Syntheseroute des PS-6-P2VP in THF als Losungsmittel. Eine
Kihlung auf ~ -70 °C wéhrend der gesamten Reaktion ist essentiell um eine
Reaktion der Makroanionen mit dem THEF zu vermeiden.

Polystyrol-b-[poly (2-vinylpyridin-c-4-vinylpyridin)]

Vor der Polymerisation wurden die Monomere 2-Vinylpyridin und 4-Vinylpyridin
in einem molaren Verhéltnis von 0,69:0,31 (2VP:4VP) miteinander gemischt. Ge-
reinigtes THF wurde in den Reaktionskolben destilliert (z.B. 100 ml fiir 7 g
PS-b-[P2VP-¢-P4VP]) und Styrol wurde im Argongegenstrom zugegeben. Die Mi-
schung wurde gertihrt und auf - 70 °C gekiihlt, bevor das sec-BulLi schnell zugegeben
wurde, woraufhin sich die Liiosung orange farbte. Die Polymerisation wurde fiir
10 Minuten fortgesetzt und eine Probe fiir eine GPC-Analyse des Polystyrolblocks
wurde genommen. Die Mischung aus 2VP und 4VP wurde ziigig zugegeben und
die Reaktion wurde bei - 70 °C fiir 20 Minuten fortgesetzt. Die Mischung anderte
die Farbe nach der 2VP/4VP Zugabe zu einem dunklen Rot. Die Zugabe von
entgastem Methanol terminierte die Reaktion und die Losung wurde zum Ausféllen
des Polymers zu etwa 600 ml kaltem (& - 30 °C) nieder siedendem Petrolether
gegeben. Alle synthetisierten PS-b-[P2VP-¢c-P4VP| Proben sind in Tabelle A.3
(Seite 182) aufgelistet.
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Poly-2-vinylpyridin-b-polyethylmethacrylat

Wie bei der Polymerisation von Ethylmethacrylat, wurde zunéchst LiCl (20 Molequi-
valente) in den Reaktionskolben eingebracht, unter Vakuum auf etwa 600 °C erhitzt
und mit Argon gespiihlt bis es vollstindig getrocknet war. Dies konnte durch einen
konstant niedrig bleibenden Druck bei erneutem Erhitzen festgestellt werden. Gerei-
nigtes THF (z.B. 100 ml fiir 5 g Polymer) wurde in den Reaktionskolben destilliert
und auf etwa -70 °C gekiihlt. Diphenylethylen in THF (1,2 Molequivalente) wurden
zugegeben und das initiierende Anion wurde durch die Zugabe von sec-BulLi (1
Molequivalent) gebildet. Das 2VP wurde unter Rithren unter Argongegenstrom
zugegeben. Die Polymerisation wurde fiir 15 Minuten fortgesetzt, wonach eine
Probe zur Molekulargewichtsbestimmung mittels GPC genommen wurde. Ethyl-
methacrylat wurde anschlieBend schnell unter Rithren zugegeben und die Losung
verlor durch diese Zugabe des Ethylmethacrylats seine vorherige rote Farbe. Nach
15 Minuten wird die Reaktion durch Zugabe von etwa 1 ml entgastem Methanol
terminiert. Das Polymer wurde in etwa 600 ml deionisiertem Wasser ausgeféllt. Alle
synthetisierten P2VP-b-PEMA Proben sind in Tabelle A.4 (Seite 183) aufgelistet.
Die Sequenz der Synthese der Polymerblocke ist bei der Synthese des P2VP-b-
PEMA entscheidend. Um die Reaktivitdt der unterschiedlichen Makroanionen
zu ermitteln wurden Sequenzen mit P2VP und PEMA als ersten Polymerblock
getestet, aber nur diejenigen mit P2VP als ersten Polymerblock fithrten zur Bildung
eines Diblockcopolymers. Polymerisationen, die mit einem der Polymerisation von
Ethylmethacrylat begonnen wurden und zu denen 2VP als zweites Monomer
zugegeben wurde, fithrten zur Bildung des PEMA Homopolymers, was durch
400 MHz 'H-NMR bestéatigt wurde.

6.2 Charakterisierung

6.2.1 Molekulare Charakterisierung

Das Molekulargewicht der Polymerproben wurde mittel Gelpermeationschroma-
tographie (GPC) und 'H-NMR bestimmt. Die GPC Ausriistung ist von Polymer
Standard Service (Mainz, Deutschland), speziell die Agilent 1200 Serie. Diese ist

151



LiCl + sec-BuLi + DPE + n

THF
-70°C

+ MeOH
Abbildung 6.3: Syntheseschema der P2VP-0-PEMA Diblockcopolymerproben.

mit einer MALLS-Einheit von Brookhaven Instruments ausgeriistet (multi angle
Laser light scattering)(PSS SLD7000/BI-MwA). Zwei PSS SDV Lux 8 mm x
30 mm Séulen mit einer Porengréfie von 10° bzw. 10° A wurden genutzt und THF

! wurde als Losungsmittel verwendet.

bei 25 °C mit einer Flussrate von 1 ml min
Das absolute Gewichtsmittel M, von P2VP-b-PEMA Proben wurde mittels des

MALLS-Detektors ermittelt.

6.2.2 Thermische Eigenschaften - DSC

Die Glastibergangstemperatur wurde entweder mit einem Mettler Toledo DSC30
oder fiir genauere Messungen einem TA Q200 Kalorimeter durchgefiithrt. Die
Temperatur wurde mit einer Rampe von 10 K min! gedndert. Fiir die Bestimmung
von Topr wurde die Temperaturrampe in verschiedenen Experimenten von 3 K min™
bis 10 K min™ variiert. Alle Polymerproben wurden fiir mehrere Tage bei 70 °C unter
Vakuum getrocknet. Das getrocknete Polymerpulver wurde unter Vakuum bei
180 °C wie auch bei der Vorbereitung von Presslingen fiir rheologische Messungen
geschmolzen und mit etwa ~ 2 kN cm2 gepresst. Falls PEMA oder Blockcopolymere
mit einem PEMA-Block untersucht wurden, wurde diese bei 150 °C gepresst. Die

Glaspunkte der Polymere wurden nach DIN Norm ISO 11357-2 bestimmt.

152



A 1oot ].w

75 65 55 45 35 25 15 05
Chemische Verschiebung & (ppm)

@ |
&)

Abbildung 6.4: 400 MHz 'H-NMR Spektrum von PS-5-P2VP. Die Zusammen-
setzung der Blockcopolymerproben kann aus dem Verhéltnis der mit A und B
gekennzeichneten Integrale bzw. Protonen berechnet werden.

6.2.3 Zusammensetzung und Taktizitat - NMR

Das Zahlenmittel des Molekulargewichts M,, bzw. das Monomerverhaltnis der
Blockcopolymere wurde durch 'H-NMR bestimmt. Die Proben wurden fiir die NMR-
Experimente in deuteriertem Chloroform gelost (CDCls, 99,8 %, Sigma Aldrich).
Die Spektren wurden an einem Avance 1l Microbay 400 MHz Spektrometer von
Bruker mit typischerweise 128 Scans aufgenommen. Der PDI der Blockcopolymere
wurde mittels GPC ermittelt.

Dariiber hinaus kann die Taktizitit der PEMA-Proben mittels 400 MHz 'H-NMR
bestimmt werden. Fiir die untersuchten PEMA-Proben ergibt sich die in Tabelle 6.1
aufgefithrte Taktizitit. Eine Uberlagerung von allen sieben 'H-NMR Spektren ist
in Abbildung 6.5 zu dargestellt.
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Abbildung 6.5: Uberlagerung der '"H-NMR Spektren aller in Tabelle 6.1 auf-
gefiihrter PEMA Proben und Zuordnung der Signale Triaden unterschiedlicher

Taktizitaten[158, 159]. Wie auch in der Tabelle wird ersichtlich, dass es nur geringe
Unterschiede in den Taktizitaten der verschiedenen Proben gibt.

ataktisch

isotaktisch

Tabelle 6.1: Liste aller PEMA Proben, die im Rahmen dieser Arbeit synthetisiert
und mittels 400 MHz 'H-NMR auf deren Taktizitdt untersucht wurden. Angegeben
sind die prozentualen Anteile von Triaden unterschiedlicher Taktizitét.

Probe Ataktisch | Isotaktisch | Syndiotaktisch
% % %
PEMA(33,1) 24,31 4,92 70,76
PEMA (47,7) 23,38 7,69 68,92
PEMA(53,6) 28,90 7,23 63,87
PEMA(57,4) 27,03 6,61 66,37
PEMA(76,8) 21,65 4,57 73,78
PEMA(84,3) 24,92 6,15 68,92
PEMA(135,7) 24,84 5,34 69,81
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6.2.4 Thermische Zersetzung - TGA

Themrogravimetrische Messungen wurden an einer STA 409 von Netzsch (Selb,
Germany) durchgefithrt. Die Probenmasse betrug dabei 5 - 10 mg bei jedem Expe-
riment und die Temperaturinderungsrate 10 K min™. Alle thermogravimetrischen
Experimente wurden unter Stickstoffatmosphére durchgefiihrt um oxidative Degra-
dation der Polymere zu vermeiden und die Probe unter dhnlichen Bedingungen wie

bei den rheologischen Messungen zu untersuchen.

6.2.5 Dichte - Pyknometer

Die Massendichte einiger Polymere, die in dieser Arbeit vorgestellt wurden, wurde
durch deren Verdrangung von Wasser in einem Pyknometer bei Raumtemperatur
bestimmt. Diese Methode wurde durch die Berechnung der Dichte aus dem Gewicht
und den Dimensionen einer gepressten Polymerprobe iiberpriift. Die Polymerproben
wurde dhnlich wie fiir rheologische Messungen gepresst. Jedoch wurde soviel Poly-
merpulver verwendet, dass ein etwa 1 cm hoher Zylinder geformt werden konnte.
Die genauen Mafle des Zylinders wurden mit einem digitalen Messschieber, der
einen Fehler von +0,03 mm besitzt, tiberpriift. Fiir die Dichtemessungen iiber die
Verdrangung von Wasser wurde der Zylinder zerteilt um in das Pyknometer zu
passen, in dem zuerst die Dichte des Wassers bei der jeweiligen Messtemperatur
bestimmt wurde. Danach wurde die Menge an verdrangtem Wasser ermittelt, indem
eine Mischung aus den Polymerstiicken und Wasser gewogen wurde. Um alle Gas-
blasen zu entfernen, die an den Polymerstiicken hafteten, wurde das Pyknometer

mit der Mischung in ein Ultraschallbad gegeben, bis alle Blasen aufgestiegen waren

6.2.6 Probenvorbereitung

Eine PW-H HKP300 Presse von P/O/Weber (Remshalden, Deutschland) wurde fir
die Probenpreparation verwendet. Das trockene Polymerpulver wurde in einer Form
zwischen zwei Teleflonscheiben gegeben. Die Menge des Polymers wurde dabei
so gewahlt, dass nach dem Pressvorgang eine etwa 1 mm dicke Scheibe erhalten
wird (z.B. ca. 130 mg pro Probe mit einem Durchmesser von @ =13 mm). Die

Form wurde in die Presse gegeben, evakuiert und auf 180 °C (oder 150 °C, falls
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die Probe PEMA enthélt) erhitzt. Der Stempel wurde mit Druck (= 2 kN c¢cm™?)
auf die Polymerschmelze gepresst um gefangene Gasblasen zu entfernen und eine
Scheibenform zu erhalten, die nach Abkiihlen auf 7" < 60 °C entnommen werden
kann. Alle Proben wurden vor Benutzung visuell auf Luftblasen oder Risse unter-
sucht. Proben mit einem kleineren Durchmesser haben hierbei den Vorteil, dass
fiir ihre Herstellung weniger Substanz benotigt wird. So miissen nur etwa 130 mg
des Diblockcopolymers eingesetzt werden um eine 1 mm dicke Probe zu erhalten.
Eine Probe der gleichen Dicke mit einem Durchmesser von 25 mm bendtigt etwa
490 mg.

6.2.7 Rheologische Eigenschaften - Rotationsrheometrie

Samtliche rheologische, FT-rheologische und dielektrische Experimente wurden
an einem ARES Rheometer oder an einem ARES G2 Rheometer der Firma TA
Instruments durchgefiihrt. Fiir die meisten Experimente wurden Proben mit einem
Durchmesser von 13 mm und einer Dicke von etwa 1 mm verwendet. Nahezu alle
Messungen wurden mit Platte-Platte Geometrien mit einem Durchmesser von
13 mm aus Invar, einer Eisen-Nickellegierung, durchgefiihrt. Dieses Material besitzt
wegen seines geringen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von 1,7 - 2,0 106 K
(vgl. Aluminium: 23,1 10 K*! oder Eisen: 13,4 10 K'!) bei Temperaturinderungen,
wie sie bei der Bestimmung des Ty pr oder der Entnahme orientierter Polymerproben

unvermeidbar sind, einen Vorteil gegeniiber anderer Materialien.

6.2.8 Dielektrische Eigenschaften - Rheo-Dielektrik

Fiir dielektrische Messungen wurde ein ALPHA-Analyzer (Novocontrol Technolo-
gies) verwendet. Mit diesem konnen dielektrische Experimente tiber 12 Frequenzde-
kaden (3-1075-107), 16 Impedanzdekaden (1-1072-1-10') und 15 Kapazitéitsdekaden
(1-10°%5-1) durchgefiihrt werden. Es wurden je nach Bedarf 13 mm und 25 mm
Geometrien verwendet. Diese besitzen eine keramische Isolation zwischen der mit
der Probe in Kontakt kommenden Flache und der Halterung. Die Halterung und
die Kontakte sind aus Invar gefertigt um die sproden keramischen Isolatoren vor
Schédden durch thermische Ausdehnung zu schiitzen. Die Messzelle, welche sich kom-
plett innerhalb des Rheometerofens befindet ist iiber Kabel mit einem BNC-Stecker

156



verbunden, welcher sich auflerhalb des Ofens befindet.

6.3 Morphologische Charakterisierung

6.3.1 SAXS

Die ex-situ 2D-SAXS Messungen wurden an einem Hecus S3-Micro Rontgenge-
riat durchgefiithrt. Dieses ist mit einer Mikrofokusrontgenrohre, einem 2D-Gobel
Spiegel, einem Blockkollimator und einem zweidimensionalen CCD Detektor von
Photonic Science ausgestattet. Der Rontgenstrahl hat eine Dimension von 1000 x
200 pm. Als Strahlquelle der 50 W Mikrofokusrontgenrohre wurde eine Kupfer-
anode verwendet, welche eine CuKa Strahlung mit einer Wellenlénge von 0,154
nm liefert. Zur Reduzierung der Hintergrundstreuung wird ein Blockkollimator-
system verwendet. Mit diesem liegt der detektierbare Streuvektor zwischen ¢ =
0,06 nm™ und 4,7 nm™ (womit L zwischen 104,72 und 1,34 nm gemessen werden
konnen). Durch den Blockkollimator kann nur die Halfte eines 2D-SAXS Diffrak-
togramms ausgenommen werden. Da diese eine Punktsymmetrie besitzen, wird
nur die Hintergrundstreuung reduziert und es gehen keine relevanten Informatio-
nen verloren. Das SAXS-Gerét ist schematisch in Abbildung 4.4 (Seite 59) im
Teil zur morphologischen Charakterisierung der Blockcopolymere (Abschnitt 4.2)
dargestellt.

6.3.2 Rheo-SAXS

In-situ Rheo-SAXS Messungen wurden an der Beamline P10 am Petra III Speicher-
ring am Hasylab (DESY, Hamburg, Deutschland) durchgefithrt. Die Wellenlange
betrug 1,54 nm. Es wurde ein deformationsspannungskontrolliertes MARS II Rheo-
meter (Thermo Scientific) verwendet. Es wurden Parallele-Platte Geometrien aus
Vespel, einem nicht streuenden Polyimid, verwendet. Diese besitzen einen Durch-
messer von 36 mm und ein ringférmiges Fenster, an dem die Geometrie nur 250 pm
dick ist. Durch dieses kann der 200 x 200 pym dicke Strahl die Probe in einem
Abstand von 14 mm zum Zentrum durchdringen. Der urspriinglich horizontal ver-

laufende Rontgenstrahl wird hierzu durch einen Reflektor aus der waagrechten in
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eine horizontale Richtung geleitet. Das Rheometer ist mit einem Ofen, welcher iiber
6 Einlasse fur Stickstoff beheizt werden kann, ausgestattet. Es sind Experimente
zwischen RT und 7' =~ 250 °C moglich. Es wurde ein Pilatus 300k Detektor (2D
Detektor) verwendet. Es ist moglich bis zu 500 Diffraktogramme pro Sekunde

aufzunehmen.

6.4 Periodische Signale

6.4.1 Diskussion experimenteller Einfliisse

Fir die in den Rheo-SAXS und Rheo-Dielektrik erzeugbaren Oszillationen der
gemessenen Signale sind apparative Gegebenheiten oder experimentelle Fehler
vorstellbar und werden in diesem Abschnitt kurz diskutiert. Da diese Oszillationen
in beiden Arten von Experimenten vorkommen, kénnen Ursachen wie beispielsweise
Schwankungen in der Strahlintensitat des Rontgenstrahls bei den Streuexperi-
menten ausgeschlossen werden. Die Oszillationen des gemessenen I werden nur
wahrend der Deformation der Probe beobachtet und besitzen eine andere Gro-
Benordnung (ca. 1 %) und eine andere Periodizitét (64 s). Zudem miissten dann
in allen Streuexperimenten Oszillationen zu sehen sein und diese miissten einen
identischen prozentualen Wert besitzen, was beides nicht der Fall ist. Dariiber
hinaus werden Oszillationen der Messwerte in dielektrischen Experimenten beob-
achtet, bei denen eine solche Erklarung nicht moglich ist. Ein periodisches Wandern
des Maximums von I aus dem beobachteten Bereich, kann durch eine Integration
der Diffraktogramme tiiber einen grofleren Bereich ausgeschlossen werden. Eine
weitere Quelle von Oszillationen von I, konnte im Erfassen von Gasblasen liegen,
welche sich periodisch durch den Réntgenstrahl bewegen und so I und o, durch eine
geringere Menge der Polymerschmelze und Ausrichtung der Lamellen an den Blasen,
beeinflussen. Diese mégliche Fehlerquelle kann jedoch ausgeschlossen werden, da in
der erkalteten Polymerschmelze nur sehr wenige, kleine Gasblasen sichtbar waren
und Ostzillationen auch in dielektrischen Messungen, bei denen deren Lage in der

Polymerschmelze irrelevant ist, beobachtet wurden.
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6.4.2 Datenbearbeitung

Bei den rheo-SAXS Experimenten wurden zwei Streuexperimente pro Sekunde mit
einem zeitlichen Versatz von 2,35 ms durchgefithrt. Somit stellt jedes Streuexperi-
ment eine Mittelung der Steuintensitét I iiber 0,5035 s dar. Dies ist in Abbildung 6.6
dargestellt und stellt eine genauere Beschreibung der vereinfachten Erklarung der
Oszillationen in Abbildung 4.46 (Seite 115) oder Abbildung 4.49 (Seite 118) dar.

Materialeigenschaft

B Messung 1

A Messung 2

Materialeigenschaft
Il
—_—

AR

Zeit

Abbildung 6.6: Erweiterung der Erklirung periodischer Anderungen einer Ma-
terialeigenschaft (z.B. Fahigkeit Rontgenstrahlen zu streuen) bzw. der damit ver-
bundenen Messgrofien (Streuintensitét 7(6)) in Abbildung 4.49 (Seite 118). Der
Beginn einer Messung ist mit einem Symbol markiert und das Zeitintervall, iber das
gemittelt wird, in der entsprechenden Farbe. Die Mittelung ist exemplarisch durch
die Integrale unter der Kurve verdeutlicht. Aus den markierten Integralen wird
ersichtlich warum ein Maximum einer Messung mit einem Minimum der anderen
Messung zusammenféllt, wie es im Experiment beobachtet wird (Abbildung 4.48,
Seite 117).

Zur Bestimmung der Amplitude der Oszillationen von 1(6,t), (6, t) und ¢(¢) wurde
zunéchst der Datensatz aus zwei Streuexperimenten pro Sekunde halbiert. Die
Streuexperimente konnen somit als zwei separate Experimente mit einer Mittelung

tiber 0,5047 s betrachtet werden (0,5 s fiir das Streuexperiment und 2x2,35 ms
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Versatz). Das Rauschen der Rohdaten wurde durch eine Mittelung iiber 20 Daten-
punkte reduziert. Die Maxima bzw. Minima der jeweiligen Grofie wurden durch eine
Anpassung durch eine Gaussfunktion bestimmt und anschliefend durch Polynome
fiunfter Ordnung angenéhert (Anpassungsfunktion = F,,; vgl. Abbildung 4.53 auf
Seite 123 fiir ein rheo-Dielektrik Experiment). Da dies lediglich der Eliminierung
des iiberlagerten Einflusses der fortschreitenden Orientierung der Lamellen dient,
ist keine Verkniipfung zu physikalischen Grofien notwendig. Zur Eliminierung des,
wahrend des Orientierungsexperiments zunehmenden, Orientierungseinflusses wurde
die Anndherungsfunktion von den Streudaten subtrahiert (1(6,t) — F,,). Bei durch
die Orientierung zunehmenden Groen, wie 1(6,t), wurde die Anpassungsfunktion
an die Minima subtrahiert und bei abnehmenden Grofien, wie der Standardabwei-
chung o(#,t), wurde die Anpassungsfunktion an die Maxima subtrahiert. Bei einer
unzureichenden Anpassung, wurden erneut Extremwerte bestimmt, diese angepasst
und die Anpassungsfunktion von den Daten subtrahiert. Somit ist die Schwankung
der Streuintensitét AI(6,t) folgendermafien definiert als AI(6,t) = I(0,t) — Fun.min
und die der Standardabweichung als Ao (6,t) = 0(0,t) — Fun.maz. Durch diese Sub-
traktion werden in manchen Fallen (z.B. Abbildung 4.51 auf Seite 4.51) negative
Werte fir Groflen erhalten, die selbst nur positiv sein konnen. Zur Bestimmung der
prozentualen Reorientierung R wurden beide Anpassungsfunktionen der Extrema,

wie in Gleichung 4.17 auf Seite 121 beschrieben (R = 100 — M -100), verwendet.

Irmax

Da das Zeitintervall At einen Einfluss auf das gemessene (0, t()A{)ZX:V AI(0,t) besitzt,
kénnen nur solche Streuexperimente quantitativ miteinander verglichen werden,
bei denen At identisch ist. Ein Vergleich zu anderen experimentellen Techniken,
wie der rheo-Dielektrik, sind neben den in Abschnitt 4.8.2 (ab Seite 118) genannten
Grinden (Mittelung iiber gesamte Probe, Unterschied von Polymerketten- und
Lamellenorientierung), aus dem Einfluss der Datenmittelung nicht quantitativ

moglich.

6.5 Vergleich der Orientierungsxperimente

Das Loschen einer Vororientierung ist entscheidend fiir einen Vergleich verschiede-
ner Experimente. Nach einem Erhitzen der Polymerschmelze iiber Topr beginnen

die Orientierungsexperimente bei einem dhnlichen Werten von I3/,. Bei Proben,
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die nicht iiber Topr erhitzt werden konnen kann I3/, zu Beginn eines Orientie-
rungsexperiments stark variieren. Somit sind Orientierungsexperimente aus einem
Zustand isotrop ausgerichteter Lamellen nur mit wenigen Proben moglich, was
Untersuchungen des Einfluss des Molekulargewichts und damit verbundenen Ver-
schlaufungen auf die Orientierungskinetik erschwert. In dieser Arbeit konnte nur die
Vororientierung der Probe PS(8,4)P2VP(8,6) bei T" = 226 °C geloscht werden, da
es bei niedrigeren Molekulargewichten bald zu keiner Phasenseparation mehr kam
und fiir hohere Molekulargewichte ein Topr erwartet ist, bei dem eine thermische

Degradation der Polymere stattfindet.

I3 e’ k'
0,12- ~200 r-1,00E-012
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0,04
0

Abbildung 6.7: Gegeniiberstellung von ”(w, t) und £”(w, t), die in einem einzigen
Orientierungsexperiment der Probe PS(14,7)P2VP(14,1) bei T' = 180 °C, vy =
100 %, wy /27 = 1 Hz iiber t = 18000 s aufgenommen wurden. Die GréBen I3/, (¢) und
g (w, t) zeigen eine zunehmend parallele Orientierung an, wohingegen k" (w,t) bei
~ 7500 s eine Anderung beschreibt. Zudem sind die Oszillationen, welche Reorien-
tierungsvorgiange anzeigen kénnten bei k”(w, t) deutlich stiarker ausgepriagt als bei
e’ (w, t).

Neben dem Vergleich verschiedener Experimente und Techniken, kénnen unter-
schiedliche Messgrofien in einem einzigen Experiment zu uneindeutigen Ergebnissen

fithren, wie es in Abbildung 6.7 ersichtlich wird. In dieser Arbeit wurde bei di-
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elektrischen Messungen héaufig £”(w, t) zur Verfolgung der Orientierungsvorgiange
verwendet, jedoch zeigt beispielsweise die dielektrische Szuszeptibilitat &”(w,t)
zwei deutliche Unterschiede: Zum Einen besitzen die Oszillationen von dieser eine
deutlich grofiere Amplitude als ¢” und zum Anderen steigt diese ab ¢ ~ 7500 s nach

einem anfinglichen Sinken, was eine Umorientierung der Lamellen nahe legt.

Ende des Orientierungsexperiments

i

| WWW WW‘ i

1500 1600 1700 1800 1900 2000 2100 2200
t[s]

&' [-]

Abbildung 6.8: Anstieg von £”(w, t) nach Beenden der oszillatorischen Deforma-
tion bei t = 2000 s (T = 180 °C, o = 150 %, w1/27 = 1 Hz, t = 2000 S, wgier /27
=1-107 Hz)

Unter oszillatorischer Deformation zeigt die Polymerschmelze andere dielektrische
Eigenschaften als im Ruhezustand. Dies kann, wie es exemplarisch in Abbildung 6.8
gezeigt ist, in sdmtlichen dielektrischen Experimenten zu Beginn und am Ende
des Orientierungsexperiments festgestellt werden. Die in einem Frequenzbereich
von 10%-10% Hz durchgefiihrten dielektrischen Messungen, fithren zu einer Pola-
risation des Dielektrikums durch Orientierung von Molekiilgruppen oder ganzen
Molekiilen. Somit ist es naheliegend, dass eine zu Orientierungsexperimenten paral-
lele dielektrische Messung einen Einfluss auf den Orientierungsvorgang besitzen
kann. In Abbildung 6.9 sind Orientierungsexperimente gegentibergestellt, bei de-
nen die Orientierungsvorgiange in manchen Durchfiihrungen mittels dielektrischer
Spektroskopie verfolgt wurden. In diesen ist zu erkennen, dass eine zu den Orien-
tierungsexperimenten parallel stattfindende Messung einen Einfluss auf so sensitive

GroBlen wie I3/, besitzen kann und deswegen bei einem Vergleich verschiedener
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Experimente berticksichtigt werden sollte.

T—~—180°CD
0,6 —0—210°CD

1000 2000 0 1000 2000 3000
t [s] t [s]

Abbildung 6.9: Orientierungsexperimente der Probe PS(8,4)P2VP(8,6) mit und
ohne Verfolgung mittels dielektrischer Spektroskopie. a) Bei parallelen dielektrischen
Messungen (gekennzeichnet mit D) zeigt I3 (= I3/1(t)/I31(t = 0)) in den
Experimenten mit 7" = 180 °C oder 210 °C, 7o = 50 %, wy /27w = 1 Hz héhere Werte.
b) Bei parallelen dielektrischen Messungen zeigt I3/1 ¢ in den Experimenten mit 7T
= 180 °C, 79 = 50 %, w1 /27 = 0,1 Hz oder 1 Hz hohere Werte.
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Anhang A

Anhang

A.1 Liste synthetisierter Polymerproben

Tabelle A.1: Liste aller Hompolymerproben, die im Rahmen dieser Arbeit syn-
thetisiert wurden und fir die Annédherung des Glaspunktes durch die Flory-Fox
Gleichung (Gleichung 4.1) verwendet wurden und ihre zugehohrigen Glasiibergang-
punkte Tj.

Probe M, M,, PDI | T,
[g mol™'] | [g mol™] [Cl
PS(8,7) 8 700 9000 | 1,03 | 96,2
PS(16,2) 16 200 16 900 1,05 | 99,7
PS(36,2) 36 200 37 300 1,03 | 103,7
PS(45,0) 45 000 47 300 1,05 | 102,9
PS(76,7) 76 700 78 700 1,03 | 106,1
PS(94,9) 94 900 08400 | 1,04 | 104,2
PS(104,8) 104 800 107 800 1,03 | 105,0
PS(272,3) 272 300 291 800 1,07 | 106,1
PEMA(33,1) 33 100 35 000 1,06 | 79,5
PEMA(47,7) 47700 51 100 1,07 | 814
PEMA(53,6) 53 600 85 500 1,60 | 83,5
PEMA(57,4) 57400 120 000 2,09 | 76,0
PEMA(76,8) 76 800 85 800 1,12 | 81,1
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Tabelle A.1: Liste aller Hompolymerproben, die im Rahmen dieser Arbeit syn-
thetisiert wurden und fir die Annédherung des Glaspunktes durch die Flory-Fox
Gleichung (Gleichung 4.1) verwendet wurden und ihre zugehohrigen Glasiibergang-
punkte Tj.

Probe M, M,, PDI | T,

g mol!] | [g mol] °C]
PEMA(84,3) 84 300 96 000 1,14 | 82,7
PEMA(135,7) | 135700 161200 | 1,19 | 80,1
P2VP(34,1) 34 100 38 200 1,12 | 84,0
P2VP(42,9) 42900 46 300 1,08 | 81,2

P2VP(66,8) 66 800 77 500 1,16 | 86,5
P2VP(107,9) 107900 135900 | 1,26 | 87,1
P2VP(133,1) 133 100 190300 | 1,43 | 91,5

PpMS(11,8) 11800 | 12300 | 1,05 | 1057
PpMS(24,2) 24200 | 25000 | 1,03 | 110,1
PpMS(31,2) 31200 | 33700 | 1,08 | 111,7
PpMS(199,7) | 199700 | 210000 | 1,05 | 113,5

181



Tabelle A.2: Liste aller PS-6-P2VP Proben, die fiir diese Arbeit synthetisiert
wurden. Das Molekulargewicht des ersten Polymerblocks (PS) wurde mittels GPC
ermittelt. Das Gesamtmolekulargewicht wurde aus dem durch 'H-NMR ermittelten
Monomerverhéltnis berechnet. Der PDI des DBC wurde mittels GPC bestimmt.

Probe Mups | Mupave | PDI | éps | Tyr | Tyo
[g mol'] | [g mol ] [°C] | [°C]
PS(2,0)P2VP(2,3)P) 2 000 2300 | 1,08 | 049 | 74,7 | -
PS(5,2)P2VP(6,3)?) 5200 6300 | 1,14 | 048 | 889 | -
PS(6,1)P2VP(6,7)?) 6100 6700 | 1,15 [ 0,550 | 905 | -
PS(8,4)P2VP(8,6) 8 400 8600 | 1,13 [ 0,51 | 88,3 | 98,0
PS(9,5)P2VP(10,1)*) | 9500 10100 | 1,20 | 0,51 | 96,4 | -
PS(12,8)P2VP(12,2)* | 12800 12200 | 1,13 | 0,59 | 85,5 | 97,6
PS(13,1)P2VP(13,2)Y | 13100 13200 | 1,12 | 0,52 | 96,3 | -
PS(14,9)P2VP(15,6)* | 14900 15600 | 1,17 | 0,53 | 87,5 | 99,9
PS(22,6)P2VP(16,7)* | 22600 16700 | 1,13 | 0,55 | 85,9 | 101,2
PS(23,4)P2VP(23,7)?) | 23400 23700 | 1,11 | 052 | 88,3 | -
PS(24,0)P2VP(26,4)”) | 24000 26400 | 1,11 | 0,50 | 84,6 | -
PS(31,7)P2VP(34,7)?) | 31700 | 34700 | 1,11 | 0,50 | 85,6 | 102,4
PS(32,0)P2VP(32,8)") | 32000 | 32800 | 1,11 | 0,52 |100,2 | -
PS(96,3)P2VP(62,9)®) | 96300 | 62900 | 1,08 | 0,63 | 80,4 | 100,3
)

Der PS-Block wurde in Toluol synthetisiert und fiir die Synthese des
P2VP-Blocks wurde THF zugegeben; ) Beide Polymerblocke wurden in
THEF als Losungsmittel synthetisiert.

Tabelle A.3: Liste aller PS-b-[P2VP-¢-P4VP] Proben, die im Rahmen dieser
Arbeit synthetisiert wurden, deren molekulare Charakteristik und deren 7.

Probe Mn,PS Mn,P2VP—c—P4VP PDI ¢Ps Tg

[g mol™] [g mol™] [Cl
PS(11,1)P2VPcP4VP(14,6) 11100 14 600 1,15 | 0,45 | 89,7
PS(16,0)P2VPcP4VP(14,5) 16 000 14 500 1,26 | 0,55 | 98,2
PS(17,6)P2VPcP4VP(17,6) 17600 17600 1,17 | 0,41 | 93,5
PS(14,8)P2VPcP4VP(21,5) 14 800 21500 1,26 | 0,43 | 97,3
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Tabelle A.4: Liste aller P2VP-b-PEMA Proben, die im Rahmen dieser Arbeit
synthetisiert wurden. Das Molekulargewicht des ersten Polymerblocks (P2VP)
wurde mittels GPC bestimmt. Das Gesamtmolekulargewicht wurde aus dem, durch
'H-NMR bestimmten, Monomerverhéltnis berechnet. Das Gewichtsmittel M, des
BCP wurde zudem mittels MALLS bestimmt. Der PDI des BCP wurde mittels
GPC bestimmt.

Probe M, p2ve | My pEma | PDI | ¢poyp | T

[g mol'] | [g mol™] [C]
P2VP(19,8)PEMA(19,7) | 19800 | 19700 | 1,06 | 053 | 77.8
P2VP(47,2)PEMA(44,3) | 47200 | 44300 | 1,12 | 054 |77.8
P2VP(63,1)PEMA(60,6) 63 100 60 600 1,11 0,53 79,2

A.2 Relaxationszeiten

Tabelle A.5: Liste der aus dem Schnittpunkt der frequenzabhéangigen Module
G'(wy) und G"(wy) (Trey = 160 °C) der PS-b-P2VP Proben ermittelten lingsten
Relaxationszeiten 7.

Probe T
[s]

PS(13,1)P2VP(13,2) | 2,51 -1073
PS(14,9)P2VP(14,1) | 5,37 -1072
PS(24,0)P2VP(26,4) | 3,45 - 1072
PS(23,4)P2VP(23,7) | 2,02 - 1072
PS(22,6)P2VP(16,7) | 8,94 - 1072
PS(31,7)P2VP(34,7) | 1,11-107!
PS(33,8)P2VP(23,6) 1, 2486
PS(32,0)P2VP(32,8) | 9,42 - 1072
PS(44,9)P2VP(53,8) 11,8
PS(96,3)P2VP(62,9) 44,1
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Tabelle A.6: Langste Realaxtionszeiten 7 der Homopolymere bei Tx. s = 160 °C, die
aus aus dem Schnittpunkt der frequenzabhéngigen Module G'(w;) und G”(w;) be-
rechnet wurde.

Probe T

[s]
PS(46) 5,20-10 — =2
PS(57) 1,93-10°1
PS(79) 6,31-107!
PS(110) 2,94
PS(237) 112
P2VP(78) 6,22 -107"
P2VP(136) 9,94
P2VP(191) 404
PEMA(30,6) 1,00- 1071
PEMA(48,4) 7,76 1071
PEMA(61,5) 4,90
PEMA(84,3) 10,6
PEMA(135,7) 178

Tabelle A.7: Verschlaufungsmolekulargewicht M, der Homopolymere bei Tx.; =

160 °C, das nach M, = &L.T (Gleichung 2.44, Seite 29) berechnet wurde.

Probe G’ M

Pa] | [g mol]
PS(46) 1,782-10° | 21300
PS(57) 1,367-10° | 27700
PS(79) 1,504-10° | 23800
PS(110) 1,615-10° | 23500
PS(237) 9,818 - 104 38 600
P2VP(38) 1,70-10° | 24200
P2VP(78) 1,35 10° 30 500

P2VP(136) 1,50-10° | 45300
P2VP(191) | 4,36-10° | 43600
PEMA(30,6) | 3,22-10° | 7800
PEMA(48,4) | 3,71-10° | 6800
PEMA(61,5) | 3,91-10° | 10200
PEMA(84,3) | 2,98-10° | 13400
PEMA(135,7) | 3,23-10° | 12400
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Tabelle A.8: Relaxationszeit der Polymersegmente 7g4, die aus dem Schnittpunkt
der frequenzabhéngigen Module G'(w;) und G"(wy) (Trer = 160 °C) bei Frequenzen
oberhalb des Gummiplateaus berechnet wurden.

Probe TSeg
[s]

PS(46) 4,2-1073
PS(57) 4,0-1073
PS(79) 2,6-1073
PS(110) 3,0-1073
PS(237) 4,0-1073
P2VP(78) 7,1-1073

P2VP(136) 7,7-1078
P2VP(191) 6,5-1073

PEMA(30,6) | 5,65-107°
PEMA(48,4) | 3,65-107°
PEMA(84,3) |2,04-107°
PEMA(135,7) | 7,61-107°

2 |
. — P2VP(66,8) 130°C
] P2VP(66,8) 140°C
T, 01_‘ —— P2VP(66,8) 150°C
:% E
10° -
10-1 rorrTTTT T T rorrTTTT rorrTTTT rorrTTTT rorrTTTT
10° 10! 10? 103 104 10° 10°

/2 [HZ]

Abbildung A.1: Dielektrisches Spektrum von P2VP(78) bei 7' = 130, 140, 150 °C.

Hieraus kann &,,q; o< 772197 bestimmt werden.
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Tabelle A.9: Temperaturabhangigkeit der ldngsten dielektrischen Relaxation der
Kettensegmente (a-Relaxation).

PS P2VP
TPC] [ 130 140 150 | 130 140 150
rlus] | 431 54 5 305 57 15

A.2.1 Berechnung des Flory-Huggins Parameters

Bei Kenntnis zweier Ordnungs-Unordnungstemperaturen Topr; und Toprae (xINV =
10, 5) zweier Diblockcopolymere mit bekanntem Polymerisationsgrad (N, No) kon-
nen A und B zur temperaturabhéngigen Beschreibung von y (x = A — %) folgen-

dermafien berechnet werden:

10,5 10.5 B
= A+ bzw. = A+ Al
N, ODT,1 Ny Topr,2 (A1)
c c

Die Konstanten 10,5 und N werden zur besseren Ubersicht zu einer Konstanten

C1 bzw. Cy zusammengefasst.

Ci=A+

ODT,1 (A.2)

B
—C

A=
Topr

Gleichsetzen der Gleichung A.2 beider Polymere liefert:

B B
—-C) = - C. A3
Topr,1 ! Topr,2 ? (A-3)
Durch diese Gleichung kann B bestimmt werden.
1 1
B — =C, - C
( Topr,  Topre ) ' ?

B:(01—02)< Lo >_1

Topry Topre
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Durch Einsetzen von B in Gleichung A.1 oder A.2 wird A erhalten.

A.3 Urheberrecht

Im Folgenden finden sich Ausziige aus den Urheberrechtsbestimmungen der Verlage
Wiley und ACS Publications, in denen die unterA.5 aufgefiihrten Artikel publiziert

wurden.

Wiley “The Contributor or, if applicable, the Contributor’s Employer, retains
all proprietary rights other than copyright, such as patent rights, in any process,
procedure or article of manufacture described in the contribution. Contributors may
re-use unmodified abstracts for any non-commercial purpose....Contributors may
re-use figures, tables, data sets, artwork, and selected text up to 250 words from
their contributions without seeking permission, provided the following conditions

are met:
o Full and accurate credit must be given to the contribution

» Modifications to the figures, tables and data must be noted. Otherwise, no

changes may be made

o The reuse may not be made for direct commercial purposes, or for financial

consideration to the Contributor ”

ACS Publications “This is regarding request for permission to include your
paper(s) or portions of text from your paper(s) in your thesis. Permission is now
automatically granted;”

“Reuse/Republication of the Entire Work in Theses or Collections:

Authors may reuse all or part of the Submitted, Accepted or Published Work in a
thesis or dissertation that the author writes and is required to submit to satisfy

the criteria of degree-granting institutions. Such reuse is permitted subject to the
ACS’ “Ethical Guidelines to Publication of Chemical Research””
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