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Mittels Differential-Scanning-Kalorimetrie, Rontgenstreu— und
mikroskopischen Untersuchungen wird das thermische und Phasenver-
halten wvon kristallin-(Polyethylenoxid (PEQ)}-amorphen Blockco-
polymeren in Abh#ngigkeit von Vertriglichkeit (PEQ/Poly-tert.-
butylmethacrylat (PTBMA)} unvertrsglich, PEQ/Polymethylmethacrylat
(PMMA) vertrsaglich), Blockstruktur und Zusammensetzung unter-
sucht. In jedem Fall zeigt sich eine starke Strukturabhingidkeit
des Kristallisations- und Schmelzverhaltens, aber im System
PEO/PMMA erfolgt die Kristallisation in der Regel aus der ver-
traglichen Mischung (UCST-Verhalten), im System PEO/PTBMA in den
PEO-Dom&nen. Kristallamellen- und Dom#nengrtRen flr das System
PEO/PTBMA werden sowohl fir das Nichtgleichgewicht als auch teil-
weise fiur das Gleichgewicht (Ubereinstimmung mit Theorie} angede-
ben. Das Verhalten von Homo-PEQ/Blockcopolymer-Systemen wird
diskutiert.
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Yorwort

Zielstellung dieser Arbeit ist die Analyse der Wechselbeziehungen
zwischen Kristallisations~ und Phasenverhalten bzw. zwischen phy-
sikalischen Eigenschaften wund der chemischen Blockstruktur von
Blockecopolymeren ar Beispiel der Systeue Polyethylenoxid
(PEO) /Poly-tert. -butylmethacrylat (PTBMA) und PEC/Polymethylmeth-
acrylat (PMMAY.

Diese Arbeit ist Bestandteil des interdisziplindren Forschungs—
projektes “Polywmere Mehrphasensysteme” an der TH "Carl schorlem-
mer” Leuna-Merseburd unter der Leitung von Herrn Prof. Dr. habil.
J. Ulbricht. Die Arbeit wurde erst durch die enge Zusamuenarbeit
mit den Chemikern in der Arbeitsgruppe von Prof. Dr. J. Ulbricht
ermdgiicht. 8o gilt mein Dank insbesondere den Herrn Dr. H. Reu-
ter, Dr. 5. Horing und Dr. D. K. Garg.

Es standen zwei Hauptaufgaben. Erstens: die Unterstiltzung der
Polymeranalytik; und zweitens: die Bchaffung verallgemeinerungs-—
fehiger Aussagen zur Physik kristallin-amorpher Blockcopolvmere.

Herrn Dr. sc. nat. E. Donth danke ich herzlichst filr die wissen-
schaftliche Betreuung und Unterstitzung sowie fir das stete Wohl-
wollen, welches er der Arbeit und dem Bearbeiter entdegenbrachte.

An dieser Btelle méchte ich allen danken, die mich bei der Er-
stellung dieser Dissertation unterstiitzt haben: Herrn DP. W. Bek-
kert (Lichtmikroskopie), Herrn DP D. Beyer und Frau Ch. Hatscher
(SAX8}, Frau E. Horig (TEM und Bltradinnschnitte), Frau K. Nowak
(MMR), Herrn H. Oswald (DSC 1 (Perkin Eimer}), Herrn Dr. G.
Schulze (WAXS und Diskussion), Herrn Prof. H. Tanneberger (Dis-
kussgion), Herrn Dr. J. Vodel (Bereitstellung DSC 2c (Perkin Elmer
Corp.}), Frau R. Womniak (DSC 1 u.v.a. 3 und Herrn DP V. Zschuppe
(Diskussion).




1. Einfthrungd

Zur Herstellung von polymeren Werkstoffen mit nsuen Eigenschafts-—
bildern kdnnen mehrere Wege beschritten werden.

1. Synthese neuer Monomere und Polymere. Dieser Weg ist nur be-
dingt beschreitbar. Zum einen steigt der Syntheseaufwand dieser
meist kompliziert aufgebauten Monomere, zum anderen ist das
(physikalische) Eidenschaftsbild nur schwer voraussagbar.

2. Mischung von Polymeren. Dies ist eine technologisch sehr ein-
fache Methode, setzt aber die Vertriglichkeit (Mischbarkeit)
der beteiligten Polymere voraus, um homogene Werkstoffe zu er-
zielen. Leider gibt es nur sehr wenide vertrigliche Polymersy-
steme (im Vergleich zur Gesamtanzahl untersuchter Polymersy-
steme). Das zu erwvartende Eigenschaftsbild wird wvon beiden
Polymeren bestimmt und hingt wesentlich von der Zusammenset-
zung der Mischung ab.

3. Copolynmerisation. Sie ermdglicht die Vereinigung von Polymeren
mit kontrdren Eigenschaften (z.B. hydrophil-hydrophob, kri-
stallin-amorph, adhdsiv-kohdsiv,  polar-unpolar, elastisch-
plastisch wu.a.) auch im Falle unvertriglicher Polymere und
fihrt dennoch zu homogenen Werkstoffen im pm~Bereich. Gerade
bei der Blockcopolymerisation unvertriglicher Polymere konnen
die Eigenschaften beider Polymere aufgrund der Mikrophasen-
trennung voll zur Geltung kommen. Dewm Verfahren der Copolyme-
risation steht ein hoher technologischer Aufwand gegeniiber.

4. Die Verwendung weiterer Homopolymere oder Blockcopolymere in
einem Blend aufgrund grenzflichenaktiver und vertraglichkeits-
vermittelnder Wirkung stellt eine weltere kostenginstige Mdg-
lichkeit dar.

So komnnte z.B. der Einsatz von Polybutadien-Polystyren-Blockeco-
prolymeren und Blends mit Homo-PS und/oder Homo-PB z.B. als Kleb-
stoff und SpritzguBmaterial kommerziell erfolgreich gestaltet
werdet:.

Im Rahmen dieser Arbeit wurden speziell Blockcopolymere aus
PEO/PTBMA und PEO/PMMA mit den Eigenschaften kristallin-amorph
und hydroprhil-hydrophob untersucht. Auch wenn diese Systeme (vor-
18ufig) nicht technisch genutzt werden, so kénnte doch ein allge-
meines Interesse an den Ergebnissen z.B. filir die Voraussage ther-
mischer und mechanischer Eigenschaften, filr den Einsatz in Fest-




korperelektrolyten und fiir die Polymeranalytik bestehen.

Zum anderen besteht ein allgemeines physikalisches Interesse an
Erkenntnissen Uber den EinfluB des Phasenzustandes (Vertrsglich-
keit, Nshe der Spinodale, Mikrophasentrennung) auf das Keimbil-
dungs- und Kristallisationsverhalten und an Aufschliissen tber das
Phasenverhalten im 10-nm-Bereich. Das physikalische Verhalten
wird im Rahmen dieser Arbeit in Abhingigkeit von der Vertrsglich-
keit bzw. der damit verbundenen Mdglichkeit zur Mikrophasentren-
nung, von der Blockstruktur, von den Blockmolmassen und dem Ab-
schluB des Endes der kristallinen PEQO-Segmente untersucht. Eine
besonders starke Abhsngigkeit von der Vertraglichkeit, Struktur
und Zusammensetzung wird in der Lage bzw. dem Betrag der Glastem—
peratur T_, der Schmelz- (Tp) bazw. Kristallisationstemperatur To
und der Keimbildungstemperatur TN sowie anderer GrbBen deutlich.

Das Kristallisationsverhalten bzw. die Kristallisationskinetik
aus der Schmelze wurden mittels Differential-Scanning-Kalorime-
trie (DSC) untersucht. Rdntdenstreu- und mikroskopische Unter-—
suchungen wurden zur Charakterisierung des Phasenverhaltens her-
angezoden.

In den Abschnitten 2 bis 5 wurde die Literatur beziglich der The-
menstellung aufgearbeitet. Die Abschnitte 6 bis 8 bringen im
wesentlichen die eigenen Arbeiten.




2. Kristallisation und Schmelze in Polymeren
2.1. Thermodynamische Beschreibung der Kristallisation

Durch Kristallisation entstehen aus der Schmelze hochdeordnete
Bereiche. Dieser Phaseniibergang hingt empfindlich von der Block-
struktur, der Morprhologie und der Beweglichkeit der Polymere,
aber auch von Beimengungen und GrenzflEcheneigenschaften ab.
Die Phasenumwandlung kann
einsetzen, wenn durch die
G Bildung des Kristalls eine
™ _ Unterkihlung Yerringerung der Freien
™~ Enthalpie (Gibbs Freie
Energie) erfolgt, d.h.,

GK ristall

|
=
:ATI > 4G = Gy _ G
L G * = YKristall Schmelze
'l ! chmeize
Lo r (2.1)

AG = AH - TaS (2.2)

Abb. 1 Freie Enthalpie als Funktion
der Temperatur (p=konstant) mid negativ werden.

Eine Kristallisation streng gend Gleichung 2.2 (d.h. bei der
Gleichdewichtstemperatur Tm mit AG = 0) wiirde zur Ausbildung
eines uniformen Kristalls Uber das gesambe Volumen fiihren. Bei
der Kristallisation von Polymeren sowohl aus der Schmelze als
auch aus der Ldsung werden jedoch groBe Unterkithlungen AT bend-
tigt (aT = T® - 17 ).
m m

Die Kristallisation setzt sich aus zwei Teilschritten zusammen:
Keimbildung und Kristallwachstum (Tammann /2, 148/). Da der durch
Fluktuation aus der Schmelze oder L&sung enstandene Keim eine
hohe spezifische Grenzflsche besitzt, ist fir dessen Bildung eine
Unterkihlung AT > O notwendig. Die Freie Enthalpie setzt sich aus
einem Yolumen- und einem Grenzflichenanteil zusammen.

!

(Ag Freie Yolumenenthalpiesnderung Jje Einheitsvolumen, o; Grenz-
flachenspannung, A; dazugehbrige Grenzflschen).

Mit wachsender Unterkithlung AT verringert sich aber auch die
Moleklilbeweglichkeit. Der Einfluf der Molekiilbeweglichkeit wird
im Abschnitt 2.2.2. beschrieben.




2.2. Keimbildung aus der Schmelze /1-20/
2.2.1. Temperaturabhingdigkeit der Freien Enthalpie bzw. der kri-
tischen Keimgrbfien

In Abhingigkeit von den aktuellen Grenzflichenbedingungen unter-
scheidet man folgende Arten der Keimbildung: Der primére homodene
Keim ensteht durch Dichte-

- fluktuation ohne Anwesen-
primér sekundar tertidr . . o .
heit einer Grenzfliche,
wahrend die Bildung des

prim8ren heterodenen Keims

an einer bereits bestehen-
| den materialfremden Grenz-
a flache erfolgt, die die
notwendide Freie Keimbil-
Abb. 2 Kristallkeimtypen dungsenergie reduziert.

Bei sekundirer bzw. tertidrer Keimbildung erfolgt die Reduzierung
der Keinmbildungsenergie durch die Anwesenheit einer bzw. 2zweler
Grenzfliachen des schon gebideten eigenen Kristalls.

a6

| superkritischer
I / Keim
Embom:

| ™ l Abb. 3 zZnderung der Freien

| " Enthalpie in Abhsn-
kritisch . .

‘ stabil gigkeit von der

KeimgrofBe 1

Wie aus Gleichung 2.3 und Abb. 3 ersichtlich, ist die Freie
Enthalpie stark von der KeimgrdBe 1 asbhangig. Erzst bei Uber-
schreiten einer bestimmten kritischen Kelmgrofle 1¥ bleibt der
Keim stabil.

Abb. 4 TFaltenlamelle als Modell fir
die Beschreibung der Keim-
bildungsgeschwindigkeiten.
Es gind 1 die Lamellenhthe,
o die Grenzflachenspannung
der Kristallseitenfldche, g,
die der Kristalldeckfl&che,
a und b, die KeimgrofBen und
G die Kristallwachstumsge-
schwindigkeit.




Die Anwendung der Gleichung 2.3 auf die primiare homogene Keim-
bildung (Hoffman &t al. /8-186/} fihrt =u

4G = -a‘lag, + 4alo + 2820, . (2.4)

Setzt man die partiellen Ableitungen Mull, so erhdlt man die kri-
tischen Keimgrdfen

Log x &O

»
a =
Ag¢ AQc (2.5

[ =

Lo

Flir kleine Unterkiihlungen AT, wo die Schmelzentropie Aﬁm = Ahm/Tm
tenreraturunabhingig angenommen werden kann, erhilt man

ahm  aTahy  aTahg
A = - = = - '
9c =ahp - T T T2 T (2.86)

wobei ahp die Behmelzenthalpie Jje Volumeneinheit, Ah;) die
Schmelzenthalpie und T;’die Gleichgewichtsschmelztemperatur des
unendlich gdroBen Kristalls darstellen. Die Identitsat der Terme 3
urd 4 in Gleichung 2.6 ist fiir groBe Molmassen (und somit
Kristalldicken) gegeben; in der Regel sind aber nur Ahﬁ und T;
bekannt.

Fir grtBere Unterkithlungen geben Hoffman und Weeks folgende Nihe-
runden an:

TaTahm
48c® (192
m /57 (2.7a)

2TaTahp

AQp = ——5——
CT 2T

/87 (2.7b}

{(sishe auch Lauritzen /10/}.

Fir kleine Unterkilhlungen erhidlt man aus den Gleichungen 2.5 und
2.8

ATAh: ATAh:; (2.8)

bzw. die Enerdiebarriere fiir die Bildung des kritischen Keimes




320'209(T,.:°)2 1

(aTah®)12 (aT)2 (2.9)

aG™ =

Obwohl die Bedingung einer deringen Unterkithlung im Falle homo-
gener Keimbildung 1in der Regel nicht erfillt ist, werden Ub-
licherweise trotzdem die Gleichungen 2.8 und 2.9 genutszst.

In analoger Weise erhdlt man fiur die primdre heterogene Keim—
bildung (Binsberden /35/)

AG

H

—-ablag. + 2aboe + 2ble + aloc + al{(dg - Oms)
~ablag, + 2abo, + 2blo + alac , (2.10)

H

wobel O¢s die Kristall-Substrat—- und Opg die Schmelze-Bubstrat-
Grenzflachenspannungen sind. Wie aus Gleichung 2.10 ersichtlich,
ist die prim#re heterogene Keimbildung nur unter der Bedingung
A0 < 20 mbglich. Als kritische Werte erhsdlt man fiir den Fall ge-
ringer Unterkithlung

[o o]
x 40T 4o T . 200Tm

el a* s T b*=

aTah CATahgy aATah® (2.11a)

. 160’0‘eAO'(T::)2 1

46 (aTah®)2 (aT)2
AlADMm a (2.11b)
Im Fall hoherer Unterkihlung - fiir Polymere immer erfilllt - er-
reicht b* die molekulare Dicke b,, so daB sich fir die Freie En-

thalpiesnderung und die kritischen Parameter foldendes ergibt:

AG = -al(b,Ag, ~ 40 ) + 2b,(ac, + 1lo)
bzw
* 20 . 20
a9 -a0 /b, Q7 ag.-acib,
x 4boooeTy 1
a6 ~—

TATahS -T2ac /b, AT
(2.12)

-2
d.h., AaG* ist nicht mehr proportional zu ( AT) wie im Falle ho-
nmogener Keimbildung, sondern proportional zu ( AT)"1 . Das Auf-



wachsen eines Kristalls auf einer Grenzfldche ist (in der Regel)
wit einer Verringerung der Freien Enthalpie verbunden (Lacnmann
/34/).

Die sekunddre Keimbildung unterscheidet sich von der prim#ren

heterogenen dadurch, daB das Substrat bereits der Keim selbst
igt. Bowit wird A0 = 0 und man erhiit:

o]
« 20T v 20Ty
ST— a = ©
ATahp aTahm (2.13)
bboo oy Ty 1
" aTah® aT

Die Gleichung fur 1¥ ist identisch wit der Gibbs-Thomson-Formel
filr die Schmelzpunktdepression bei endlicher Kristalldicke 181/
und stellt ebenfalls die Mindestgriéfe fir einen kritischen Keim
dar. Andererseits stellt die kritische KeimgriBe 1* der homogenen
Keimbildung (Gleichung 2.8) den oberen Grenzwert filr die (hetero-
gene) Keimbildung dar.

2.2.2. Keimbildungsgeschwindigkeit: Unterkilhlung und Molekiilbe-
weglichkeit

Yon Becker /17/ bzw. Turnbull und Fisher /18/ wurde nachfolgende
Gleichung zZur Bestimmung der Keimbildungsgeschwindigkeit ange-
geben,

AGwl AG*

I=loexp-—— exp~
kgT kBT

(2.14;

Dabei stellt AGﬂ im VYiskositdtsterm die flr den Materietransyport
durch die Phasengrenzfliche erforderliche Freie Enthalpie dar,
die sich mit der WLF-Gleichung (Williams, Landel, Ferry /33/) be-
schreiben 188t:

AGq’] C1 C“
RT R(T»(Tg—c2)} R(T-Typ » - (2.15)

Cl * 17,25 RkJI/mol (Aktivierungsenergie) und C2 ~ 81.6 K 33/
stellen die WLF-Konstanten dar, deren Werte fur zshlreiche Poly-
mere ohhne griBeren Fehler gilltig sind.

Fir die im Keimbildungsterm enthaltene Freie Keimbildungsenthal-
pie sG* eines kritischen Keimes kénnen die Ausdriicke in den Glei-
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chungen 2.2, 2.11b, 2.12 und 2.13 eindesetzt werden (Hoffman et
al. /6-16, 1-2/).

IO ist nach /18/

NkgT
|°= h )
P (2.18)

wobei kB die Boltzmannkonstante und hp das Plancksche Wirkungs-
quantum sind. N ist die Anzahl der unkristallisierten Elemente,
die fshig sind, in einem Schritt an der Keimbildung teilzunehmen.
Flir niedermolekulare Stoffe ist N mit der Avogadrokonstanten
identisch.

Mit wachsender Unterkiihlung nimmt die Keimbildungsenergie ab, was
zu erhdhter Keimbildungsgeschwindigkeit filihren wirde. Jedoch
nehmen die Beweglichkeit und damit verbunden auch die Keimbil-
dungsgeschwindigkeit mit sinkender Temperatur ab. Die Darstellung
der Keimbildungsgeschwindigkeit I iiber die Temperatur T ergibt
eine glockenftrmige Kurve, wobei die Lage des Temperaturmaximums
stark von der GroBe der Freien Keimbildungsenthalpie abhingt
(siehe Abb. 5). Wenn t die reduzierte Temperatur gemaf

T-Tm
T Tw +

T, ' (2.17)
ist, so erh#lt man das Temperaturmaximum fir sekundire Keimbil-
dung flir Homopolymere bei ¥ = 0,63 (Magill und Gandica /19/,
Privalko /20/) bzw. das der homogenen primdren Keimbildung bei
T~ 0,3...0,4.

Glas unterkihite Schmeize Schmelze

lhom G

Abb. 5 Keimbildundgsge-
schwindigkeit I in
Abhsngigkeit von
der Temperatur und

- der Art der Keim-

T : , bildung

hom? G
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2.3, Kristallwachatum
2.3.1. Phanomenologische Beschreibung des Kristallwachstums

Aufgrund der hohen Kettenlangen von Polymermolekiilen ist eine
Ausbildung der energetisch glnstigen Gestrecktkebtenkonformation
nur unter besonderen Bedingungen mdglich (Molmasse kleiner als
"die kritische Entanglementmolmasse, Kristallisation aus der L&-
sung bei geringer Unterkithlung, Kristallisation unter Druck). Fur
PEO (kritische Entanglementmolmasse 4400 g/mol /36/) wurde von
Arlie et al. [/37/ Gestrecktkettenkristallisation im Bereich 990
bis 3340 g/mol gefunden. Elektronenmikroskopische Untersuchungen
von Keller /38/ an Polyethyleneinkristallen zeigten Jjedoch Lanmel-
lendicken, die wesentlich kleiner als die L3nge der gestreckten
Kette waren. Darauf grindet sich das von Keller /38/ vorgeschla-
gene Faltenmodell mit scharfer Riuckfaltung (siehe Abb., 6}). Der
Nachweis des Vorliedens von Faltenlamellen im PEQO wurde von Spegt
et al. /40/ erbracht. Fal-
tenlamellen wvurden aber

such in anderen Polymeren
gefunden {z.B. lineare
H Alkane /39/, Aufzshlung
weiterer in /l4/, S.
514ff). Das Faltenmodell

bildet ebenfalls die
fa) Regeiménige Faltung (b) Switchboard Grundlage der kinetischen
Theorie der Polymerkri-
stallisation von Hoffman
et al. [/1-2, 16/. Pro-
blempunkt dieses Modells
ist, daB die scharfe Rick-
faltung weitreichende Dif-
fusionsbewegungen voraus-—
setzt, die aufdrund nicht
ausreichender Molekilbe-
weglichkeit und dem Vor-
-handensein von Entangle-
Abb. 6 Modelle fir Polyner- ments nicht erwartet wer-
kristallizsation den kdnnen.

fc) Erstarrungsmodell

Demgegeniiber stehen alternative Modelle fir die Lamellenausbil-
dung: das Erstarrundsmodell von Fischer /49/ und das Switchboard-
Modell von Flory /62/ (siehe Abb. 8). Beim Erstarrungsmodell wird
angenommen, dal nur ein Ausrichten der KnBuelsequenzen erfolgt.
Flory entwickelte sein Modell auf der Annahme, dal eine redel-
msBige Faltung das LBsen der Verschlaufungen als Voraussetzung
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haben mufl, obwohl der nichtbenachbarte Eintritt in die Lamelle
weden der uit der driBeren Keiwmfliche verbundenen drifleren Ener-
giebarriere weniger wehrscheinlich ist. Flr diese beiden Modelle
spricht, daBl Rault et al. /50/ mit Rontgenkleinwinkelstreuunter-
suchungen feststellen, daB die Langperiode mit dem Knduelradius
{Grrationsradius) weitgehend Ubsreinstimmt, d.h.

L~ ~ 7 2.18)
rG ~/ (

ist. Da die kristalline Lamellendicke 1 2 & L ist (« Kristallisa-
tionsgrad), gilt fiir sie eine entsprechende Beziehung. Gegen
diese Modelle spricht die hohe Kettenkonzentration in den amor-
phen Zwischenschichten.

Rauvlt et al. /507 haben hierzu ein Zweistufenmodell vorgeschla-—
gen. Im ersten Schritt kommt das Erstarrundsmodell zur Anwen-
dung, da es nur lokale Diffusionsbewegungen erfordert (siehe
auch Skouliocs /42/). Im AnschluB daran kommt es durch weitrei-

chende Bewegungen zur Ausbildung regelm8flig gefalteter Lamellen
und =zum Dickenwachstum. Als Ursache der Kettenfaltung wird die
Knauelstruktur der Ketten (und damit bereits Faltenbildung) in
der Schuelze angesehen, wobel die Kniueldimension wund die
Kettensteifigkeit sowohl Lamellenstruktur als such Lamellendimen-
sion bestimmen.

Zur Struktur der Lamelle kOnnen zwel Aussagen gemacht werden. Zum
einen bewies Buckley /417, da aus thermodynamischen Grinden eine
Kettenfaltung nur an der Lamellenoberfldche, aber nicht im
Inneren der Lamelle stattfinden kann. Zum anderen zeidten Kovacs
et al. S47/, daB die Kettenenden ebenfalls an der Lamellenober-
flache lokalisiert sind. Dabei hsngt die LamellenhShe stark von
der kritischen KeimgrdBe in Kettenrichtung ab (Keller /43/}.

Ars PEO konnte Spegt /40b, ¢/ =zeigen, dafl die Lamellendicke durch
Tempern schrittweise mit der Tempertemperatur und -zeilt zunimmb.
In der Nshe der Schmelztemperatur kommt es aber durch Fraktionie-
rungseffekte zu einer diskontinuierlichen Anderung der Langperio-
de bzw. Lamellendicke (Arlie et al. /37/}. Die Entfaltung fihrt
zu einer thermodynamisch glinstigeren Konformastion. Die Makromole-—
kile gleiten in Richtung der Kettenachse durch den Kristall
{siehe Kovacs et al. /47c¢/), wobei die Kettenenden die Aktivie-
rungsenergie fir die Passage durch die Lanmelle bestimmen. Im
Falle des PEQ zeigten Fraser et al. /44/, Thierry et al. /45/ und
Kovacs et al. /47c/, daBl die Substitution der endstandigen OH-
Gruppe durch gridBere Substituenden wie Benzyloxy-, Octadecyl- und
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Divhenyldruppen zu derinderer Wachstumsdeschwindigkeit fihrt. An-
dererseits f8rdert diese Substitution auch die Faltungstenden=z
(Booth et al. /46/). Lauritzen /11/ stellte hierzu fest, daB eine
geringe Keimbildungsgeschwindigkeit die Tendenz zur Ausbildung
von Faltenlamellen f&rdert.

Die makroskopisohe Struktur unterscheidet sich im Fall der Poly-
meren Jjedoch stark von der mikroskopischen. Das beschriebene Fal-
tenmodell wilirde zweidimensionales Wachstum dominieren. Durch Sto-
rungen beim Kristallwachstum, wie Richtungssnderung, Verzweigun-
gen und Yerdrillungen beim Kristallwachstum kommt es zu hoherdi-
mensionalem Wachstum. Diese raumliche Ausbreitung ist um so aus-
gepradter, je schneller und stBrungsreicher die Kristallisation
erfolgt. Eine typische Struktur ist die Sphirolithstruktur, bei
der von einem Zentrum ausgehend Lamellenblischel radial wachsen
und sich dabei verdrillen. Mit dem Polarisationsmikroskop und der
Analyse der Kristallisationsdeschwindigkeit nach Avrami /21/ 18Rt
sich dieses makroskopische Wachstum beobachten bzw. beschreiben.

2.3.2. Analytische Beschreibung des Kristallwachstums

Flir das Kristallwachstum ist in erster Linie die sekundsdre Keim-
bildung maBBgebend. Die Wachstumsgeschwindigkeit G ist proportio-
nal =zu Iobo. Somit 18Bt sich die Turnbull-Fisher-Gleichung auch
fir das Kristallwachstum anwenden:

aGy exp- AGg

kgT kgT (2.19)

G =G, exp-

wobei Go::Iobo und AGS die Freie Enthalpie zur Bildung eines se-
kundsren Keimes gem8fl Gleichung 2.13 darstellen. Mit einer mbgli-
chen zeitlichen Anderung z.B. der Glastemperatur kann es zu einer
zeitlichen Znderung der Wachstumsgeschwindigkeit kommen.

Mit der Gleichung von Avrami /21/ und Kolmodorov /22/ ist es mdg-
lich, daf Volumenwachstum zeitunabhéngig zu beschreiben (Zusam-
menstellung aller Theorien und Kommentar bei Dietz /24/). Der be-
reits kristallisierte Anteil (bezogen auf den maximal kristalli-
sierbaren Anteil) ®p ergibt sich zu

wobei Vex das Volumen des ungehindert wachsenden Kristalls ist.

Dieses Volumen 188t sich wie folgt berechnen:
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t

n
1]

kl beschreibt die lineare Wachstumsdeschwindigkeit (proportional

zu G in Gleichung 2.19) und n die Wachstumsdimension. Von Avrami

wurde das Ergebnis fir isotherme Kristallisation formuliert:

1 - x,= exp (-kt™) = exp ~(kyt)" (2.22)

und eine Erklirung der Konstanten k (bzw. kl} und n gegeben. So
geht in n nicht nur die Wachstumsdimension ein (n=1 linear, n=2
lamellar, n=3 sphiarisch), sondern auch die Art der Keimbildung
(n ——> n fir athermische Keimbildung (Keime liegen bereits vor
der Kristallisation vor) bzw. n --> n+l filr thermische Keinmbil-
dung (die Anzahl der Keime vergrdBert sich zeltabhingig) als die
beiden Grenzfalle).

Die Anwendung auf die nichtisotherme Kristallisation erfordert
die Kennthis der Temperaturabhingickeit von kl(T}. Die Verfahren
zur experimentellen Auswertung von Ziabicki /25/, Jeziorny /26/
setzen fir k) (T} nur einen temperaturunabhsngigen Durchschnitis-
wert an, in dem nur die Kihlgeschwindigkeit eingeht. Bei den Ver-
fahren von Ozrawa /237 und Harnisch und Muschik /28/ wird die An-
isothermie durch eine von der Kihlgeschwindigkeit abh#sngige Zeit-
skala + = —AT/% beriicksichtigt. D.h., die isotherme Avrami-
Gleichung wird mit zum Tell recht unbefriedigenden Neherungen auf
die anisotherme Kristallisation angdewandt. Ein anderer Weg wird
vorn Hillsmann 27/ beschritien. Fiir den Fall der athermischen
Keimbildung setzt er fiir kl die Turnbull-Fisher-Gleichung an, was
eine exaktere Beschreibung der anisothermen RKristallisation zu-
188t.

2.4. Keimbildung und Wachstumsgeschwindigkeit fiur die Kristalli-
sation aus der Lbsung bzw. vertriglichen Polymermischung

Die Kristallisation aus der Lisung bzw. aus einer vertraglichen

Polymermischung wird durch foldende Faktoren beeinfluBt:

1. Wahrscheinlichkeit, daf die erforderliche Anzahl von Sequenzen
filr die Keimbildung asus der Lésung bzw. aus der Mischund aus-
fBllt,

2. Einfluf auf die Systemglastemperatur,

3. Versnderung der Aktivierungsenergie (Viskositdtsterm der Turn-
bull-Fisher-Gleichung}.

Boon und Azcue /297, Flory /30/, Mandelkern /31/ und Bartcozak et
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al. /32/ geben modifizierte Formen der Turnbull-Fisher-Gleichung
an. Mandelkern /31b/ beschreibt die Modifikation der Keimbil-
dungskonstante Q), da die Keimbildungsgeschwindigkeit proportio-
nal zur Konzentration kristallisationsfshider Einheiten ist. Als
Glastemperatur im Viskositststerm ist die der Mischung einzuset-
ZEN.

Hauptdgegenstand ist jedoch die Ergsnzung des Keimbildungsterms
durch einen Zusatzterm, der die Wahrscheinlichkeit in Abhingig-
keit von der Polymerkonzentration beschreibt, daf durch Fluktua-
tion die fiir die Bildung eines stabilen Keims notwendige Anzahl
Sequenzen aus der Mischung austritt. Boon und Azcue erhalten fiir
den Fall der (sekundiren) Keimbildung von quaderfdrmiden zweidi-
mensionalen Keimen

Cy 4beoaeTm 20Ty tnd
t=8 |, exp-- exp|- +
i, RIT-Ty) kgTaTahm  beaTahp

(2.23)

was mit der Herleitung von Mandelkern an zylindrischen Keimen
/31a/ Ubereinstimmt. & ist der Volumenanteil des kristallisa-
tionsfahigen Polymers. Mit sinkendem Polymeranteil sinkt eben-
falls das Temperaturmaximum der Keimbildung. PRir geringen LO-
sungsmittelanteil 188t sich Gleichung 2.23 gut zur Beschreibung
der Kristallisationswachstumsgeschwindigkeit anwenden, d.h., das
Wachstum ist keimbildungsbestimnt. Flir hsdhere Ldsungsmittelkon-
zentrationen wurden zu grofde Werte fir die Wachstumsdeschwindig-
keit gefunden. Fir das nun dominierende Wachstum wurde unter Nut-
zung der Daten von Keith und Padden /48/ von Boon und Azcue fol-
gende empirische Formel angegeben:

Tw
) m
Gverdﬂnnt'gexP[k1-n:.q-lng] Gunver dinnt (2.24)

k1,ist eine experimentelle Konstante.

Bartezak gibt fiir die homodene Keimbildung die Freie Keimbil-

dungsenthalpie wie folgt an:

320%0,  160%kgT In §
= 2 < (2.25a)

AG;om’ 2 2
(agg) by (ag¢

bzw. fiir die der heterogenen Keimbildung
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- 1600ga0  8oackpT (nd

AGp ot = -
et lage)?  bllage)?

(2.25b)
Das Ergebnis entspricht qualitativ dem von Boon u.a. Die Erdeb-
nisse wurden am System PEQ/PMMA (max. 20wt¥ PMMA) Uberprift. Al-
lerdinds wurden keine Angaben zur Wahl von 1198 und A0 gemacht.

Die Anwendbarkeit der Formeln bei hohem Anteil eines zugemischten
Polymers wmit héherer Glastemperatur als die des Kkristallisa-
tionsfahigen Polymers ist nicht gegeben, da sie zu in der Praxis
nicht erreichbaren gerinden Keimbildundsgeschwindigkeiten flhrt
bzw. die Temperaturlage des Keimbildungsmaximums unter die Sy-
stemglastemperatur absinken kann. In diesem Fall setzt die Kri-
stallisation ganz aus.

Auf einen wichtigen Aspekt mufl bei der Diskussion der Kristalli-
sation aus der Lisung bzw. vertrsglichen Polymermischung einde-
gangen werden. Bei der Kristallisation aus der Schmelze Hndert
sich nur die Keimzahl I, mit der Grifle des amorphen Volumens, die
Temperaturlage der Keimbildungs— und Wachstumskurve I(T) bzw.
G(T) bleibt jedoch erhalten. Die mit dem Kristallwachstum verbun-
dene Konzentrationsverringerung in der Ldsung bzw. vertrsglichen
Mischung versndert jedoch zusBtzlich sowohl den Viskositdts- als
auch den Keimbildungsterm.

Im Keimbildungsterm ist die Konzentration direkt enthalten. Eine
Volumenanteilreduzierung fithrt grundsstzlich zu einer Verringde-
rung des Temperaturmaximums fir I(T) bzw. G(T) und in der Regel
zu spiirbarer Verringerung des Maximalwertes fiir I und G.

In vertrsglichen Polymer-Ldsungsmittel- bzw. Polymer-Polymer-Sy-
stemen 188t sich die Versnderung der Systemglastemperatur mit der
Fox- oder Gordon-Taylor-Gleichung (3.12, 3.13) aus den Glastempe-
raturen der Rinzelkomponenten errechnen. In Lésungsmittelsystenmen
und in Polymer-Polymer-Mischungen, deren hinzugemischtes Polymer
eine derindere Glastemperatur als das kristallisationsfshige be-
sitzt, nimmt die Systemglastemperatur mit sich verringerndem An-
teil des kristallisierenden Polymers ab, und ebenfalls das Tempe-
raturmaximum von I(T)} bzw. G(T). In Fallen, wo das hinzugemischte
Polymer eine hbhere Glastemperatur besitzt - wie im Fall des BSy-
stems PEO/PMMA -, steigt die Systemglastemperatur an, d.h., in
der (modifizierten) Turnbull-Fisher-Gleichung bewirken Viskosi-
téta¥\und Keimbildungsterm gegensinnige Verlagerungen des Maxi-
mams in I(T) bew. G(T). Ubersteigt die Systemglastemperatur die
(Gleichgewichts )schmelztemperatur, so setzt die Kristallisation
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ganz aus.

Die Aktivierungsenergie zum Transport der kristallisationsfishigen
Materie durch die Phasendrenze Kristall-amorphes Gebiet wird
ebenfalls versndert. Bei der Kristallisation aus der L8sung fin-
det man als Erdebnis der Verdiinnung erhthte Beweglichkeit der
Polymersegmente und eine geringere Anzahl von Verschlaufungen,
d.h., die Aktivierungsenerdie verringert sich. In Polymer-
Polymer-Mischungen erhtht sich die Aktivierungsenergie, da Ener-
gie filr die Verdringung der Moleklle des nichtkristallisations-

fehigen Polymers, d.h. fir die partielle Phasentrennung, bendtigt
wird.

homogen 7 sekunddr
E =zkonstant

320 3204

N - 4
~ 290 290
g e 173 4
N T
=~ 2604 260

230 . . T 230
0 63 0
] [
- 10~ 73] 10
x g ! .
=]
& -20- -20
> - 4
-30- -30
-40+ ~40
T 1 T
0 05 1 0

PEO- Gewichtsanteil

Abb. 7 Temperaturlage des Maximums der Keimbildungsgeschwindig-
keit und dessen GréBe in Abhsngigkeit von PEO-Konzentra--
tion, WLF-Konstanten Cy (Aktivierungsenergie, Angabe an
Jeder Kurve in kJ/mol) und der Glastemperatur (der Glas-
temperaturverlauf ist in den Diagrammen mit angegeben. Da
eine Kristallisation unterhalb der Glastemperatur nicht
m&glich 1ist, sind die entsprechende Kurvenverlsufe ge-—
strichelt dezeichnet)

Berechnungen am System PEQ/PMMA sollen dies verdeutlichen (siehe
Abb. 7). Die Glastemperatur des PMMA (Tg = 380 K) liegt weit
oberhalb der des kristallisationsfdhigen PEQ (Tg = 206 K fir rein
amorphes PEO /175/). Unter Nutzung der Glastemperaturwerte aus
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Anlage 4 ist die Beschreibung des Glastemperaturverhaltens der

Mischung ilber den desamten Konzentrationsbereich wmit der Fox-

(3.12} und der Gordon-Taylor-Gleichung 3.13 (K = 1.8) gut mdg-

lich. BEs wurden sowohl die Tewperatur bestimmt, beil der das Keim-

bildungsmaximum auftritt, als auch dieses Maximum selbst. Als Ak-

tivierungsenergie wurden C1 = 17,25 kJ/mol /33/ und Cq = 6,28

kd/mol (aus /14/ fir PEQ) gewihlt. Die Glastemperatur wurde zum

einen als konstant angenommen (Tg = 227 K} und zum anderen mit

Hilfe der Foxgleichung berechnet.

Aus Abb. 7 erkennt man:

1. Die fiir homogene Keimbildung erhaltenen Temperaturwerte (Bart-
czak} liegen natiirlich tiefer als die flir sekunddre Keimbil-
dung (Boon, Azcue}.

2. Bei konstant angenommener Glastemperatur verringert sich die
Temperatur des Keimbildungsmaximums mit sinkender " PEO-Konzen-
tration, bei realer Glastemperatur erhtht sie sich.

3. Das Maximum der Keimbildungsgeschwindigkeit verringert sich im
Fall realer Glastemperaturlage wesentlich stsarker als im Fall
konstant angenommener Glastemperatur. Bel errechneten relati-
ven Keimbildungsgeschwindigkeiten unter 10 s50llte eine Kri-
stallisation kaum noch mbglich sein.

4. Ansteigende Aktivierungsenergie fihrt zu einer Erhthung der

Tenperatur des Keimbildungsmaximims, aber auch zu einer merk-

lichen Verrinderung des Kelwmbildungsmaximums.

Im Falle realer Glastemperaturen setzt die sekundidre Keimbil-

dung bei weniger als 30wt¥ PEQ und die homogene Keimbildung

bei wenider als bB7wt¥% PEO ganz aus.

on

2.5. Schmelzverhalten

Fiir den Fall sphirischer Kristalle stellte Thomson /3, 161/ eine
Abhsngigkeit der Schmelztemperatur Ty,m vom Kristallkugelradius r
auf

20
T Tm(1 - )

wobei Ahm die Schmelswdrme (je Einheitsvolumen) und o die
Kristall-Schumelze-Grenzflichenspannung darstellen.

Diese Formel 188t sich entsprechend Gleichung 2.27 auch auf Poly-
mere anwenden (Hoffmen et al. /6, 8/, Rim und Runt /110/).

20 ho
Tn=Tm | 1"~ ——
lahy, aahp (2.27a}

18




wobei 00 bzw. 0, die Grenzflichenspannungen bezliglich der Kri-~
stallseiten~- und -deckfldche und 1 die Lawmellenhthe sind. a sei
die Breite bzw. Tiefe eines Kristalls mit quadratisch angenomme-
ner Querschnittsfliche. Diese ist jedoch in Polymeren in der Re-
gel wesentlich grifer als die Lamellenhbhe, so daB sich die Glei-
chung 2.27a zu‘Gleichung 2.27b reduziert.

- 20,
m (2.27b)
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3. Eigenschaften von Polymer-Polymser-Mischungen
3.1. Vertriglichkeit und Unvertriglichkeit in Polymermischungen

Bei der Beschreibung der Eigenschaften von Polymermischungen und
Copolymeren, inshesondere diejenigen, die von der Ausbildung
(spezieller) Phasen abhinden, ist die Frage nach der Yertrdglich-
keit von fundamentaler Bedeutung. Betrachtet man die Differenz

Abb. 8 Freie Mischungsen-
thalpie als Funk-
tion des Volumen-
anteils.

Kurve A: Mischung
ist unvertriaglich,
Rurve B: Mischung
ist iiber den ge-
samten Konzentra-
tionsbereich ver-

0 1 treglich, Kurve C

Volumenanteil 9, enthilt eine Mi-
schungs lilcke.

der Freien Enthalpie Agmix einer (hypothetisch} homogenen Mi-
schung und der anteiligen Summe beider Einzelkomponenten, so
ergeben sich als notwendigde und hinreichende Bedingung fiir Ver-
triglichkeit

Agmix < 0 (3.1)
2
39 mix
(a@z >0
Tp , (3.2}

Gleichung 3.2 stellt dabei das Stabilitstskriterium (Binodalkri-
terium) dar. (Das Spinodalkriterium ergibt sich, wenn die parti-
elle Ableitung 3.2 verschwindet). Wie aus Kurve C in Abb. 8
ersichtlich, gibt es hier einen Bereich, in dem trotz Gilltigkeit
von Gleichung 3.1 keine Vertrdglichkeit (d.h. eine Mischungs-
llicke) vorliegt. Uber die Temperaturabhsngigkeit des Mischungds-
verhaltens geben Phasendiagramme Auskunft. Abb. 9 zeigt typische
Beispiele flr derartige Phasendiagramme. Dabei wird das LC8T-
(lower critical solution temperature)-Verhalten bei Polymeren am
hdufigsten beobachtet. Im Bereich zwischen Binodale und Spinodale
ist das System nur metastabil.
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\ 2 Phasen / \ “
\ J) \\ //
N Y/ 1 Phase \‘ /
1 - . -
------ ! ! Abb. 9 Flissig-Flissig-
~ ~ ~ | 1|2 Phasen| 1
_____ | : Phasenverhalten
! 1
4 A\ I { s . s s
! Phase / \ / \ fir  binsre M%
| 2 Phasen \ / \ . schungen ( Bi-
o 4 PR B S nodale, ——— -Spi-
LCST ucsT nodale)
Mit der Gleichung
z
A = A . — . — [ I .
gmix hm1x TASMIX TAamlx (3.3}

ist das Mischungsverhalten prinzipiell beschreibbar, dabei stel-

len Ahmix:dle Mischenthalpie (je Volumeneinheit}, Asmiw die kom-
. ; . . Z . . . - .

binatorische Mischentropie und Asmix zusatzliche Mischentbropie-

beitrage dar.

Durch Betrachtung der Mischung von Polymersegmenten mit Ldsungs-
mittelmolekiilen oder anderen Polymersegmenten erhielt Flory /64a/
naherungsweise fir dise kombinatorische Mischentrorpie

$
r:wixz_R —1[n§1 + -§—2 In §2
Vi V2 (3.4)

As

wohel éi die Volumenanteile, v, die molaren VYolumina und B die
Gaskonstante 5ind. Flory berlcksichtighe aber keine Volumendnde-
rungen belm Mischen., Dieser und andere zusstzliche Entropiebei-
trige finden in As;ix ihren Niederschlag. FEr hohe Molekularge-
wichte wie 1im Falle von Polymeren wird 88 i gehr klein oder
verschwindet, da v, proportional zu den Molekulargewichten sind.
(Neuere Theorien beriicksichtigen die volumetrischen Entropiebeil-

trége, siehe z.B. /68/3}.

Schwichstes Glied der meisten Theorien ist der Ausdruck fir AhmV’
fir den fast ausschlieBlich

at = B(§,, T) &¢, = RTxy (4, T3 4,8, (3.5)

mix

angesetzt wird., Zum einen €ilt der parabolische Zusammenhand
ah ..~ $¢, nicht in Jjedem Fall, so daB %p (éﬁ zur Wirkung
kommery mul, zum anderen geben die meisten Theorien keinen Ein-
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blick in die Gréfie der Wechselwirkunden swischen den  Komponenten
bzw. in die GroRe des Wechselwirkungsparameters B bzw. der Flory-—-.
Huggins-Wechselwirkungskonstante X,y /64, 65/.

Im Grenzfall hochmolekularer S5toffe wird Gleichung 3.3 zu

Z

A = A - g .
g h T A mix

mix Mix : | (3.8)

d.h. die kombinatorische Mischentropie nach Flory verschwindet,
und es ist nicht mdglich, aus ithr Hinweise zur Vertriglichkeit zu
erhalten. Im alldemeinen ist die komplette Vertrsglichkeit das
Ergebnis negativer (exothermer) bzw. geringer positiver (endo-
thermer) Mischungsenthalpie bzw. negativer oder geringer positi-
ver Wechselwirkungskonstante. Scott /668 gibt diesbezriiglich ein
Kriterium fiur Vertr&glichkeit an:

1 1 1 2
X,12£ —_ +
2 \VZy V7 (3.7)

z
In der Form der Gleichung 3.3 ohne umfangreiche Analyse von ASpsx
ist nur UC3T-VYerhalten erklsrbar. Sanchez /68/ gibt durch Analyse
gerade dieses Terwms (d.h. durch Analyse der Volumenzustinde) die

Miglichkeit zmur Beschreibung von LCST-Verhalten.

Die vorgestellte Beschreibung 188t sich auf wmehrkomponentige
(z.B. ternBre) Bysteme erweitern /64-868/.

Eine Aufstellung zahlreicher Verfahren fiir die Untersuchung der
Polymervertrsglichkeit ist z.B. in /74/ zu finden.

3.2. Eigenschaften unvertriglicher Mischungen

Unvertrigliche Polymere bilden beim Mischen mehr oder weniger
grofe, eaus einem Polymer bestehende Phasen aus, wovon das Eigen-
schaftsbild depr8ght wird. Diese Materialien weisen zum Teil be-
tréchtliche Inhomogenitsten auf, wobel die Eigenschaften beider
Polymere (2.B. Glastemperaturen} in der Regel separat nachgewie-
sen werden konnen. Deshalb besteht an solchen prolymeren Werkstof-
fen ksum technologisches Interesse.

Abweichungen von einer additiven GriéBe der Freien Enthalpie ent-
stehen aber durch die Existenz der Phasengrenzflsche. Die gesamte
Freie Enthalpie setzt sich aus zwei Termen BUS amMen der erste
ist verbunden mit der Enthalpie getrennter Phasen, der zweite
ergibt sich aus der Grenzfliachenenergie. Die Minimierung des
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sweiten Terms =ztellt die Triebkraft zum Phasenwachstum dar. Ge-
ringe Phasengrenzspannungen und geringde Polyuerbeweglichkeit
verhindern die Phasensgglonmeration. Als MaR fiir die Grenzflschen-
spannung kann die Polymerunvertrsglichkeit angesehen werden. Im
Falle kleiner (positiver)} Wechselwirkungsparameter X (d.h.
insbesondere im Grenzgebiet zwischen Vertrsglichkeit und Unver-
traglichkeit) kann die Grenzschicht zehr breit werden.

¥Yon Helfand et al. /70-72/ stamnmt =ine Theorie zur Ausbildung
dieser Grenzflichen. Die hier aufgefiihrten Ergebnisse delten fiir
ein symmetrisches Polymerpaar (identische Dichten und Kuhnsche
statistische Segmentlsngen by) dem8R /70, 71/, eine Rrweiterung
auf nichtsymmetrische Polymere ist in /72/ zu finden.

Die Herleitung basiert auf der Random-Walk-Statistik. Durch spon-
tane Fluktuation treten Z Polymermonomereinheiten in die fremde
Phase ein. Aus dem Vergleich dieser zusstzlichen Energie ZXpp kg T
mit der typischen Fluktuationsenergie kT erh#lt man die Anzahl
der Monomereinheiten in der fremden Phase Z ® 1/%4, woraus man
wit rg = bKZ«& die charakteristische Eindringtiefe

%
3.8)
V%12 (

Q. fx) erhslt. Desweiteren ist mit

012-'

einem VYerlust an Konformati-
onsentropie zu rechnen, da die
Polymerkette in die eigene
Phase zurlckkehren mul. Die
selbstkonsistente Theorie fiir

8, (x)

symmetrische Polyuere liefert
fiir die Grenzflachendicke

Abb. 10 gichgsvertzilung h?nkt ar - 2 b, 50
er Phasengrenzschich .8
~/ 6 X 12
fiir die Dichteverteilung
S 2
{x})==—1] 1-tanh —
LR [ " GI] (3.10)
und filr die Grenzflachenspannung
-/ 1 (3.11)
o = 67‘12 QobkkBT
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Mit By bK{VYTEETEibt gich eine Skalierundg fir FPhinomene, die
auf inhomogener Polymeruwischung basieren (3hnlich der fir spino-
dale Phasentrennung, siehe deGennes /73/). ag kann insbesondere
bei kleinen X, sehr breit werden, so daB die Phasengrenzschicht
einen nicht vernachl@ssigbaren Anteil am Polymervolumen einnehuen
kann.

Filr die Theorie der Phasenbildung in Blockcopolymeren (=iehe Ab-
schnitt 4) spielt die Kenntnis der GrdBe der Phasengrenszschicht
eine wichtige Rolle.

3.3. Eigenschaften vertriglicher Mischungen /54, 56, 61-83/

Vertragliche Polymere weisen ein homogenes Eigenschaftsbild auf.
Eine der wichtigsten GroBen, die Glastemperatur, 188t sich in der
Eegel durch die Fox-Gleichung /82/

L = Yo+ ¥
Te Tg1  Tg2 (3.12}

bzw. durch die Gordon-Taylor-Gleichung /81/

_ w‘TE;1 + szng
g W+ Kw2 (3.13;

gut beschreiben., T i sind die Glastemperaturen der Einzelkompo-
nenten, w; die Gewichtsanteile. K stellt eine adjustierbare Kon-
stante dar und betrsgt z.B. fir Polyumer-Lidsungsmittel-Systene

K~ 2...3 /204/.

Gleichungen des Typs 3.12 oder 3.13 lassen sich ebenso fir die
Beschreibung anderer GroBen, z.B. Rlastizitsts- und Torsionsmo-
duli, einsetzen.

Aufgrund der Homogenitit und der Einstellbarkeit von verschiede-
nen Eigenschaften Uber die Polymerkonzentration haben vertrig-
liche Polymere grofie technische Bedeutung. Uber die Mittlerrolle
eines dritten Polymers lassen sich auch vertrsgliche Mischungen
erzielen, wenn bel einer bindren Mischung Unvertrdglichkeit be-
steht (z.B. Awmeduri 75/ fir das BSystem Polycaprolacton-PVC-
chloriertes PVC (PVC/CPVC unvertriglich) oder Shilov et al. /1086/
fliir das System PEO-PMMA-PVDF (PEOQ/PVDF unvertriglich) (siehe auch
Abschnitt 3.4.2.)).

Tritt eines der Polymere kristallin auf, so gilt das System als




vertriglich, wenn sich die Komponenten im amorphen Zustand homo-
gen mischen lassen, auch wenn die Kristallisation zu partieller
Phasentrennung fihrt.

3.4, Vertr&glichkeit in Polymersystemen mit PEO
3.4.1. Vertriglichkeitsbestimmung mittels Nishi-Wang~-Theorie
/107/

Da PEO ein teilkristallines Material darstellt, gibt es zusstzli-
che Mbglichkeiten iUbser die Analyse des Kristallisations- und
Schmelzverhaltens, um zu Aussagen Uber die Vertraglichkeit zu ge-
langen. Neben optischen morphologischen Untersuchungen, Unter-
suchungen zur Kristallwachstumsgeschwindigkeit wird sehr haufig
die Schmelzpunkterniedrigung in vertriglichen Blends zu Aussagen
iiber die Vertrsglichkeit benutzt.

In einer vertrdglichen Mischung wird das chemische Potential
eines Polymers degeniiber dem reinen Polymer verringert. Unter
Nutzung der thermodynamischen Betrachtungen Scotts /66/ leiteten
Nishi und Weng /107/ u.a. /108, 109/ eine Beziehung zur Schmelz-
punkterniedrigung ab.

1 _ 1 ___RVyy inq 11 1 §lo_ RV 52
) ’ 12
Tm.Blend Tm,rein aHp Vou | 21 |24 2 AHm Vo 2
(3.14a)

o} .
wobei T die Gleichgewichtsschmelztemperatur des Gemisches,
0 m,Blend
Tm,r_ein
i1 die Yolumenanteile, Zi die Polymerisationsgrade, 2% der
Flory-Huggins-Wechselwirkungsparameter und Aq; die Schmelzenthal-
pie fir einen perfekten Kristall (100% Kristallinitst) sind.

Index 1 kennzeichnet die kristalline Substansz, Index 2 die amor-

die der reinen Substanz, Viu die molaren Segmentvolumina,

phe. Der erste Term auf der rechten Seite von Gleichung 3.14a
bildet den Mischentropiebeitrag zur Schmelzpunkterniedrigung und
der zweite den Mischenthalpiebeitrag. Im Falle von Polymermi-
schungen wird aufgrund hoher Polymerisationsgrade der erste Term
vernachlassigt, und man erhslt:

1 1 RV1u

- X §
Tm.Blend Tmrein aHSVa, 1272 (3.14b)

Dieser (scheinbar) einfache Zugand 2zu x12 dient hiufig als
(einziger) Beweis fir Vertriglichkeit. Die Theorie von Nishi und
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Wang kann aber nur nedative %4 liefern, obwohl entsprechend der
Bcott-Gleichung 3.7 auch Vertriglichkeit bei kleinen positiven
mbglich ist. AuBerdem gibt ez verschiedene unterstiitzende Me-
thoden (z.B. Glaspunktbestimmung), um zu sicheren Augsagen zur
Vertréglichkeit zu gelangen.

In der Diskussion von Rim und Runt /110/ bzw. von Alfonso et al.
/78/ speziell fUr das System PEQO/PMMA wird auf zashlreiche experi-
mentelle Schwierigkeiten verwiesen:

1. Die Gleichgewichtsschmelztemperaturen werden in der Regel nit
der Methode nach Hoffman und Weeks /8/ bestimmt. Durch die
notwendige Extrapolation der Geradengleichung Tm(Tc} auf die
Gerade Tm = Ty werden zum Teil Fehler erhalten (einide K}, die
gréBer sind als die zu  erwartende BSchmelzpunkterniedrigung.
Die Methode zur Bestimmung aus Schmelztemperatur und dazugehb-
riger Langpericde (Extrapolation 1,/L ~--> 0} ist HuBerst
schwierig.

2. Der BSchmelzpunkt hingt entsprechend der Gibbs-Thomson-Glei-
chung 2.2%7a stark von der Lamellenhdhe, aber auch von der
Querschnittsdimension ab. Beim Aufheizen von Tc nach Tm kann
es zum Lamellendickenwachstum (u.a. abhingig von der Molekiil-
beweglichkeit) und zu Modifikationen der Kristallstruktur kom-
men. Eine Uberhitzung ist ebenfalls nicht auszuschlieBen. Der
EinfiuB des Additives auf die Querschittsdimension ist eben-
falls unbekannt.

Die angegebenen Wechselwirkungsparameter sind deshalb mit Vor-—
sicht =zu betrachten.

3.4.2. Vertrdglichkeit von PEQ bezliglich verschiedener Polymere
/76-106, 209-211/

PEO geht mit folgenden Substanzen vertrsgliche Mischungen ein:
PMMA, Polyvinylazetat (Martuscelli et al. /8le, i, 90}, PVC
(Ratime /898/), Polycarbonssuren (Ikawa /103/, Jeon /208/; Poly-
acrylsBure: Bmith et al. /98/, Chatterjee /104/; Polymethacryl-
saure: Bailey et al. 787/, Poly-B-vinylnarhthalen (Cuddihy et
al. /85, 96/}, Polymethylacrylat (Fernandes et al. /102/), Poly-
monobenzylitaconat (Quintana et al. /81/) und Polypropylenoxid
{(nur oligomeres PPO /99, 100, 101/, ansonst unvertraglich
X129 ® 0,5 /210, 211/}.

Partielle Vertraglichkeit findet man in Mischungen mit Polyether-
sulfon wund Polysulfon, wobei das PEO niedrige Molmasse (g 10000
g€/mol} besitzen muB und der Anteil PEO etwa 60wt¥ nicht iiberstei-
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gen darf (Swinyard et al. /93/).

Unvertriglich dageden sind (u.a.} Mischungen mit Polystyren
(Cuddihy /94, 95/, ©Suzuki /144/), Poly-4-vinylbiphenyl (Cuddihy
et al. /85/), Polyvinylidenfluorid (PVYDF)} (Lipatov et al. /82/,
wenn > 5wt% PEO) und mit Polydimethylsiloxan ( %2 = 0,4...1,1
Galin et al. /198/}.

Untersuchungen an PEO-PB /185b/ wund
PMMA PEO-Poly-tert-butylstyren-Blockcopoly-
meren 200/ lassen auf Unvertrdglich-
keit in diesen Systemen schlieBen.

Im ternsdren System PEO-PMMA-PVDF (Shi-
lov et al. L1068/ ist Jjedoch Vertridg-
lichkeit zu erzielen, wie Abb. 11 ver-
deutlicht { PMMA /PYDF vertraglich:
Nishi, Wang /107/).

PVDF PEO

1) homogene Mischung
2) eine kristalline Komponente (PVDF)

. Urs e fii . e " .
3] eine kristalline Komponente (PEO) Die Jrsache fiir die Vertriglichkeit

4) zwei kristalline Komponenten ist mnicht in Jjedem Fall bekannt. In
: Systemen mit COOH-gruppenhaltigen
Abb. 11 Phasendiagramm Polymeren sind Wasserstoffbriickenbin-
fir das System dungen dafiir zustdndid (zwischen H der
PEO-PMMA-PVDFE COOH-Grurpe und dem Sauerstoffatom im

nach 106/ PEQ: Smith et al. /898/).

3.4.3. Vertraglichkeit von PEO mit PMMA

Das System PEO-PMMA ist das am umfangreichsten untersuchte gy-

stem, das PEDO enth8lt (Calshorra et al. /88/, Martuscelli et al.

/80, 8la-j, 82/, Li und Hsu /88/, Liberman et al. /87/, Alfonso,

Ito und Russel /78, 77-79/, John et al. /84/, Kretzschmar /155/

und Murakami /83/). Die wichtigsten Ergebnisse seien hier vorge-—

stellt:

1. Nachweis eines einzelnen (Glasiibergangs im Bereich von ca. 220K
(Tg PEO} und ca. 380K (Tg PMMA) (=.B. Li und Hsu /86/}.

2. Nachweis einer einzelnen '°C-NMR-Relaxationszeit Ty bei T=333K
und T=363K (Martuscelli et al. /81b/).

3. Drastische Reduzierung der Kristallisations— und Keimbildungs-—~
geschwindigkeit mit wachsendem PMMA-Anteil (z.B. Martuscelli
et al. /81b/}.

4. Redumierung des Kristallisationsgrades mit wachsendem PMMA-An-
teil (z.B. Li, Hsu /8868/, Kretzschmar /155/; siehe auch Abb.
35 auf Seite 64).
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10.

11.

Intersuchungen am Polarisationsmikroskop zeigen, daf bis stwa
40wt¥% PED das gesamte Volumern mit PEO-Sphirolithen ausdefillt
igt (2.B. Martuscelli et al. /8lc/). SAXS-Untersuchungen zei-
gen ein Anwachsen sowohl der Langreriode als auch der amorphen
und kristallinen Schichtdicken mit wachsendem PMMA-Anteil
{(z.B. ©BGilvestre et al. /81f/, BRuszsel et al. /79/). Das deutet
darauf hin, daf3 das PMMA sowohl in die zwischenlamellaren als
auch interfibrillsren (d.h. zwischen die BilschelBszte) Bereiche
eindelagert wird.
Es wird vermutet, daB die Beweglichkeit des PMMA ebenfalls
eine wichtige Rolle filr die Kristallisationskinetik spielt
(z.B. Calahorra /88b, c/).
Mit wachsendem PMMA-Anteil sinkt die Wachstumsgeschwindigkeit,
sie bleibt aber zeitlich konstant (John et al. /84/). D.h.,
die mit der Kristallisation verbundene Konzentrationsinderung
tritt nur lokal auf.
Nach der Methode von Nishi und Wang wurden folgende Wechsel-
wirkundsparameter angegeben:
X = -0,131 bei 333 K (Cortazar et al. /88/}
= ~0,157 bei 333 K (Liberman et al. /87/)
X4 = -1,93 bei 349 K (Martuscelli et al. /80/;
X = -0,35 bei 347 K {Martuscelli et al. /8lc/)
Der dritte Wert wird von Martuscelli et al. /8lc/ selbst als
betragsmiBig zu grofl singeschitzt.
Die Mischbarkeit ist abhingig von der Tektizitit des PMMA
{Cimmino et al. /81h, j/; Jdolm et al. /84/). Die Srhiarolith-
wachstumsgeschwindigkeit nimmt in der Beihenfolge syndiotakti-
sches PMMA (sPMMA), ataktisches PMMA (aPMMA)} und isotaktisches
PMMA (iPMMA)} zu. Die im Punkt 5 genannte Abh#ngigkeit ist fir
sPMMA am stiarksten. Fir iPMMA wird keine Konzentrationsabhin-
gigkeit der Langperiode beobachtet, dafllr zwei getrennte Glas-
temperaturen. Die Vertrdglichkeit nimmt in Richtung sPMMA,
aPMMa, iPMMA ab. Beim iPMMA wird das PMMA haupts8chlich in die
interfibrillsren Bereiche eingelagert.
Die Kristallisation des PEOs sowohl im PEO/PMMA-Blend als
auch im reinen PEDO erfolgt im Regime I (Cimmino et al.
/81i/}, Definition Regime I, II, III bei Hoffman et al. /13,
15/,
Die Grenzflichenspannung ¢, sinkt mit wachsenden PMMA-Anteil
auf ca. 1,3 gegeniiber reinem PEO (Cimmino et al. /8li/}.
Mittels IR-Spektroskopie wurde als Ursache fiir die Vertrag-
lichkeit im PEO/PMMA die Wechselwirkung zwischen den Sauer-
stoffatomen des PEO und den Carbonyl-Kohlenstoffatomen des
aPMMA gefunden, diese Wechselwirkung wird jedoch durch die
AbstoBungskrifte der Sauerstoffatome des aPMMA abgeschwicht.
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13.

14.

Die resultierende Wechselwirkung ist sehr schwach und mit der
der YVan-der-Waals-Krsafte vergleichbar (Rao et al. /82/). Die
unter Punkt 9 und 12 angedgebenen Fakten lassen die groBRen
Werte fiir %4 (Punkt 8) recht zweifelhaft erscheinen.

Es wird angdenommen, dafl PEQ/aPMMA im Bereich von 273K bis
473K vertridlich ist, Uber 620K wird LLST-Verhalten erwartet
(Cimmino et al. /81i/}. Irregularitaten in der Abhsngidkeit
der Glastemperatur von der Zusammensetzung (Martuscelli et
al. /81d/) und der Einsatz homogener Keimbildung bei tiefen
Temperaturen (Zschuppe et al. /158/; siehe auch Abschnitt
7.5.) lassen den Schluf zu, daB unterhalb 300K mit (partiel-
ler) Phasentrennung bzw. UJCST-Verhalten zu rechnen ist.
Mittels Neutronenkleinwinkelstreuung (SANS) wurde filir PRO
(145.000 g/mol)/deuteriertes aPMMA (129.000 g/mol} der %X4g -
Parameter flr unterschiedliche Konzentrationen bestimmt (beil
T=3568K} (Ito et al. /77/, siehe Abb. 12). Von Lefebvre et al.
/78b/ wurde festgestellt, daB %,y bei £=0,74 ilber ein Tem-
peraturintervall von 85K (von 9 bis 7) konstant bleibt.

i % Abb. 12 Hechselwirkungs-
iy parameter in Ab-
hangigkeit der
§ i } aPMMA-Konzentra-
x _2_| .
é 2_ tion
0— X472 ist an der Ordinate in
] % negativer Richtung aufge-
— T T T 1 tragen. ( i Ito et al.
0 0z 04 06 08 " /77/, § Lefebvre et al.

PMMA - Monomerfraktion /78a/) :




4. Mikrophasenmorphologie in Blockcopolymeren
4.1, Amorph-amorphe Blockcopolymere /111-124, 128-134, 143/

Die Unvertrsglichkeit =zweier Polymere ist die Voraussetzung
dafilr, daB es in Blockcopolymeren zur Mikrophasentrennung kommt.
Die Tatsache, daB sich hiermit Polymere mit gegensinnigen REigen-
schaften vereiniden lassen und der Blockcopolymerwerkstoff im
makroskopischen Sinne homogen ist, ist Grund fir zahlreiche tech--
nische Anwendungen von Blockcopolymeren.

Die Hauptfraden der theoretischen und experimentellen Unter-
suchungen sind hierbei: 1. Welche thermodynamisch stabilste geo-
metrische Form der Domdnen stellt sich ein und 2. welchs GroBe
haben sie?

Zu Aussagen daridber gelangt man Uber die Analyse der Freien Ener—
gie im Blockeopolymeren:

f=1 (4.1

0berfléche+fVerknﬁpfung+fDoméne'fMischung
fOberfléche charakterigiert die Freie Energie, die fir die Aus-
bildung der Phasendrenzfldche notwendig ist. Diese Freie Energie
{pro Einheitsvolumen)} verringert sich mit wachsender Domsnen-
grofle, d.h., sie treibt zu groBtmtglichem Phasenwachstum., Um
gedgen die Voraussetzung der Unvertrsglichkeit nicht zu verstoflen,
maf3 die BlockverknlUpfungsstelle im (Homopolymer-) Zwischengebiet
eindebaut werden. fygpppipfung Wird somit ein Mall fir die Plat-
zierungsfreiheit der Molekiile. Damit verbunden sind ein Entropie-
verlust (proporticnal zu k log ér’ wernt @I:der Yolumenanteil der
Iwischenschichten ist)y und ein Zuwachs an Freier Energie. Die
Forderung fir die Domdnendebiete besteht darin, daB die Dichte in
ihr konstant bleibt bzw. daB das Dichtegefslle in der Polymer-
zwischenschicht dasselbe ist wie in Zwischenschichten von Homo-
rolymermischungen. Dies fihrt zu einer Verringerung der Konforma-

tionsentropie bzw. zum Anstieg der Freien Energie fDomSne

fMiﬂchung beschreibt die Freie Energie in einer (hypothetisch;}
2

homogenen Mischung. Dieser Term ist unabhsngig von der Domdnen-

grife und bildet somit nur den Nullpunkt fiir die Freie Bnerdie.

Das thermodynamische Gleichgewicht wird dann erreicht, wernn aAf

sein Minimumr in Abh#ngidkeit von der DomdnengrtBe wund Form
erreicht.
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SNO=N (i - N -

Abb. 13 Experimentell in Diblock- und Triblockeopolymeren gefun-

dene DomBnenstrukturen

g, (x) 8,x) Von Ksmpf et al. /131/ und
! TS Echte /132/ wurden ar
Polybutadien-Polystyren—
Diblockecopolymeren spha-
rische, zylindrische und
lamellare DomBnenstruktu-
ren in Abh#ngidkeit vom
0---- Gewichtsanteil gefunden
(siehe Abb. 13 und Tabelle
1 auf Beite 35).

\

\

Abb. 14 Anderung der Volumenfrak- Untersuchungen von Hashi-
tion fir eine lamellare moto et al. 7134/ an la-
Doudnenstruktur mellaren und sph3rischen

Domznen bzw. von Mori et
al. /138 an zylindrischen DomBnen in P3-Polyisopren-(PI)-Block-
copolymeren zeigen eine deutliche Abhingigkeit der Domdnengriofie
vom Polymerisationsgrad entsprechend

I3
da ~ ZQ (4.2}

fiir den Gleichgewichtsfall. zDie Abweichung von den Dimensionen
. . 12, . )

eines Polymerknduels (r ~ Z 7} ist Ergebnis der Kettenstreckung

in den Dowmdnen.

In den Arbeiten von Meier /113/ wurden erstmals die bedeutenden
Elemente fir die Theorie der statistischen Thermodynamik der
Blockcoprolymere (oberhalb der Glastemperstur) aufgezeigt (siehe
auch Gleichung 4.1}. Als notwendige Konsequenz der Mikrophasen-
trennung wurde die Ausbildung einer Zwischenschicht angesehen,
der damit verbundene Entropieverlust aufgrund der Platzierungs-
beschrinkungen in Abhingigkeit von der Zwischenschichtdicke be-
rechnet und mit der Mischungsentropie verglichen. Am Beispiel der
Ausbildung sphirischer Domsnen in Diblockcopolymeren /113a/ wurde
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die kritische Molmasse fgr die Domdnenausbildung berschnet und
die DomdnengrtBe zu d ~ Z ’ andegeben.

Mit Hilfe der Theorie der Gleichgewichtsthermodynamik (GauBket-
ten- bzw. Random-Walk-Statistik) konnten Helfand und Wasserman
/114-117/, Leavy und Williams /123/ bzw. Kawasaki et al. /124b/
eine betrachtliche Weiterentwicklung der Theorie der Domsnenbil-
dung erzielen. Leibler /118/, Hong und Noolandi /122/ und Ohta et
al. /124a/ gelangten mit der Methode der Mean-Field-Nsherung (fir
Dichtefunktion q(;)) zu addguaten Ergebnissen. Semenov /120/
nutzte als Modell fiir die Domdnenbildung das Analogon des Modells
des elektrischen Potentialfeldes, wobei die Dichtedifferenz zwi-
schen A- und B-reicher Domsne als Quelle filir dieses elektrische
Feld angenommen wird.

Nachfolgend seien die wichtigsten Ergebnisse der theoretischen
Betrachtungen genannt:

1. Die Freie Energie 188t sich mit
einer Gleichung 8hnlich

FREIE ENERGIE

F Zb'rc [ d ]uJ
=g, — —
':2"-73_ OBERFLACHE B ' d ? vz (4.3)
N i
R /z.B. 1162/ formulieren. d ist die
-154 -2 Grofe der Identitstsperiode (Ele-
DOMANE mentarschrittweite der periodischen
’ I Dom#inenanordnung), ¢4 und c, zwei
-17 , I : I 0 numerische Konstanten. Der Exponent
o . 2 4 @ betragt 2...2,5 (Helfand, Wasser-
d/bNZ man w=2,5 /116a/; Ohta und Kawasaki
Abb. 15 Freie Energiebei- /1247 bzw. Semenov /120/ w=2; Whit-
trage in Abhangig- more w=2,3 fiir kleine Z, w=2 fir
keit von d (Identi- groBe Z /128/). Im Falle der The-
tatsperiode). ——— orie von Helfand /118a, 117/ erge-—
ohne Berilcksichti- ben sich fiir eine lamellare Anord-
gung Grenzflsache nung die in Abb. 15 ersichtlichen

/116a, 117/ Freien Energiebeitrsdge (by Kuhnsche
: statistische Segmentl&nge).

2. Fir den Fall des thermodynamischen Gleichgewichts erhslt man
in Abhs#ngigkeit von der Wahl der Fluktuationsfunktion fir den
Fall schwacher Phasentrennung (d.h. Grenzflache in der GréBen-
ordnung der DomsSnendimension)
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/ |
an~z™" (Meier /113a/, Leibler /118/} (4.4}

und flir den Fall der starken Phasentrennung (Grenzfliche <<
Domsnengrtfe; Bemeichnung Helfand Narrow Interphase Appro-
ximation (NIA)} /118s8/)

Q635
an~ 2z (Helfand /116a/}

2/3
a~ Z / {(Ohta /124/, SBemenov 120/}
(Hong, Noolandi /122/) (4.5)

Die weiteren BErgebnisse werden erhalten, wenn in Gleichung 4.1
weitere Freie Energiebeitrige, =z.B. die aufgrund der makroskopi-
schen Morphologie, bherlcksichtigt werden.

3. Der Ubergang zwischen ungeordneten
(honogenen ) und geordnetem Zustand
bzw. zwischen dgeordneten Zustianden

sind Phaseniibergande erster Ordnung
{Leibler 7118/, Fredrickson /118/).
Er wird im wesentlichen bestimmt

é fametlar durch die (stabtistische) Segment-
X 106 fraktion, die Anzahl statistischer
i N Segmente Jje Kette Ngypoy und dem
ungeardnet a&;\\awz Flory-Huggins-Wechselwirkungspara-
10.5 | ' I ' meter %X (siehe Abb. 16).
0,46 0,48 0,50

Segmentfraktion 4. Die stabilste zylindrische Struktur

ist die hexagonale Struktur (Leib-
ler /118/}. Die Freie Energie im

Abb. 16 Phasendiadramms Falle der sphirischen DomBnenstruk-
fir Diblockecopo- tur unterscheidet sich =zwischen

lyvmer mit Nstat: bee-(body centred cubic /kubisch-

109 7119/, =——— raumzentriert/})- und fecec-(face cen-
klassische Spino- tred cubic /kRkubisch~flachenzen-

dale triert/)-Anordnung nur deringfiigig,

die bce—-Struktur ist aber die ener-
detisch ginstigere (Ohta /124a/3}.

5. In allen Fsllen {sphﬁrisch, zylindrisch, lamellar) wird die-—
selbe charakteristische Doudnengriofe

d (=3 o3
——-=c(§)———~7ff——

ar ap (4.6)
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erhalten (f: Monomerfraktion, ¢ : Volumenanteil, 8y grensfla-
chendicke), der Vorfaktor c(¢) ist strukturabhingig und ent-
halt auBer dem Yolumenantell keinen anderen Parameter (Ohta
F1248/% .

6. Verdgleicht nman die minimale Freie Energie fir diese DomsBnenan-
ordnung miteinander, 8o erhidlt man den (bergdandg von sphari-
scher zu zylindrischer fsz bzw. von zylindrischer zu lamella-—
rer  DomdSnenanocrdnung le in Abhsngigkeit von der Monouerfrak-
tion.

Tab. 1 Uberghnge zwischen den Domanenformen

fsz f, Literatur

0, 04 0,25 Leibler /118/ fir uquStatzll, VoI
Ohta 124/ angegeben, schwache
Phasentrennung

0,12 0, 28 Semenncv 7120/, starke Phasentrennung

0,215 0, 355 Chta /124a/, starke Phasentrennung

0, 34 0, 42 Kawasaki /124b,/, starke Phasentrennung

22wt% Hashimoto et al. /134c/, experinmentell

15wt 40wt Kempf et al. /131/, experimentell

Dabeil zeigt sich, daB dies Werte fiir fsz bzw. le stark von der
Wahl der ausgefiihrten Nsherung abhingig sind (Kawasaki /124b/).

Fir die Herleitung der vorangegandenen Formeln missen folgende
Einschrankungen genannt werden:

1. Die Gleichungen reprisentieren nur das Verhalten im thermody-
namischen Gleichgewicht. Aussagen zur Kinetik der Phasentren-—
nung gehen in die beschriebenen Verfshren nicht ein.

o]

Die Aussagen gelten in der Nihe des kritischen Punktes der
Phasentrennung (MST Microphase separation transition).

3. Die Theorien wurden fast ausschlieBlich auf Diblockcopolymere
angewandt. Das Problem fir Triblockeopolymere wird durch ge-
dankliches Zerteilen des Mittelblocks auf Diblockcopolymere
zuriickgefithrt.




4. Die Glltigkeit ist auf hohe Molmassen beschrsnkt.

o

Die tatsachlichen Unterschiede der Freien Energie zwischen
sphirischer, =zylindrischer und lamellarer Struktur sind sehr
klein. Das fihrt 2zu Schwierigkeiten bei der Festledung der
Phasenlberginge, die Mddglichkeit der Koexistenz mehrerer Domi-
nenformen besteht.

6. Die Theorien setzen die Inkompressibilitat der Polymere (in
der Schmelze der Fall) und vernachlsassigbare Volumendnderungden
beim Mischen wvoraus.

Experimentell wird nachfolgende Temperaturabhsngigkeit der Domd-
nengréRen gefunden:

an~1 V72

(4.7}
(z.B. Hashimoto et al. /134b/, Spontak /142/). Die Theorien von
Leavy, Williams et al. /123/ liefern diese Temperaturabhangig-
keit, die von Ohta et al. /124a/ nur unter der Voraussetzung, daB
0/Q temperaturunabhingig ist. Die Hauptursache fir die Tempera-
turabhéngigkeit ist die Temperaturabhingigkeit des molaren Volu-
mens (bzw. der Dichte) bzw. in geringerem MaBe die Tempera-
turabhingigkeit des Flory-Huggins-Wechselwirkungsparameters %45,
dabei findet in der Nshe der Glastemperatur eine starke Anderung
der Volumenausdehnung bzw. ein Einfrieren der Btrukturen unter-
halb Tg statt (Spontek /124/).

Untersuchungen von Alward et al. /143/ an sternfdrmigen PI-PS-
Blockcopolymeren zeigten, daB eine andere als die in Abb. 13 an-
gegeben Strukturen mdglich ist. PI bildet das Sterninnere und
hatte einen Anteil von 70wt%, PS bildete das Ende der Sternarme.
Die Anzahl der Arme betrug 2 bis 18. Die Ges&mtmoimasse Mn der
sternfrmigen Blockcopolymeren betrug (2,3...10) 10 g/mol.

Bei einer Armzahl > 8 konnte anstelle der erwarteten =zylindri-
schen Struktur eine doppelte Diamantmorphologie (bitetraedrisch)
becbachtet werden. Je vier PS-Zylinder sind in der Form zweier
sich gegenseitig durchdringender Tetraeder in der sonst ununter-—
brochenen PI-Matrix enthalten.

Aufbauend auf den Theorien von Semenov 120/ bzw. Ohta und
Kawasaki /124a/ wurden entsprechende Theorien zur Beschreibung
der Dom#nendimensionen von Birshtein et al. /129/ und Anderson et

36




al. 7130/ vordestellt.

Diese doppelt-tetraedrische Struktur (OBDD Ordered Bicontinuous
Double-Diamond) ist die stabilste im Bereich um ¢=0,26. Eine
Entscheidung, weann der Ubergang von zylindrischer zur OBDD-Struk-
tur in Abhingigkeit von der Armanzahl auftritt, konnte nicht
vorgenommen werden /130/.

4.2. Mikrophasenmorphologie in Blockcopolymeren mit einer kri-
stallinen Komponente /125-126, 193-195/

Im Homopolymer entsteht durch Kettenfaltung ein metastabiler Kri-
stall. Durch Temperung kann sich unter Umstanden der gestreckt-
kettige Kristall als Gleichgewichtszustand herausbilden. Im
Blockcopolymer mit einer kristallinen Komponente (im weiteren als
kristallin-amorphe Blockcopolymere bezeichnet) bildet sich im
Gleichgewicht ein kettengefalteter Kristall heraus (DiMarzio et
al. /125/). Dieser Zustand ist, #hnlich wie im amorph-amorphen
Blockcopolymeren, Konsequenz der Forderung nach konstanter Dichte
in den Domsdnen. Unter der Voraussetzung eines inkompressiblen
Systems wurden unter Anwendung der GauBkettenstatistik wvon
DiMarzio et al. /125/ die Gleichgewichtsdimensionen filr eine la-—
mellare Domdnenanordnung der kristallinen bzw. amorphen Schicht
berechnet:

-1/3 =1/3 _1/3

dep ~ Zyplgp T %Gf (4.8)

wobei Zkr und Zam die Polymerisationsgrade des kristallinen bzw.
amorphen Blocks sind. Tgf ist abhangig von der Grenzfliachen-—
spannnung und der Enerdie der Kettenfaltungd.

Untersuchungen von Lotz und Kovacs /193/ bzw. Gervais und Gallot
/194-195/ an PEO-PS und PEO-PB-Blockcopolymeren lassen auf die in
Abb. 17 (nBchste Seite) angedeben Strukturmodelle schliefRen.
Dabei reprasentiert das einlagige (PEO)}-Schichtmodell die gerin-
gere Freie Energie.

Mit der +von Hong und Noolandi beschriebenen Methode der Mean-—
Field-Nsherung /122/ wurde von Whitmore und Nooclandi /126/ eine
Berechnung der Gleichgewichtsstruktur in amorph-kristallinen
Blockcopolymeren fiir den Fall der lamellaren Struktur durchge-
fuhrt.
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Abb. 17 PEO-PS-Kristallisationsmodell
{einlagige und zweilagige
kristalline Schicht) /183/

Es ergibt sich fir die Freie Energie in einem solchen System

- fKristall * famorph * fVerknﬁpfung * fWechselwirk (4.10)
Der Term fWgchselwirk beschreibt zum einen die mit der Grenz-
flachenenergie verbundene freie Energiesnderung als auch die
Eigenschaften in der homodenen Mischung. Gleichung 4.10 ent-
spricht somit weitgehend der Gleichung 4.1 mit dem Unterschied,
daB Gleichung 4.10 mit fKristall einen Term besitzt, der den
Freien Energiebeitrag durch die Kristallbildung berlicksichtigt.
Er ergibt sich zu

f : N¢ E MAH;
Kristall™ 5 — -
Zy, fat g (4.11)

/128/, wobei ne die Anzahl der Kettenfaltungen, Efalt die notwen-
dige Faltungsenergie, Zkr der Polymerisationsgrad des kriszélli—r
sationsfdhigen Blocks, o der Kristallisationsgrad, AHm die
Schmelzwdrme eines perfekten (100% kristallinen ) Kristalls und
9cp die Dichte des Kristallmaterials sind.

Die Minimierung der Freien Energie fiihrt dabei =zu folgenden
Gleichgewichtsgrifen:

-5/12 1/3%
dep ~ Zxr Zap <Efalt/T) (4.12)
o 2 1/12 1/7%
dom ~ Zam (E, 1, /T) (4.13)

(das entspricht qualitaﬁiv den Angaben von DiMarzio et al.
/125/), und es erdgibt sich die Anzahl der Kettenfaltungen zu




5/12

am (4.14)

" 1/3
°f,eq ~ T Epy 70

d.h., dié Faltenanzahl ist unabhingid vom Polymerisationsgrad des
kristallinen Blockes.
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Abb. 18 Freie Energiebeitriage in Abb. 19 Theoretisch be-

Abhiangigkeit von der rechnete Identi-
Identitatsperiode d tatsperiode im
/126/. Anstelle Freie System PREO-PS
Kristallenergie Freie /126/

Faltungsenergie, da spez.
Schmelzwarme grofd, aber
konstant ist.

MnJEO = Mmpsz 42000 g/mol

Wie Abb. 18 zeigt, wird die Freie Energie weitdehend durch die
Freien Energdie in der amorphen bzw. kristallinen Schicht be-
stimmt. Die Freie Energie in der amorphen Schicht bzw. die Ket-
tenstreckung 1lassen sich in analodger Weise wie die in amorph-
amorphen Blockcopolymeren behandeln. Die Abhingigkeit der Freien
Energie in der kristallinen Schicht von der Schichtdicke wird
weitgehend durch die Enerdie der Kettenfaltung bestimmt.

Im Experiment wurden bisher nur lamellare Strukturen der
Mikrophasen - zumindest fiir den Fall relativ groBer Anteile der
kristallinen Komponente (grdBer 10wt¥%) - defunden /194, 193/, so
dal die Einschrinkung der Theorie auf lamellare Systeme de-
rechtfertidt erscheint.
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Die Gleichgewichtsdimensionen sind sowohl fiir das einlagide als
auch zweilagige Modell berechnet worden, die Ergebnisse enthilt
Abb. 19. Dabei ist die Dicke einer einzelnen kristallinen Lamelle
des Zweilagenmodells etwa um den Faktor 1,25 geringer als die im
Einlagenmodell /128/. (Die Abweichungen von der Geradenabh&ngig-
keit rilhren aus der Tatsache her, daB die Anzahl der Kettenfal-
tungen nur ganzzahlig sein kann). Obwohl das einlagide Modell das
energetisch glinstigere darstellt, kann flir teilkristalline Mate-
rialien aufgrund der Notwendigkeit der Unterbringung der amorphen
Schichten in die kristalline Dom#ne unter Umstdnden in einer
zweilagigen Struktur eine Verringerung der Freien Energie geden-
tber der einlagigen Struktur erzielt werden.

Die Untersuchungen an PEO—PSBQ}ockcopolymeren /194/ Dbestdtigden
die Theorie, so wird ne N Zp; gefunden. Jedoch werden experi-
mentell griBere Werte fiir ne gefunden als sie theoretisch voraus-
gesagt werden (sowohl Einlagen- als auch Zweilagenmodell)}. Das
wird auf die ungeniigende Kenntnis insbesondere der Faltungsener-
gie zurilckgefiihrt.

4.3. Mischungen aus Homopolymeren und Blockcopolymeren

Das Mischbarkeitsverhalten von Homopolymeren in Blockcopolymeren
ist stark von den Molmassen der Homopolymere und der der entspre-
chenden Teilbldcke in den Blockcopolymeren abhingig. Das Homopo-—
lymer wird komplett in die entsprechende Mikrodomdne aufgenommen,
solange seine Molmasse (viel) kleiner als die des Teilblockes ist
{Inoue et al. [/133/ PS, Polyisopren (PI) in P(S-b-1); Toy et al.
/137/ PB in P(S-b-B-b-8); Hashimoto et al. /138/ PSS, PI in
P(S-b-1}). Diese Mischbarkeit (Auflssbarkeit) gilt aber hsufig
nur in einem eingeschrankten Zusammensetzungsbereich (Rameau et
al. /139/ UCST-Verhalten von P(5-b-B) mit oligomeren PB, PS; Roe
und Zin /140/ komplettes Phasendiagramm der Mischung aus P(S-b-B)
(7600 g/mol - 20000 g/mol} mit PS (2400 g/mol und 26000 ¢g/mol):
komplexes UCST-Verhalten).

Obwohl lange Zeit die Annahme verbreitet war, daR im Falle einer
Molmasse des Homopolymers gleich, groBer oder wesentlich groBer
als die des entsprechenden Blockes keine Mischbarkeit zu erwarten
waTre, ist diese jedoch partiell ebenfalls mHglich (Lu et al.
/141/ PS5 in P(S-b-Dimethylsiloxan}, wobei Mn,PS : Mn,PS—Seg: 20}.
Wang wund Krause /135/ zeigten, daB selbst in Mischungen aus PS
(M, = 105 g/mol) mit P(5-b-Dimethylsilaxan} (3300 g/mol - 500
g€/mol} partielle Mischbarkeit vorliegt. Bis zu einem Gewichts-
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)
werden zwei

anteil von w % B0% (bei 400K) (w = mpg/mye oo Y
verschiedene Phasen (reines mikrophasengetrenntes Diblockcopoly-
mer und PS in Diblockecopolymer gemischt), im Bereich
w ~ 60%...90% (bei 400K} wird eine Mischphase (PS in 8tyrendo-
mdne) (LCST-Typ) und ab w = 90% (bei 400K) wird zusstzlich eine

reine PS-Phase defunden.

Leibler 127/, Hong und Noolandi /122a/ bzw. Whitmore und
Noolandi /128, 126b/ geben im Rahmen ihrer Theorie ebenfalls die
Mtglichkeit =zur Beschreibung (einfacher} Phasenbeziehungen in
Homopolymer-Blockecopolymer-Mischungden. Whitmore /128a/ ist auch
in der Lade, solche komplexen Phasendiagramme wie die in der Art
von Roe und Zin /140/ zu beschreiben.

1) m schlieBt PS8 und die PS-Segdmente des Blockcopoly-

PS-Segment

meren e€in




5. Verhalten in Blockcopolymeren des PEQ mnmit verschiedenen
amorphen Blcken
5.1. Unvertrsgliche Polymerbldcke

Kaelorimetrische Untersuchungen von O'Malley /192, 191/ an PEO-P5-
Blockcopolymeren (Tg,PS = 373 K) =meigbten verrinderte Kristallisa-
tionstemperaturen gegenliber Howmo-PED, in Abhsngigkeit von der
Blockstruktur wurde szusstzlich eine zweite Kristallisation beil
tieferen Temperaturen (um 250K} gefunden. Es wird eine Zuordnung
von homogener (um 250K} und heterodgener Keimbildung =u den Kri-
stallisationspeaks vorgeschladen. Filr PEO-Blockmolmassen < 2000
g/mol wird keine Kristallisation gefunden, bei Molmassen iber
5000 g/mol konnte sie beobachtet werden. Die ebenfalls verringer-
te Schmelztemperatur wird auf geringere Kristallperfektion =zu-

riickgefithrt.

Morphologische Untersuchunden von Lotz und Kovacs /183, bzsw.
Gervais wund Gallot /194, 195/ fiihrten =zu Strukturmodellen fiir
PEO-P5-5chichtfolgen (siehe Abb. 17 auf Seite 38). Die MeBer-
gebnisse von Gervais und Gallot dienten der Verifizierung der
theoretischen Beschreibung der kristallin-amorphen Domdnenmor-—
rhologie von Whitmore und Noolandi /128/ (siehe auch Abschnitt
4.2.7%.

Yon Robitaille und Prud’homume /197/ wurde an P(EO-b-I-b-EO}-Tri-
blockeopolymeren {(1l4wt® PEO) ebenfalls Tieftemperaturkristallisa-
tion defunden und das auf eine Dispergierung von PEO in der PI-
Matrix szurlickgefiihrt <Tg,PI = 203 K (cis-PI}, 205-220 K (trans-
PI) /188/}.

Galin und Mathis /198/ fanden in P(DMS5-b-EQO-b-DMS)-Triblockcopo—
lymeren ebenfalls verringerte Kristallinitdtr als im Homo-PEO. Die
Schmelztemperatur war unabhingig von der PDMS-Blocklange (Téprs=
150 K /188/3}.

Auch die Untersuchungen an PEO-PB- /195b/ und PEO-Poly-tert.-
Butylstyren-Blockeopolymeren /200/ durch Gervais und Gallot
erbrachten nur lamellare (fliissig-kristalline) OStrukturen bzw.
verrinderte Schmelztemperaturen.

Die Verknipfung zweier FPEO-Blocke mit einem smorphen Block (PS-
(PEO}2 /198/ und Poly-tert.-butylstyren-(PEOQ), /200/) fihrt eben-
falls zu einer lamellaren Struktur, jedoch zu gerinderen Schmelz-
temperaturen gegenilber vergleichbaren Diblockeopolymeren. Die
Schuelztemperatur und der Kristallisationsgrad sinken mit fallen-
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dem PEO-Anteil.

Die Kristallisations- und Schmelzeigenschaften werden haufig mit
der Domdnenbildung erklsdsrt. Die Glastemperatur des amorphen
Polymers spielt zumindest nicht die entscheidends Rolle. Mit der
Blockverkniipfung sind jeweils eine Verringerung des Kristallisa-
tionsgrades und der Schmelztemperatur verbunden.

Mit SAXS-Untersuchungen wurden immer nur lamellare Kkristallin-
amorphe Domdnenstrukturen mit sowohl ein- als auch zweilagidgen
PEO-Schichten nachgewiesen (siehe Abb. 17 auf Seite 38).

5.2. Vertrigliche Polymerblécke

Von Ashman, Booth et al. /199/ stammen Untersuchungen an PEO-
Blockcopolymeren mit oligomeren Propylenoxid (PO) (Tb¢%ﬁ198 K
/188/). An PEO-b-PO-Diblockcopolymeren mit einer PEO-Molmasse von
1750 g/mol wurden Gestrecktkettenkristalle gefunden, das PO ist
zwischen zwel PEO-Kristallschichten eingebettet ("Sandwich"-An-
ordnung). Mit wachsender PO-Kettenlinge nimmt die Schmelztempera-
tur ab, aber der Kristallisationsgrad bleibt konstant (x ~ 69%)
/198a/.

In PEO-b-PO-b-PEO-Triblockcopolymeren hat der PO-Mittelblock kaum
EinfluB auf die Bildung des PEO-Kristalls /199 b,c/. In PO-b-PEO-
b-PO-Triblockcopolymeren hat die PO-Blocklsnge jedoch starken
Einfluf auf die Kristallbildung. Bei Blocklsngen iiber 3 bis 4 PO-
Monomereinheiten je Block erfolgt ein Ubergang vom Gestreckt—- zum
Faltenkristall /189 d,e/. Im Falle verzweidter Multiblockcopoly-
mere PEO-(PO—PEO)n wurde eine Abnahme der Kristallinitst um 40%
beobachtet /199f/.

Von Inui /83/ und Murakami /144/ wurden Untersuchungen mittels
Inverser Gaschromotographie an PEQO/PMMA-Blends und P(MMA-b-EO-b-
MMA}-Triblockcopolymeren vorgenommen. Jedoch war der PEO-Anteil
sehr gering (unter 35wt¥%). Fiir ein Triblockcopolymer mit 73wt¥%
PMMA kann ein thermischer Ubergang um 337 K erahnt werden. Beil
Triblockcopolymeren mit > 90wt®% PMMA wurden zweli thermische
Ubergsange festgestellt. Der bei 355K wird dem Glaspunkt des PMMA
und der bei 337K dem PEO-Schmelzilibergang zugeordnet, obwohl diese
Temperatur um 9K hother als die des Homo-PEOs liegt.

Es scheint aber auch méglich, daBl sich in dem Triblockcopolymer

mit einem PMMA-Anteil > 90wt% eine zweiphasige Struktur heraus-
bildet, eine Mischprhase mit hohem PEO-Anteil und eine mit einem
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niedriden PEO-Anteil. Sowmit wHren auch swel verschiedene Glastem-—
peraturen mdglich. Der weitere Zusatz von PEQO kbnnte zu einer
gleichméﬁigeren Phasenausbildung fihren. Dafl eine Kristallisation
des PEOs bei einem PMMA-Anteil von iUber 90wt¥% auftreten soll und
bei einem PMMA-Anteil von 70wt¥% nicht, ist zunindest sehr unwahr-
scheinlich, berlicksichtigt man das Mischverhalten im System
PEO/PMMA.
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6. Experimentelle Angaben
6.1. Synthese und Charakterisierung der verwendeten Substanzen
/1486, 147/

Fir die Klarung des Kristallisations- und Phasenverhaltens wvon
kristallin-amorphen (und zussatzlich hydrophil-hydrophoben) Block-
copolymeren standen zahlreiche, durch sequentielle anionische
Polymerisation synthetisierte Polyethylenoxid-(PEQ)}-Polymethyl-
methacrylat—-(PMMA)- (Garg /146/} wund PEO-Poly-tert.-butylmeth-
acrylat-(PTBMA)-Blockcopolymere (Reuter /147/) zur Verfligung.

Entgegen konventionellen Vorstellungen (Fetters /212/) wurde
festgestellt, daB "lebende" Polyethylenoxidanionen die Polymeri-
sation von Alkylmethacrylat ausltsen und folglich Blockcopolymere
auf diesem Weg gebildet werden. Angeregt von den Untersuchungen
von Suzuki et al. /145/ stellten Garg /146/ und Reuter 147/
Blockcopolymere durch sequentielle anionische Polymerisation von
Ethylenoxid wund Methylmethacrylat bzw. tert.-Butylmethacrylat
her.

Die Synthese der P(EO-b-MMA)-Diblockcopolymere erfoldte in Tetra-
hydrofuran (THF)} bei Raumtemperatur. Als Initiator wurde Cumyl-
kalium ( o, ¢ -Dimethylbenzylkalium) eingesetzt (Synthese nach
Ziegler /152/). Die P(MMA-b-EO-b-MMA}-Triblockcopolymere wurden
mit dem bifunktionell wirkenden Initiator Naphthalenkalium eben-
falls bei Raumtemperatur erhalten (nach Kazanskij /154/, Initia-
torsynthese nach /153/}3. Die Blockcopolymere wurden in Petrol-
ether gefallt und im Yakuum bei Raumtemperatur getrocknet. BSEC-
Chromatogdramme zeigten eine leichte Schulter im hochmolekularen
Bereich im Falle der Triblockcopolymere, was auf einen Anteil von
mehr als 20% kompliziert aufgebauter Blockcoplymere hinweist. Die
verwendeten Proben sind in Anlage 5 und Anlage 6 charakterisiert.
Die PEO-Molmassen von 50000 g/mol - insbesondere bei den Tri-
blockcopolymeren -, die bei Garg /146/ und Kretzschmar /155/ an-
gegeben wurden, wurden aus den Syntheseansstzen und Umssdtzen be-
rechnet. Aufdgrund neuerer Analysen (NMR-Peakflschenanalyse, IR-
Spektroskopie} und weiterer Erfahrungen beziglich der PEO-Poly-
merisationskinetik (Reuter /147/) wurden die PEO-Molmassenangaben
auf 20000 g/mol reduziert. Eine enddliltige Kldrung war bisher
nicht méglich.

Bei der MMA-Polymerisation kdnnen zahlreiche Nebenreaktionen auf-
treten. Dabei erfolgt immer ein Andriff auf die Carbonylgruppe,
wobei die Methoxygruppe abgespaltet wird. Zum einen entstehen
aufgrund dieser Nebenreaktionen keine linearen, sondern verzweig-
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te Blockcopolymere. Andererseits kommt es durch Ubertragungsreak-
tionen zu Blockecopolymeren mit PMMA-Blocken, die klirzer als vor-
ausberechnet sind, und zur Bildung von Homo-PMMA.

CHp-C
l n
{aﬁ—mb—oh ¢=0
¢
CH,
PEO PMMA PTBMA
Abb. 20 Strukturformeln

Mit der Wahl von tert, -Butylmethacrylat sollten die mdglichen
Nebenreaktionen vermieden werden, da die tert.-Butylgruppe die
Carbonylgruppe abschirmt. Dadurch wird die Synthese komplizierte-
rer Blockstrukturen mtglich.

Pie Di- und Multiblockeopolymere mit Ausnahme der Serie hah 179
biz hah 184 wurden mittels sequentieller anionischer Polymerisa-
tion wvon RBO und TBMA unter Vervendung des Initiators Cumylkalium
in THF synthetisiert. TBMA wurde durch Addition von Isobuten an
Methacrylsiure erhalten (McCloskey et al. /149/). Die EO-Polyme-
risation erfolgte bei 313 K, die des TBMA bei 298 K. Die PEO-
(313K) und PTBMA-Homopolymere (298K) wurden in der Regel unter
Yervendung des Initiators Cumylkalium synthetisiert. Die Polyme-
risation des TBMA wurde nach 30 Minuten mit 2-Propanol abgebro-
chen. Die Bezeichnung der PEO-PTBMA-Blockcopolymere g€ibt sowohl
Aufschluf iber die Blockstrukbtur als such lber die Polymerisa-
tionsreihenfolge (von links nach rechts), dabei steht a filr einen
PEO-Bloeck wund h fir einen PTBMA-Block. Am Anfang des Blockeo-
polymeren befindet sich die Initiatorgruppe, das Ketitenende ist
im Falle eines PEO-Endblockes mit einer OH-Gruppe abgeschlossen.

Die PEO-Dianionen fiir die P(TBMA-B-EO-b-TBMA}-Triblockeopolymere
der Serie hah 179 bis hah 184 wurden in THF bei 313 K mit dem
dimeren o-Methylstyrylkalium (KeaK} (Synthese nach Lee et  al.
/150/} erhalten. Die Initiatorgruppe befindet sich somit in der
Mitte des PED-Blockes. Das zweiseitige Wachstum der Triblockeo-
polymere mit dem Initiator KawK wirkt sich komplizierend auf den
Polymerisationsverlauf aus. Im Falle der Probe hah 181 traten
bereits Vernetzungen auf.

Die PEQO-PTBMA-Blockcopolymere wurden durch Entfernen des Ldsungs-—
mittels iscliert und anschlieBend iiber Diphosphorpentoxid ge-
trocknet. Die Blockcopolymere wurden mit Wasser extrahiert und




sind frei von Homo-PEO.

Die Synthese der dreiarmiden sternfdrmigen Blockcopolymere wurde
in THF bei 298K durch Kopplungsreaktion lebender Diblockecopoly-
mere mit Trichlorphenylsilan ausgefilhrt., Kaliun-Z2-methoxyethoxid
diente als Initiator. Der Initiator l8st sich in THF nicht voll-
standig. Yielmehr bildet sich ein Gleichgewicht aus
assoziierter und entassoziierten Form aus. Bei den Proben ha 213
und ha 214 wurden 33wt¥% bzw. 5Hlwt¥ des PEO-Anteils extrahiert.
Die Koprlungsprodukte enthalten einen unbekannten Anteil an Homo-
PEO und einen unbekannten Anteil der Precursoren bzw. verschie-
dener sternfdrmider Blockeopolymere.

Die SEC-(Size Exclusion Qhromatography)~Untersuchungen wvurden in
THF bei 298 K ausgefihrt, die Richung erfolgte mit PS-Standards.
Die IR-Analyse der Carbonylbande (v (C=0} bei 1717 cm'i) diente
der Bestimmung des TBMA-Anteils in der Probe (Ldsungsmittel
CHCl,; MB0O Carl Zeiss Jenaj.

Die Moluassenangsben, der verwendete Initiator . und weitere Anga-—
ben zur Charsakterisierung sind in Anlage 1 enthalten.

.Fiir die Herstellung der Blends wurden die Einzelkowmponenten 24
Stunden in THF aufdeldst (ca. 1 vol¥ Polymer). Nach dem Mischen
wurde das Losungsmittel im Vakuum abgedanmpft. Die Lsungs- und
Auafsllbedingungen wurden innerhalb einer Serie konstant gehal-
ten, um einen gderingen Einflufl auf die DEC-Kurvenverlaufe zu
haben.

6.2. Eingesetzte MeBverfahren
6.2.1. Differential-Scanning-Kalorimetrie (DSC) /157, 158/

Die thermische Analyse wurde an einem D3C-2¢ (Perkin Elmer Corp.)
ausgefiihrt. Als Kihlmittel wurde eine Ethanol-Trockeneis-Mischung
eingesetzlt, so daf eine untere Einsatzmtemperatur von 220 K er-
reicht  werden konnte. Als Inertgas wurde N2 eingesetzt. Die
Eichung erfolgte anhand der BSchmelztemperaturen des Indiums
(429,78 K} und des Bleis (800,85 K). Die eingesetzten Probenmas-
sen lagen im Bereich 5 bis 15 mg.

Fiir alle Proben wurde das in Abb. 21a gezeidte dynamische MeBpro-
grammm eingesetzt. Die untere Temperaturgrenze ergibt sich aus der
Lage der PREO-Glastemperatur (um 230 K), da unterhalb der Glastem-
peratur des (reinen) Homo-PREOs eine Kristallisation nicht statt-
finden kann. Die obere Temperaturgrenze bei 403 K wird durch zwei
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\? b= 10min gegensinniges Prozesse bestimmt. Je
héher die Tempertemperatur in der
PREO-Schmelze und je ldnger die Temper-
zeit gind, um so besser gelingt es,
eine homogene (ideale} Bchmelze =zu
erreichen und die thermische Vorge-

2204
t, =10min la=10min

schichte zu unterdriicken. Die thermi-
sche Zersetzung {ber 400 K sowohl
&,210min t, = 10min des PMMA als auch des PTBMA
. (sishe auch Abschnitt 7.3) limitiert
aber die einsetzbare Tempertemperatur
in der Bchumelze.

t {al

4034

TiK]

o

t (b)

Abb. 22 Definition der
MelRgrofen

Aus Abb. 22 geht die Definition der in der Tabellen angegebenen
Parameter fir den Glasiibergang bzw. die Kristallisations-— und
Schmelzilbergénge hervor. Wenn nicht anders angedeben, werden in
Tabellen nur die Temperaturwerte fiir die Peskextrema bzw. die
Schuelzenthalpien bezogen auf die Gesamtmasse aufgefithrt. Der
Kristallisationsdrad & wurde gemsdf

AHm(PEO)

x:
AH ~ (6.1)
auf den in der Probe enthaltenen PEO-Anteil bezogden, AH? betrigt
205 J/g bzw. 188 J/g fiir protoniertes bzw. deuteriertes PEQO (Man-
delkern et al. /173/). Um eine bessere Vergleichbarkeit zu erzie-
len, wurde die urspriingliche Angabe des Warmeflusses

Q=mop T (6.2)

in Wermekapazititsinderungen Acp unmgerechnet, daz Therwogramm ist
s0 welitgehend unabhsngig von den Versuchsbedingunden (Probenmas-—
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se, Temperatursnderungsgeschwindigkeit), obwohl die Kristallisa-
tionstemperatur von der Kihlgeschwindigkeit (GréRenordnung K)
abhBngt.

Der Mef3fehler flir die Schmelz- und Kristallisationstemperaturan-
daben betrsgt ca. 0,3 K, der fir die Glastemperaturen ca. 3 K.

Zur Bestimmung der Gleichdewichtsschmelztemperatur und zur Ana-
lyse der Kristallisationskinetik wurde das MeBRBprogramm gdemsf Abb.
Z21b angewandt. Die Bestimmung der Gleichgewichtsschmelztemperatur
T; wurde mit der Methode nach Hoffman und Weeks /8/ ausgefihrt
(siehe hierzu Abb. 49 auf Seite 81). Der mit der Extrapolation
der T, -Tmw—Geraden auf die Gerade T.=Ty verbundene Fehler betrsigt
mehrere K und izt deshalb in den Tabellen mit angedeben. Aufdrund
der Tatsache, daB die Kristallisations- und Schmelzenthalpien im
Rahmen des MeBfehlers ilibereinstimmen, kbnnen Dickenwachstum und
Erhéhung der Lamellenperfektion wshrend des anschlieBenden Auf-
heizvorgands ausgeschlossen werden (sishe hierzu auch Abschnitt
3.4.1.}, d.h., T; ist weitgehend unabhingie€ vom Aufheizzyklus.

Die Kristallisationskinetik wurde mit Hilfe der Avrami-Gleichung
F21, 22/ ausdewsrtet. Der Warmeflul Q entspricht dabel der ersten
- Ableitung des Kristallisa-
tionsumsatzes o, nach der
Zeit, so daB sich o, zu

t

fatt) at
0
Xp T (6.3}
fo(t)dt
0
Abb. 23 Typische isotherme D3C- .
Kristallisastionskurve ergibt. Wie aus Abb. 23
ersichtlich, ist Jedoch

der Kurveneinlauf durch den vorangedangenen Abschreckprozef stark
verfilscht, was die Berechnung der Enthalpieproduktion unmdglich
macht. Dieses Kurvenstiick wurde durch ein Polynom 2. Grades
derart ersetzt, dafl fir t=0 der Wert é gewshlt wurde, der nach
abgeschlossener Kristallisation erreicht wird, und daB sich
dieses Kurvenstiick stetig an die restliche MeBkurve anpaft. Die
Avramikonstanten n und kj wurden durch lineare Regression der
zweifach logarithmierten Avrami—Gleichung 2.22 gewonnen.

ln(—ln(lﬁ&}} =n ln ky +nln 1t (6.4)
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Die Halbwertszeil tgg (x4 = 0,5) und die mit dem Avrami-ProzeB
erzielbare Wirme lassen sich mit den folgenden Gleichungen ermit-
teln:

_{n 2711”

t —_———
112 K| (6.5}

sHy = (Qmax ~Q0) (tmax ™ to

(n-1) exp{{1-n}in)

N
[w]

oH,, nahm bei allen Proben Werte an, die groBer als 90% der desam-
ten Kristallisationsenthalpie 4H, waren, d.h., 90% der Enthalpie-
rroduktion sind Ergebnis der mit der Avrami-Gleichung beschreib-
baren Kristallisation. Anlage 12 enthilt eine Abbildung, wo eine
MeBkurve mit der ausgeglichenen MeBkurve gegeniiber gestellt ist.

Die Kristallamellendicken wurden aus dem Temperaturmaximuam des
Schumelzpeaks nach der Thomsonformel 2.27b berechnet.

Speziell filr die Nutzung am DSC 2¢ wurde fir die kristallisa-
tionskinetische Auswertung nach Avrami das Programmpaket AVREAM
geschaffen.

6.2.2. Rébntgenstreuuntersuchungen

Die EBSntgenklein— (SAXSY und Réntgenweitwinkeluntersuchungen
(WAXS) wurden (in der Regel} bei Raumtemperatur susgefihri.

Flir B8AXE wurde eine Kratky-Schlitzblendenkamera /159, eingesetzt
(Eingangsspalt 60 uym, Zshlrohrspalt 150 um). Die zu stresuende
Primsrstrahlung (CuKa A = 0,15418 nm} wurde durch Totalreflexion

an einer Glasplatte monochromatisiert. Als Detekbtor wurde ein




HaJ-Bzintillationgzshler (q = 98%) eingezetzt,

Der Streuvektor ist zu h = 4x/A sin 0 bei einem Streuwinkel 20 de-
-1

finiert. Es wurde das Intervall h = (0.06...2)nm mit einer

Schrittweite sh = O,OanA'untersucht.

Die Streukurven wurden mittels kubischer Spline-Approximation
schwach geglsttet und beziglich dem L#ngsprofil entschmiert. Die
Langperioden wurden aus dem Maximum des Produktes aus Streuinten-
sitdt und Quadrat des Streuvektors (Lorentztransformation, flhrt
auf den entsprechenden Streuvektor) bzw. nach der Bragg-Gleichung
fiir die Streuung an parallelen Netzebenen (Abstand d)

2d sin @ = nA (6.7)
bzw.

L =4 = 2ntn/h (6.8)
berechnet.

Die vermessenen Proben waren pulverfdrmig, es wurden ca. 50 mg
Probensubstanz vermessen, die vorher im DSC gemsf3 Abb. 2la (ohne
Aufschmelzen) thermisch vorbehandelt wurden, um die Vergleichbar-
keit mit DSC-Experimenten zu gewsdhrleisten.

Die Probe h 136 (PTBMA, M, = 10000 g/mol) wurde in Terpentindl
eingebettet, um die Streuung an den Pulverteilchen zu elimi-
nieren.

WAXS-Untersuchungen wurden an feststehenden Prdparaten bei strei-
fendem Einfall durchgefihrt (Einfallswinkel 2° geden die Ober-
flsche). Es wurden eine Réntgenrdhre mit Kupferanode und eine
0, 1-mm-Eingangsblende verwendet, die Brennfleckgrofe betrug 0,4
mm. Ein LiF-(fcc)-Kristall (200) wurde zur Auswahl der CuK«-Linie
nachgeschaltet.

Die PEO-haltigen Praparate wurden zwischen zwei Glasplatten auf-
geschmolzen und auskristallisiert, und danach wurde die Deckplat-
te entfernt. Fiir das PMMA bzw. PTBMA wurde eine dinne GSchicht
Silikonfett auf die Glasplatte aufdetragen, an der das PMMA- baw.
PTBMA-Pulver haftete.

Die Indizierung der PEO-Reflexe (monoklines Gitter, siehe Ab-
schnitt 7.1.} wurde nach der Gleichung
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4 stinzp b2 bzsinzp GCSinzp (69)

vordenommern: /160/. B ist der Winkel zwischen den Gittervektoren a
und c.

6.2.3. Weitere MeRverfahren

Lichtmikroskopische Untersuchungen wurden am Polarisationsmi-
kroskop HU 2 (Carl Zeisgs Jena) vordenommen. Die Vergréferung be-
trug 100. Hierzu wurden die Substanzen mwischen Objektiridger und
Deckglas aufgeschmolzen und anschlieBend auskristallisiert.

Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen (TEM} wurden
ain BB 50D (Tesla) bei 90 kV ausgefithrt. Die Vergriferung betrug
4000~-32000. Die untersuchten Proben wurden im DSC gemBR Abb. 2la
thermisch vorbehandelt. Nach nochmalider Trocknung Uber Dirhos-
rhorpentoxid wurden die Proben 6 Stunden in der Damphrhase des
85wt¥ Hydrazinhydrats und danach eine halbe Stunde mit Osmium-
tetraoxid (0504 Y kontrastiert (kontrastierte Substanz: PTBMA
/1477y, Die Proben wurden in Epoxidharz eingebettet und bei Raum-
temperatur am Ultramikrotom OMU 2 (Fa. Reichert} geschnitten
(Bchichtdicke 50...80 rnm}.

Thermogravimetrische Untersuchungen wurden am TGS 4 (Perkin Elmer
Corp. } unter N2—Inertgas durchgefithrt. Die Einwagen betrugen 5-
10 mg, die Heizgeschwindigkeit 10 K/min. Gemessen wurde im Tempe-
raturhbereich von 300 K bis 720 K.

Die Dichtebestimmun% erfolgte nach der Auftriebsmethode in Hexan
{Dichte 0,86603 g/cn”/(1 + 1,35 IOJ(T -18°Cyy /208/). Die Proben

wvarden dazu in der (PREQO)}-Schmelze (T = 383 K} verprelt.




7. Phyaikalliaohe Eigenachaften der esingdesstzten Homopolymere
und Homopolymerblends

7.1. Polyethylenoxid /164, 165-182/

Polyethylenoxid ist ein teilkristallines Polymer, aus der Schmel-
ze kristallisiert es zu ca. 80wt%. In der Regel wird ein Kristall
mit der mornoklinen Elewmentarzelle mit vier 7/2-Helizes ¢gebildet
(Tadokoro, Takahashi et al. /185/). Die Gitterparameter sind

t!

a
b

0, 8305 nm ' o
1,304 nm B

1,948 nm
125, 4°

it

H
I}

Nashezu Ubereinstimmende Parsmeter gaben auch Price und Kilb /1868/
bzw. Arlie et al. 187/ an, letzterer Jjedoch keinen Vorschlag fiir
den Gittertyp. Als dilnstigste Raumgruppe gilt P2, /a (Takahashi et
al. /169a/), siehe auch Abb. 25.

a sin 3=0.656nm

1.304nm

b=

(a) (b) (c)

PEO-Kristallgitter. (a}) Molekulares Modell fiir PEO nit
Helixsymmetrie Dj, (b} reale molekulare Struktur des
PEQ (Zahlenangaben: interne Rotationswinkel), (¢} PEO-
Kristallstruktur /18bc/




Obwohil PEO tatsHchlich als 7/2-Helix vorliegt (Abb. 26b), dibt es
doch starke Abweichungen von der Dy-Helixsymmetrie (Abb. 25a). Da
PEO keine Seitengruppen besitzt, komnt es aufgrund der Flexibili-
tat der Molekillkette und intermolekularer Krsfte zu diesen groBen
Abweichungen.

Es sind aber auch andere Kristallkonformationen wmdglich. Fir
Homo-PEQO  werden planare Zickzack- und Msanderformen gefunden
£168-170/. Hittenrauch /170/ findet bis zu M, = 400 g/mol Zick-
zack~ und bis zu 600 g/mol Mianderformen. Takahashi et al. /168h/
finden an (mechanisch) gestrecktem PEO ebenfalls die planare
Zickzackmodifikation, es handelt sich hierbei um eine trikline
Elementarzelle (Raumgruppe P1 /169b/) mit den Gitterparametern

a = 0,471 nm & = 82,8°
b = 0,444 nm g = 93,2°
c = 0,712 nm 7= 111,4°

Dauwit sind die nachfolgenden PEO-Kettenkonformationen verbunden:

—CHZ(—O—CH2~CH2}— 7/2-Helix
T T G

~CH2(—O~CH2—CH2}~ Planare Zickzackkonformation
T T T

Die TTG-Konformation ist dabeil die energetisch giinstigere.

In PEOD-HgCly- und PEO-NaJ-Komplexen wurden weitere Kristalltypen
bzw. HKonformationen nachgewiesen.

~CHy (~0-CH,~CH 5~0-CH, ~CH, ) - PEO-HgCly-Komplex Typ I
T T T TT & Tsé (Iwamoto et al. /171a/)

—CH2(~O~032—CH2}~ PEO-HgCly-Komplex Typ II

G T G GTIG (Yokovama et al. /171b/)

_CH2 ( —'O—CHQ—CH2—O—CH2—CH 2_O~CH 2:052 } -
T T G TT G TT G

a = 1.815 nm PEO-NaJ-Komplex

b = 0.841 nm 2/1-Helix

c = 0,798 nm {Chatani et al. /171c/;
¥ = 122.3°




Abb. 26 zeigt WAXS-Streukurven an PEQO, die Indizierung wurde mit
den Gitterparametern nach Takahashi et al. /165¢c/ gemdf Gleichung
6.9 vorgenommen (siehe auch Tab. 2). Die Lage der Reflexe fiir
deuteriertes PEO stimmt weitgehend mit denen des protonierten PEO
Uberein. Leider reicht die Intensitsgt der (00On)-Reflexe kaum aus,
um aus der Linienformanalyse eine Lamellendickenverteilung zu
berechnen, diese muB aus den (DSC)-Schmelzpeaks berechnet werden.

2
301 o101 a 197
12
251 251
9
fl
<
T 207 20
< ~
™~ ‘&
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® ~
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o . 0 5° 10° 15 20
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Abb. 26 WAXS-Streukurven fir (a) protoniertes PEO (a 101, M, =
54000 g/mol)} und (b) deuteriertes PEO (a 197, M, = 9600
g/mol). Reflexe sind in Tab. 2 kurz und in Anlage 7 kom-
prlett aufgelistet (experimentelle und berechnete Werte)

Tab. 2 PEQO-Reflexe aus Abb. 286

Nr | Reflex Nr | Reflex Nr | Reflex Nr | Reflex Nr | Reflex
1 (001) 5 (021) 11 (102) 14 (222) 17 (220}
2 (002) 8 (110) (121) 15 (200) (201)
3 (012) 7 {003) 12 (112) (040) 18 (104)

(111) 8 (022) (032} 16 (221) 19 (230)

4 (100} g (120) 13 (211) (113) 20 (202)
(020} 10 (031) 14 (024) (005) 21 (212)

22 (203)
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Reflex 12 besteht aus drei Reflexen, die auch mehrfach “belegt"”
sind (siehe Anlage 7).

Die G1eichgewicaﬁsschmelztemperatur Tﬁ betragt 342,7 K (Vidotto
et al. /172/; Tm = (343.2 + 0,5) Romankievich et al. /179/)}. Die
Schmelzenthalpie betrsgt aHm = 205 J/g (£ 260 J/cm’) (Mandelkern
et al. /173/) bzw. AH: = 188 J/g fiir deuteriertes PEO.

Read /180/ und Faucher et al. bestimmten die Glastemperatur des
PEO wmit mechanischen Relaxationsuntersuchundgen in Abhzngigkeit
von der Molmasse. Die ungewdthnliche Abhsngigkeit (Glastemperatur-
maximim Tg;mu’¥24o K bei M, ® 10000 g/mol} ist auf Strukturierung
und der damit verbundenen Tb—Erhéhung zurlickzufiihren. Von Suzuki
und Wunderlich /178/ wird der Glaspunkt Tg = 206 K (acp = 35,2

J/{K mol) = 0,799 J/(K g)) fiir amorphes PEQO angegeben. Enns und
Simha /182/ geben ein Relaxationsdiagramm an (Abb. 27).

T [K]
400 300 250 200 150
1 1 1 1

PEO

1000/T [K™']

Abb. 27 PEO-Relaxationsdiagramm. (O} dielektrische, (@) dyna-
misch-mechanische, (M)} dilatometrische Messungen, (A}
thermisch stimulierte Depolarisation /182/; ([0} NMR: T,
Tb(u): M,, = 6000 g/mol, Tg(l): M, 2 30000 g/mol (Wobst
/208/)

T; kennzeichnet die Gleichgewichtsschmelztemperatur, Tm die
Schnelztemperatur, Taﬁ die x-Relaxation des kristallinen PEO,
Tg(l) die Glastemperatur des amorphen PEQO und Tg(u) den Glasiiber-
gang der anmorphen Zwischenschicht im PEQO-Kristall. Insbesondere
mit dilatometrischen Untersuchungen wurden weitere Nebenilbergsange
gefunden, die aber nicht zugewiesen werden kénnen.

o
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den, daf sowohl PMMA und PTBMA weitgehend amorrh sind.

7.2. Poly-tert.-butylmethacrylat (PTBMA) und Polymethylmethacry-
lat (PMMA}

WAXS-Untersuchungen an PTBMA und PMMA im Vergleich mit Polyvinyl-
azetat (PVAc, amorrh) und PYC (Kristallisationsgrad a=5%) sind
aus Abb. 28b ersichtlieh. Aus der Abb. 28b kann dgeschlossen wer-—

* 10
WAXS

400
SAXS
PTBMA:h136 1 PTBMA (h136)
: 87 2 PMMA
3 PVAc
4 PVC
T
E 200
=
0 T T T
o1 02 05 1 2 T
Y
:_ N h [nm (a) » o ) (b)
Abb. 28 (a)} SAXS-Untersuchung an PTBMA (——— , Leerstreuung
abgezoden) im Verdleich zur Leerstreuung (——— -~ Y, (b}

HWAYXS-Untersuchungen an PTEMA, PMMA, PVAc und PVC

Mit SAXS (Abb. 28a) konnte demeigt werden, daB im Kleinwinkelbe-
reich keine (merkliche) Streuung bzw. keine auf eine Kristallbil-
dung zurlickfihrbare Langpericde nachweisbar ist. Die Strukturie-
rung der WAXS-Streukurve 188t sich mbglicherweise auf Kettensym—
metrien zurickfihren (Schulze /202/). Die Intensitat filr PYVC ist
aufgrund einer hohen Absorption verdgleichsweise gering.

400

Abb. 29 zeigt deutlich die Abhsngig-
keit der Glastemperatur von der Mol-
masse des PTBMA. Wie weiterhin aus
der Abbildung und aus Tab. 3
{nachste ©Beite} ersichtlich, ist
ebenfalls eine starke AbhBngigkeit
von der Taktizitdt des PTBMA nach-
weisbar. o kennzeichnet dag
isotaktische FPTBMA h 185 (M,: 6800
320 ' A A ' g/mol). @ kennzeichnet die hdchste

M, [kg/mol] erreichbare Glastemperatur bei dede-

- : bener Molmasse, sie ist in
Abb. 29 Glastemperatur des etwa wit den Triadenanteilen
PTBMA (Molmasse (i1~ 0,1, X(is)*0,4 und X(s55)%0,5

und Taktizitsat) verbunden. Alle anderen Proben (A )

380
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weisen einen hoheren X(is)- und einen geringeren X(ss)-Tria-
denanteil auf. Die Linie (—-&—4&—&— ) verbindet Proben mit den
Anteilen X(ii})= 0,1, X(is)=0,5 und X(ss)=0,4.

Tab. 3 Glastemperatur in Abhs#ngigkeit von Molmasse und
Taktizitat

Probe M Tg X(ss) X(is) X(ii) X(i) X(s)
g/mol K

h 144 3100 344 0, 496 Q0,398 0, 106 0, 305 0,695 1)

h 203 3600 355

ha 211 3700 354 0, 498 0, 382 0,122 0,313 0,887 1)

h 160 4300 359

h 135 5000 365

h 153 8050 333

h 154 6250 336 0, 430 0,472 0,098 0, 334 0,666 1)

h 152 6650 356 0,373 0,477 0, 150 0, 388 0,611

h 212 7800 375

h 1386 | 10000 382 0, 494 0, 358 0,150 0, 328 0,872 1)

h 155 | 12400 335 0,36 0,51 0,13 0, 38 0,61 1)

h 156 | 17150 387

h 137 | 18900 391 0, 487 0,418 0, 095 0, 304 0,696 1)

h 159 | 38200 349

h 157 | 48500 380

h 138 | 50000 384 0, 402 0, 458 0, 140 0, 369 0,631

h 185 6900 327 - - 0, 980 0, 980 -

1) gemessen an ha-Diblockcopolymeren

2) 43C—NMR (22,635 MHz} durch partielle Pentadenzerlegung der
Carbonylkohlenstoffresonanzen (174...178 ppm)} (Reuter /174/).
(HX-90R (Fa. Bruker), L&sungsmittel CDClz, Referenz: HDMS, T:
323 K, Pulsbreite 4,7 us; FT 6800...91000 scans)

Die =zum Teil hohe Molmassenverteilung des PTBMA (M, /M, x 1,2 -
2,4) kann aber auch bezliglich der Tg-M,~-Abh&dngigkeit zu ungdenauen
Glastemperaturen fihren.

Die mit dem Glasiibergang verbundene Anderung der spezifischen
Warmekapazitat betrsgt etwa 4cp X 0,3 J/g/K.

Zur Untersuchung der PTBMA-Beweglichkeit wurden ebenfalls Tg -Be-
stimmungen mittels dielektrischer (f=1 kHz) und NMR-T4q -Unter-
suchungen (£f=42,5 kHz) vorgenommen (T1 aufgrund des thermischen




Abbaus nicht ndglich). Folgende Werte wurden erhalten:

h 159 (39.200 g/mol): o (T4} = 410 K (f:42,§ kHz)
Tg (D5C) = 348 K (f=10 Hz}
h 203 ( 3.600 g/mol): Tg (DK} = 398 K (f=1 k?Z}
Tg (D3C) = 355 K (f~107 7 Hz)

Abb. 30 zeigt den Verlauf des dielektrischen Verlustwinkels tan &
fiir die Probe h 203. Die Maxima liegen bei

A-Belaxation: 398 K (Tg}
B-Relaxation: 291 K
T-Relaxation: 210 K

100

h 203

504

© o]
é: Abb. 30 Dielektrischer Verlust-
R winkel tan & filr die Pro-

5] be h 203. Erst Kiihl- dann

Heizlauf. Beide Kurven-

T e e 5 60 120 verlsufe nahezu identisch
riccl

Die B-Relaxation kann auf die Beweglichkeit der Alkylseitengrup-

pe, die ¥-Relaxation auf die der Carbonylgruppe (L=0) =zuriickge-

fihrt werden /183, 203/. Eine Relaxation durch die aLCH3~Gruppe
(um 160 K} ist nicht beobachtbar.

TIK]
400 300 250 200 150
9 | | | | 1
u {-C,H,
479 PTBMA
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DBy oM
¥ 7 A\\ dc?° . * e
\V a0 v =0
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\
\
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Abb. 31 PTBMA-Relaxationsdiagramm. Offene Symbole: MeBwerte aus
der Literatur. {0 ) dielektrische und (O ) dynamisch-
mechanische Untersuchungen (Heli jboer /183¢/), dielekbri-

sche Messungen von Mikhailov /183b/ an isotaktischen (V)
(@ h 203

und ataktischen (A} PTBMA. () h 159,




Abb. 31 zeigt das Relaxationsdisgramm fiir PTBMA. Neben den Rela-
xationen der Proben h 158 und h 203 wurden Werte aus der Litera-
tur /183/ mit angedgeben. Neben den DSC- und DK-Ergebnissen sind
folgende NMR-Meflergebnisse mit angedeben /205/.
Ty (88 MHz): T = 289 K (Relaxation der «-CH;-Gruppe)
T 200 K (Belaxation der tert.-Butylgruppe}
T1g (42,5 kH=z): T 410 K (x-Relaxation, Glasiibergang)
T = 185 K (Relaxation der o~CH 3 ~Gruppe)
erlsufe sind in Anlage 12 enthalten.

1l

1

Die Relaxationszeitv

Die Belaxstionsfrequenz fiir die DSC-Messungen wurde nach

af .
QD = — By
ATf (‘ g
berechnet (Donth 201/}, dabei stellen % die Heizgeschwindigkeit,
a eine Konstante (lg a = ~-0,7 + 0,5 /201,/} dar, ATfﬂflﬁZ ATg bzw.
4T, % 10 K. Somit ergibt sich £=0,5 107 Ha.
Die Lage des a-, und im noch stirkeren Mafle, die Lage des B-Rela-
xationsgebietes wird durch die Taktizitst und Molmasse bestimmt.
Dabei ist der EinfluB der Taktizitst weitaus stirker als der der
Molmasse /183a/.

Aus den angedebenen Werten filr den Glasubergéng kann die Aussage
gevwonnen werden, daB wshrend der Temperung bei 403 K (sowohl das

PEO als auch) das PTBMA eine hohe Beweglichkeit aufweisen.

7.3. Thermische Stabilitst

, a 101 Zur Festlegung der oberen
hah 165 Temperaturdrenze flr ther-
] aba 164 nmigche Untersuchungen sind

\ Informationen tiber die
e ] ‘ thermische Stabilitst der
1 eingesetzten Substanzen
1 ’ nbtig. Wshrend PEO ther-
| misch stabil ist (Zerset-
zung um 635 K (siehe Abb.

300 @o | s0 | s 70 32)), kommt es sowohl beim
T PMMA (Grassie et al. /185/
fir radikalisch und Chian-

Abb. 32 Thermogravimetrische Un- tore et al. /186/ filr an-
tersuchungen an PED, PTBMA ionisch polymerisiertes
und zwei Diblockecopolymeren PMMA) als auch beim PTBMA




bel  tieferen Temperaburen &u Depolymerisations- und Zersetzunds-
erscheinungen.

Grant und Grassie /184/ unterteilen die Zersetzung des PTBMA
drei

in
in der Anfandsphase kommt es zur De-
polymerisation (es entstehen ca. 2...5wt% Monouere). In der zwei-
ten Etappe wird Iscobuten freigesetzt, als Ergebnis ensteht Poly-
methacrylsiure. Schlud

aseparate Reakbionen:

Abspaltung von Wasser ensteht zum
Polymethaecrylssureanhydrid.

Purch

Aus Abb. 32 erkennt man deutlich, daf die Depolymerisation um ca.
400 K einsetzt, um 510 K setzt die Abspaltung von Iscbuten
(der damit verbundene Masseverlust betridgt maximal 39, 5wt¥%).

ein

Zum anderen erkennt man, daB sich die Zersetzungdstemperabturen in

PEO-~-PTBMA-Blockcopolymeren nur unwesentlich andern.
bei De-
ist dieze Tempe-

einer hohen Molekiilbeweglichkeit in der
Der Masseverlust des PTBMA betrggt hichstens
einige wenige Prozent.

Dbwohl der DSC-Tempertemperatur von 403 K bereits eine
polymerisation in geringem MaBe einsetzen kann,
ratur Erzielung
Schmelze notwendig.

2ur

7.4. Phasenverhalten in PEQO/PTBMA~ und PEO/PMMA-Blends

400 400
¢
PEO/PMMA blends
/‘)ﬁ;m
‘/-/_/.,—:"l—l——.“*—f_.
-
. - ‘/./.,__l_-———l—f——._H
= 3004 E 300 2
~ ~
PEO/PTBMA blends '
®
To.pe0
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PEO weight fraction [%] PEO weight fraction [% ]

Abb., 33 Glas-,
PEO /PMMA-

Kristallisations—- und
(a3

und PEO/PTBMA-Blends

Schmelztenperatur in

(b} in Abhsngigkeit

vom PEO-Gewichtsanteil (4 aus /155/)
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Abb. 33 zeigt das Glastemperaturverhalten sowie das Kristallisa-
tions- und Schmelzverhalten in PEQ/PMMA- (PEO: 10000 g/mol, PMMA:
10000 g/mol) und PEO/PTBMA-~ (PEO: 9800 g/mol, PTBMA: 12400 g/mol)
Blends in Abhsngidkeit von der Blendzusammensebzung.

Im Falle der PEQ/PMMA-Blends (Abb. 33a) kann aufgrund der Ver-
traglichkeit nur ein Glasibergang gefunden werden. Die gefundenen
Glastenperaturen kinnen wit der Fox-Gleichung 3.12 bzw. der
Gordon~-Taylor-Gleichung 3.13 (K=1,9} beschrieben
Schmelztemperatur Ty ist nahezu unabhsngig von der Zusammenseb-
zung. Bei einem PEO-Anteil > A0wt¥ wurde eine Kristallisation be-
reits im Kihllauf gefunden (Bezeichnung der Kristallisationstem-
peratur Tg Y. Die Verringerung von Tg ist auf die umit der (hohen)
Kithlgeschwindigkeit verbundenen Verringerung der Krigtallisa-
tionsgeschwindigkeit zuriickzufiihren. Dabei sollte mit wachsendem
PMMA-Anteil bzw. sinkendem ﬂf eine Zunahme der homogenen Keimbil-
dung =zu Zwischen B0wt% und 40wt¥ PEO tritt  die
Kristallisation erst im Heizlauf auf. Die Kristallisationstempe-
ratur Tg steigt danm mit wachsendem PMMA-Anteil.

werden., Die

erwvarten sein.

Berechnungen der Temperaturladge des Maximums der
schwindigkeit kSnnen nach Boon et al.
nach Bartczak et al.

Keimbildungsge-
/29/ fiir die sekundidre und
/327 flr die homogene Keimbilldung vorgenom-
Die Temperaturlage der heterodenen Keimbildung
spricht weitdehend der der sekundaren Keimbildung. Die Temperatu-
ren sind in AbhEngidgkeit des PEO-Anteils in Abb. 34 dargestellt.
Zum Yergleich ist die Lage

men werden. ent-

PEO/PMMA-Blends :
der Glastemperatur mit

homogen sekundar
angegeben. Man erkennt,
T N daB die homogene Keimbil-
SR N dung bei einem PEO-Anteil
< zwi N 6, kleiner H7wt¥ aussetzit, da
% 260 die Temperatur des Keim-
§ ] (w75 bildungsmaximims unter die
230 : e Glastemperatur absinkt. Da
0 a5 ! einerseits die Temperatur
PEO-Gewichtsanted ) des  Keimbildungsmaximums
Abb. 34 Temperaturlage der Keim- fiir die sekunddre (und

bildungsdeschwindigkeit shnlich heterocgene} Keim-
filr homogene und sekundsre bildung ansteigt, und an-
Keimbildung im Vergleich dererseits das Aussetzen

zur Glastemperatur in PEO/
PMMA-Blends in Abhangigkeit
vom PEO-Anteil. WLF-Kon-
stante C1 = 6,28 kJd/mol.
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der homogenen Keimbildung
mit dem Aussetzen der Kri-
gstallisation im Kihllauf
korreliert, kann man den




Sehiul bestitiden, daB fir einen PEQO-Anteil > 60wh¥ mit wachsen-—
dem PMMA-Anteil der Anteil der homodenen dedeniiber der heterode-—
nen Keimbildung zunimmt. Fir einen PEO-Anteil zwischen 30wt¥% und
57wt?% kann nur sekundsre und heterogene Keimbildung auftreten,
die Lage und Zunahme der Kristallisationstemperatur ﬂ? mit wach-
sendets PMMA-Anteill im Vergleich zu Abb. 34 beststigt das. Unter-
haltb einem PEO-Anteil von 30wt¥% setzt aufdrund der hohen Glas-
temperatur die Kristallisation danz sus.

Tieftemperaturkristallisationsexperimente zeligen Jjedoch auch un-
terhalb der Glastemperatur zuncehmende Keimbildung (Keimbildungs-
temperatur TN ¥, siehe hierzu Abschnitt 7.5, Dies kanm nur durch
Phasentrennung aufgrund zunehmender Unvertrsdglichkeit erklsrt

werden.

In PEO/PTBMA-Blends kann im Rahwmen der MeBempfindlichkeit nach-
gewiesen werden, daB zwel getrennte Glastemperaturen vorliegen
mwiissen (siehe auch Abb. 33). Das deutet auf Unvertrdglichkeit in
PEO/PTBMA-Blends hin. Die Kristallisations- und Schmelztemperatu-
ren in PEO/PTBMA-Blends sind bei einem PEO-Anteil groBer 30wt®
nahezu konstant, unterhalb einem Anteil von 30wt¥% nehmen s=owohl
die Kristallisations— und Schmelztemperatur um etwa 10 K ab. Das
kann auf den zunehmenden EinfluB der PEO/PTEMA-Phasengrenzfliche
auf die Keimbildung wund das Kristallwachstum zuriickgefihrt

werden.

Wie Abb. 35 (nachste Seite)} zeigt, wirkt sich die Vertraglichkeit
bzw. Unvertraglichkeit auch auf die Schuelzenthalpie je Gesamb-
probenmasse  aus. Wihrend im Fall der unvertrsglichen PEQ/PTBMA-
Blends eine etwa lineare Abhingigkeit der Schmelzenthalpie mit
dem PEO-Anteill gefunden werden kann, d.h., das PEO kristallisiert
in einer bereits vorhandenen eidenen Phase, findet man in
PEO/PMMA-Blends eine starke Abweichung von der Linearitidt. Mit
zunehmender Kristallisation nimmt der PMMA-Anteil in der amorphen
Mischrhase zu und es erhtht sich die Glastemperstur dieger
Mischphase. Somit verringert sich die Keimbildungsgeschwindigkeit
und die Kristallisation setzt bei einem PEO-Anteil < 30wt% in der
amorphen Mischphase aus.

Wie aus der Abb. 36 (n#Hchste Seite) ersichtlich, ist die Vertrig-
lichkeit auch an der SBph3rolithbildung ablesbar.Aufgrund der Ver-
tréglichkeit im PEO/PMMA-Blend wird das PMMA in die amorphen PEO-
Zwischenschichten und interfibrillsren amorphen PEO-Geblebte ein-
gebaut. Separate PMMA-Phasen gibt es nicht. Das gesambe Volumen
ist, =olange der PEO-Anteil > 30wt% betrdgt, mit Spharolithen




ansgefiillt. Das fiihrt aber wit wachsendem PMMA-Anteil zu  immer
gribBeren Stbrungen bei der Sphiarolithbhildung. Beil einem PEO-An-
teil < BOwt¥ ist die typische Sphirolithstruktur kaum noch vor-
handen,wie aus Abb. 36 dut erkennbar ist.

4 PEO-PTBMA blends
150

OB PEO-PMMA blends

Hm/ [Jg-7}

Abb. 3% GSechmelzenthalpie je
Probengesamtmasse in
Abhangigkeit von der

1 . :
00 FREO-Konzentration
PEO weight fraction [%] ([ aus J155/)
Abb. 35 Sphirolithbildung ' PEO/PMMA-Blends

in PEO/PMMA- und PEO. 70000 g/mol PMMA 70000g/mo/
PEO/FPTBMA-Blends ' e |

60wt% PEO 40wz‘% PEO

PEO/PTBMA-Blends
PEO: 9700g/mol PTBMA 12400 g/mol
. '—

Phase
kristallisiertes
PEO

* 1 mm

b L0wt% PEO 30wt% PEO




Im Falle der PEO/PTBMA-Blends findet man zwei separate Phasen,
aufgrund der hhsren Beweglichkeit des PEQO (niedridere Glastem-—
peratur) befindet sich das PEQO am Rand und das PTBMA in der Mitte
des zweiphasigen Gebiets. Die Gebiete sind so groB, daB eine
gesamte Darstellung im Polarisationsmikroskop nicht mehr mdglich
ist. Abb. 36 enth&dlt somit nur eine Skizze, auf den Abbildunden
ist nur ein Teil der PREO-Spharclithe ersichtlich. Wshrend bei
einem PTBMA-Anteil > 20wt% das gesamte PTBMA in einer einziden
Phase konzentriert ist, gibt es im Falle eines PTBMA-Anteils von
10wt¥ mehrere PTBMA-Phasen in den Spharolithzentren, d.h., die
thermodynamischen Triebkrafte reichen noch nicht fir die Bildung
giner einzelnen Phase aus.

Diese Beispiele machen deutlich, daB, obwohl im System PEO/PMMA
Yertraglichkeit vorliedt, das System PEQ/PTBMA unvertréaglich ist.
Die tert.-Butylgruppe schirmt die ohnehin schwache Wechselwirkung

zwischen der Carbonylgruppe des TBMA und dem Sauerstoffatom im
PEO ab.

7.5. Tieftemperaturverhalten in PEQ/PMMA-Blends und -Blockcopoly-
meren

Bhnlich dem DSC-MeBprogramm in Abb. 21b (8. 48) wurden Keimbil-
dungsuntersuchungen bei konstanter Keimbildundgs- bzw. Temperzeit
von 5 Minuten vordenommen und anschlieflend die Schmelzenthalpie
registriert. Abb. 37 enthilt die Abhiangigkeit der Schmelzenthal-
pie von der Tempertemperatur (durchgezogene Kurven auf der linken
Seite}. Die Temperatur, an der ein splirbarer Zuwachs der Schmelz-
enthalpie auftritt, wurde als Keimbildungstemperatur Ty bezeich-
net. Die Temperaturen fiir zwel Blends sind in Abb. 33a mit einge-
tragen, und man erkennt deutlich, daB diese tiefer liegen als die
Systemglastemperatur. Die Differenz nimmt mit wachsendem PMMA-
Anteil zu. Aus Abb. 37 erkennt man, daB die Keimbildungstempera-
tur im Bereich der homogenen Keimbildung des Homo-PEO wund im
Falle des P(MMA-b-EO-b-MMA}-Triblockecopolymer A5 (10000 g/mocl -
20000 g/mol - 10000 g/mol) sogar unterhalb der Temperaturlage des
Keimbildungsmaximums liegt, und nicht wie erwartet im Bereich der
berechneten Temperaturlagde des Keimbildungsmaximums fir die ent-
sprechenden Mischungen (nach Bartczak et al. /32/). D.h., die
Kristalligsation muB in einem PEO-reichen Gebiet ablaufen, und das
setzt einen Entmischungdsprozell voraus. Eine Entmischung durch
Kristallisation scheidet aus, in PEO/PMMA-Blends mit einem PMMA-
Anteil > BHBOwt¥% kann eine Keimbildung wund Kristallisation im
Bereich hoher Kristallisationsgeschwindigkeiten im Kiihllauf nicht
festgestellt werden. (A4 P(MMA-H-EO-b-MMA} 5000-20000-5000).
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Abb. 37 Temperaturabhsngigkeit wvon Kristallkeimbildung und Kri-
stallwachstum. Die theoretischen Kurven fir die homogene
Keimbildung fir reines PEO und einem 60wt% /40wt
PEO/PMMA~-Blend wund die flir sekunddre Keimbildung (Kri-
stallwachstum) sind gestrichelt gezeichnet. Auf der lin-
ken Seite ist die Abhsngigkeit der Schmelzenthalpie von
der Keimbildungstemperatur filir ein Blend (50/50wt%) und
den Triblockecopolymeren A4 und A5 (siehe Text) angege-—
ben. Auf der rechten Seite sind die experimentellen
Werte filir die Wachstumsgeschwindigkeit (aus Avramiaus-
wertung) fir das Triblockcopolymere Ad angegeben.

Damit ist das Auftreten von UCST-Verhalten +von PEQO/PMMA-Blends
erwiesen.

Wie die experimentelle Bestimmung der Wachstumsgeschwindigkeit
zeigt, Dbewirkt die Anwesenheit des PMMA eine Verlagerung der
Temperaturlagde des Maximums der Wachstumsgeschwindigkeit wie man
sie fir ein entsprechendes'Blend erwarten wirde (etwa 6 K}, d.h.,
dafl die Entmischung etwa in der GrdBenordnung der kritischen
- KeimgroBe (etwa 5 nm) auftritt.
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8. Kristallisations—~ und Phasenverhalten in den Systemen
PEO/PTBMA und PREO/PMMA. Ergebnisse und Diskussion.
8.1. Ubersicht

Wegen der Komplexitdt der MeBergebnisse sollen am Anfang in Form
einer Ubersicht die fiir die Systeme PEQ/PTBMA und PREO/PMMA allde-
meingtiltigen Ergebnisse vorangestellt werden und im  Anschlufl
daran in gesonderten Abschnitten zusdtzliche, fiir die entspre-
chenden Substanzgruppen sperifische Rrgebnisse diskutiert werden.

Aufgrund der Unvertrdglichkeit in System PEO/PTBMA wird das Kri-
stallisations— und Schmelzverhalten stark von der GroBe der  aus-
gebildeten PEO~Phase bestimmt. Im System PREO/PMMA erfolgt jedoch
die Kristallisation aus der vertrdglichen Mischung, d.h., PMMA
wirkt als Lisungsmittel. Dennoch wird in beiden Systemen eine
starke Strukturabhingigkeit beobachtet. Dies zeigt sich besonders
deutlich beim Vergleich von Blockecopolymeren und Blends., Tab., 4
demonstriert dies fir das System PEO/PMMA /155/ und Tab., & und
Abb. 38 fiir das System PEQO/PTBMA sehr deutlich.

Tab. 4 Eigenschaften von PEQ/PMMA-Blockecopolymeren und Blends

Probe Bestandteile Mn,PEo R MnpMMAL ¥pEo!| Temox| Tomox AHmZ)i
g/mol g/mol % K K |dJ/g %
AD P(MMA-H-EO-b-MMA} | 20000 10000 71 - - - -
ABA IV b
B1 P(EO-b-MMA)+PMMA | 20000 10000 71| 280330 75 3%
AB IX b +PMMA KZ2a
B2 PEO + PMMA 20000 10000 71| 307|335| 62 30

1} beziiglich Molmassenangabe siehe Abschnitt 8.1,
2} SBchmelzenthalpie pro PEO-Anteil

Tab., 5 Eigenschaften eines PEO-PTBMA-Diblockecopolymer und eines
entsprechenden Blends

1)

Probe M pEQ | Mnprema | Weeo Temax | Tmmax | aHnm o

g/muo0l | g/mol % K K J/g %
ah 172 Diblock 2000 12600 | 13,7 | 239,58 | 311,21 12,8 50
a 309 h Blend 2000 12600 | 13,7 | 286,55 | 321,99 10,5 39

1} Sehmelzenthalpie pro Gesswmbtprobenmasse
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plizierter werdender Struktur nehmen T,, T,, aH. und sH, ab. Ein
freies PEO-Ende fihrt Jjedoch wieder zu erhdhten T, Tm, AHe und
sHp, d.h., ein freies FEO-Ende beginstigt in jedem Fall die Kri-
stallisation. Am Beispiel der Probe ha 213 T ist ersichtlich, daB
im System PEO/PTBMA sowohl eine Kristallisation bei htheren Tem-
peraturen (um 280K} als auch eine bei tiefen Temperaturen (um
250K} auftreten kann.

Trotz der Strukturabhingigkeit lassen sich beil der Analyse der
Kristallisations—- und Schmelztemperaturen Gemeinsamkeiten sowohl
im System PEQO/PMMA als auch im System PEO/PTBMA, wie aus Abb. 40
und 41 ersichtlich, finden.
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Abb. 40 Kristallisations— und Schmelztemperaturen aller in /155/
angegebenen Substanzen des Systems PEO/PMMA (siehe auch
Anlagen 5 und 6}. Es bedeuten: @ PEO-Homopolymere,
| P(EO-bL-MMA)-Diblockeopolymere, A P(MMA-Hb-EO-b-MMA) -
Triblockeopolymere, X PEQO/FPMMA- und PEO/Blockcopolymer—
Blends. N kemnzeichnet Proben, die bei der angegebenen
Temperatur einen (merklichen)} Einsatz der Keimbildung
aufweisen. Die Probe AB {ABA IV b} zeigte eine Kristal-
lisation entweder beil der Tempertemperatur Ty = 300K und
einer Temperzeit ty = 0,5 Jahre (A2} /155/ bzw. bei T{ =
230K und tgy = 20 min (N3} /1568b/. Zuordnung zu den ent-
sprechendern Proben in Anlage 10.




Die GSchmelztemperatur der Substanzen des Systems PEO/PMMA liegt
in einem sehr engen Bereich (ca. 10K} und hingt somit in erszter
Linie von der PREO-Molmasse ab, vorausgesetzt, die Kristallisabi-
ons— und Temperzeiten sind groBR genug. Dieses Ergebnis 188t =ich
unter Nutzung der Aussagen aus Abschnitt 2.4. gut verstehen. Die
Verdinnung der PEQO-Segmente durch die PMMA-Segmente verbunden mit
der hohen Glastemperatur der PEO/PMMA-Polvmere filhrt zu einer
starken Verringerung insbesondere der Keimbildungsgeschwindig-
keit, aber auch der Wachstumsgeschwindigkeit. Unterhalb der Glas-
temperatur sind eine Keimbildung bzw. das Kristallwachstum nicht
mdglich, wenn Phasentrennung ausdeschlossen wird. Jedoch zeigen
Abb. 33a und 37, daB es zu erhdhter Keimbildungsgeschwindigkeit
im Bereich der homodenen Keimbildung des Homo-PED (230-260K)
kommt, was auf Phasentrennung bei tiefen Temperaturen hindeutet
(UC3T-Verhalten). Die durch diese speziellen Keimbildungspro-
gramme erhaltenen Wertepaare sind durch ein N dekernmzeichnet.

Der EinfluB der Struktur ist in einer Erhthung der fiir den Trans-
port durch die Phasengrenzfliache Krigstall-amorphes Gebiet nétigen
Aktivierundsenerdie zu sehen. Zum einen verringert sich durch die
Verkniipfung wmwit den PMMA-Segmenten die Beweglichkeit der Enden
der PEO-Segmente. Durch die Verknipfung wird zum sanderen aber
auch der Wegtransport der PMMA-Segmente vom Kristall erschwert.
Aufgrund der Tatsache, daf die PEO-Kettenenden zum Teil (nicht
immer beide Seiten) mit den groBen FPTBMA-Molekiilen verknlpft
sind, ist auch das Kristalldickenwachstum stark behindert.

Im Falle des BSystems PEQ/PTBMA liegen die Verhslinisse aber
anders. Aufgrund der Unvertrsglichkeit beider Polymere liegen be-—
reits in der Schmelze PEO- und PTBMA-Domsnen vor, deren GroBe von
den Blockmolmassen (bzw. Polymerisationsgraden) und der Zusammen-—
setzung, aber auch von der speziellen Struktur abhingig sind. Die
PEO-Domsne bestimmt dabeil die Gréife des Kristalls und die maxi-
male Grife eines kritischen Keiums, die wiederum von der
Temperatur abhingig ist (siehe Gleichungen 2.5, 2.11a, 2.13). Die
kritische Keimgrofle liegt in den Grenzen

(8.1

wobei 1 fiir den Grenzfall der sekundsdren Keimbildung (identisch
mit Gibbs-Thomson-Gleichung) und 2 fiir den der primiren homogenen
Keimhildung steht.
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Abb. 41 Kristallisations- und Schmelztemperaturen der Substanzen
des Bystems PEQO/PTBMA (siehe auch Anlagen 3 und 4). Es
bedeuten: ® PRO-Homopolymere, | PEQO/PTBMA-Diblockcopo-
lymere, A P({TBMA-D-EO-b-TBMA)-Triblockcopolymere, \v4
P(EO-b-TBMA-DL-EO)-Triblockecopolymere, [0 P(EO-b-TBMA-bL-
EO-b~TBMA}-Multiblockecopolymere, () ahaha 161, CJ hahah
180, 7 Diblockeopolymerprecursor fir sternformige
Blockecopolymere, A sternftrmige Blockecopolymere mit
PEO-AuBenblidcken, VY sternformige Blockecopolymere nit
PTBMA-AuRenbltcken (PED inngn}, % PEO/PTBMA-Blends,

L PEO-Blockeopolyumerblends. Genaue Zuordnung der Substan-
zen in Anlage 10.

Mit der Gleichung 8.1 kann man aus der Kristallisationsteuperatur
Te die kritische Keiugréfie 1¥ abschatzen, wshrend man mit dersel-
ben Formel (Vorfaktor 1: Thomson-Formel) auch die Lamellendicke
aus dem Schmelzpunkt T, errechnen kann. Die in Abb. 41 einge-
zeichneten Geraden beschreiben, um welchen Faktor (k, k') die
Lanellendicke grdBer ist als die kritische sekundsre (k) bzw.
homogene (k’) KeimgrbBe 1*.  Dabei wurden folgende Grdfen in die
Rechgung einbezogen: T: = 342.7 K, O = 1,75 pJ/cmzund Aﬁ: = 280
J/em” .

In Abb. 41 erkennt man zwei HBufungsgebiete der T¢ -Tm—Wertepaare.
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Berlcksichtigt man, daB bei Temperaturen um 300 K die heterogene
und bei Temperaturen unter 270 K die homogene Keimbildung die do-
minierende Keimbildungsform sind, so kann man den beiden Hau-
fungsdebieten entasprechend homogene und heterogene Keimbildung
zuordnen. Mit sinkender DomdnendrdfBe nimmt die maximal erreich-
bare Keingrdfe bzw., Kristallisationstemperatur ab. Wird eine be-
stimmte Domdnengrife unterschritten, kann asufgrund zu geringer
Keimbildungsgeschwindigkeit kein heterogener Keim gebildet  wer-
den, e5 besteht aber unter Umstinden noch die Mdglichkeit zur
homogenen Keimbildung., Beil zu kleiner Domsne {im Falle der Di-
blockecopolymeren etwa unter 2000 g/mol PREO-Sequenz} setzt  die
Kristallisation vollstindig aus.

Die Lage der Tc—Tm—Punkte von Homo-PEQC (@) wird weitgehend durch
seine Molmasse bestimmbt, unterhalb der kritischen Entanglement-
molmasse (4400 g/mol /38/% ist die maximale Kristalldicke die des
Gestrecktkristalls (abhi8ngig von der Molmasse), dariiber wird die
Langperiode etwa vom Knduelradius gemsB L. ~ 7212 bestimmt (Rault
et al. /50/}. '

Im Fall der Blockcopolymere wird durch den PEO-Anteil zusitzlich
die Donsnengrofe bestimmt (siehe z2.B.  Abschnitt 8.2.: Diblockco-
polymere}.

HWie man aus Abb. 41 erkennt, wichst der Kristall im Fall
heterogener Keimbildung etwa um den Faktor 2. Das gilt auch fir
das Hiufungsdebiet der homogenen Keimbildung, da die kritische
homogene KeimgrédBe doppelt so grof ist wie die kritische sekun-
dare: k’ = k/2. Das bedeutet, daf auch die Lamellendicke stark
von der Domsnengdrofle deprdgt wird bzw. die Dombne durch das
Kristallwachstum nicht oder kaum vergrdBert wird.

Die Strukturabhingigkeit ist in bheiden BSystemen g€egeben. Es ist
die Art und Kinetik der Keimbildung, die von Vertrdglichkeit bzw.
Nichtvertrsglichkeit bestimmt werden. Im Blockeopolymer aus un-
vertriglichen Polymeren bestimmt die DomBnengrtfie sowohl Keim-
als auch KristallgroBe. Dagegen wird im Blockcorolymer aus ver-
traglichen Polymeren in erster Linie die Keimbildungs- und Wachs-
tumsgeschwindigkeit beeinfluft. Die Kristallisationstemperatur
sinkt in beiden Systemen mit wachsender Koupliziertheit des
Blockeopolymeren, ein freies PREO-Ende begﬁnstigt jedoch in Jjedem
Falle die Kristallisation.

Es 5011 an dieser Stelle noch darauf hingewiesen werden, daB die
Kristallisationsmechanismen nur wenig von der Versuchsdurchfih-

72




rung abhdngid sind. Am
Beispiel der Probe ha 1586
(Abb. 42} wurde gezeigt,
daB die Schmelztemperatur
Tm und die Schmelz- sovie
die beiden Kristallisa-
tionsenthalpien aH,, oHqq,
ha 156 ’ sHco unabhingid von Kihl-
20 2o a0 Ao | o und Heizdeschwindigkeit im
TIK] Bereich 2 bis 15 K/min
sind. Die Verringerung der
Kristallisationstemperatu-
ren mit steigender Kihlge-
schwindigkeit hat nur kri-
stallisationskinetische,
\ aber keine morphologischen
Orsachen. Hilsmann /27/
konnte flir den Fall ather~

T T T T T T T T T T
230 270 310 350 390

. mischer Keimbildung zei-

gen, dafl die VYVerringerungd

Abb. 42 Kristallisations- und der Kristallisationstempe-

cchmelzverhalten fir die ratur rroportional zZum

Probe ha 156 in Abhsngig- Logarithmus des Betrages

keit von Heiz- und Kihl- der Kithlgeschwindigkeit
geschwindigkeit ist.

In den folgenden Abschnitten werden die PEQO/PTBMA- bzw. PEO/PMMA-
Blockecopolymere in Abhingigkeit von ihrer Struktur gesondert be-
handelt.

8.2 PEO-PTBMA-Diblockcopolymere
8.2.1. Kristallisations- und Phasenverhalten im Nichtgleichge-
wicht

Im Rahmen dieses Abschnittes soll die Beschreibung der Kristalli-
sation in Diblockeopolyumeren aus der Schmelze und das Phasenver-
halten beschrieben werden. Dabei sollen quantitative Beziehungen
zwischen den Polymerisationsgraden der PEO- bzw. PTBMA-Sequenzen
und den erreichten DomdnengrdBen bzw., dem damit verbundenen ther-
mischen Yerhalten aufgestellt und mit theoretischen Erdebnissen
verglichen werden.

Zuerst s=o0ll die AbhBngigkeit der kristallinen PEO-Lamellendicke
von der PREO-Blocklinge (bei konstanter FPTBMA-Blocklsnge 12600
g/mol} untersucht werden.

73




Tab. 8 P(EO-b-TBMA)-Diblockcopolymers

mit konstanter PTBMA-

Blocklange (125800 g/mol) und variabler PEO-Blocklange und
ihre thermischen Eigenschaften

7
Probe Mn,peo | ¥peo Te, max Trmox  liam aHp ) e
g/mol % K K i J/d %
ah 175 250 1 - - - - - -
ah 176 562 3 - - - - - -
ah 172 1950 [ 13 - 240 311 1,46 13 50
ah 191 3000 | 19 291 246 317 1,79 22 H8
ah 192 5000 | 28 301 - 322 2,28 33 58
ah 168 8600 | 40 309 - 328 3,12 46 56
ah 174 21000 | 62 314 - 330 3,72 71 56
1} Schuwelzenthalpie je Probendessntmasse
Wie Tab. 6 und Abb. 43
30 %J% zeiden, verringern sich
f:%é gggz mit sinkénde% ?EO—Segmen?—
20 oh 165 lsnde die Kristallisabi-
L onstemperaturen (bzw. kri-
3 &l ah 197 tischen KeingroBern) und
SIS T Schuelztemperaturen. Bei
g0t einer Molmasse des PREO wvon
01— . , r , , T : , . etwa 3000 g/mol tritt der
230 270 310 350 390
Tk Ubergang von heterodener
: zu houcgener Keimbildung
LI ein, und unterhaldb 2000
209 g/mol PEO kann keine Kri-
stallisation mehr beocobach-
i ah 174 tet werden, d.h., die Do-
S 10 ah 6 manengrdBe reicht  nicht
N X AL mehr zur Bildung eines
oh 178 kritischen homogdenen Kei-
0 e B 5 mes aus. Der Kristallisa-
TIKI] tionsgrad bleibt nahezu
konstant (um 60%), d.h.,
der Kristallisationsgrad
Abb. 43 Kristallisations- und hingt im Fall groBer

Schmelzverhalten von Di-
blockcopolymeren mit kon-
stanter PTBMA- und vari-
abler PEO-Blocklinde
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2 _ Die Lamellendicke ist in Abhsngiskeit

e von der PEO-Molmasse in Abb. 44 darge-
stellt (1, nach Thomsonformel mit
ﬂf = 342.7 K, o = 1,75 pJ/omz und

ah®= 260 J/em’; Werte such in Tab. 6).
Zum Yergleich ist die GrdBe des Mole-
killradius® B, mit angegeben (R, =
0,7nm\/2ﬂ . Man erkemnt, daB auch die
Abhingigkeit der Lamellendicke etwa
¢ 5 % @ die Abhéngigkeit 22 hat, als auch,
5 I daf die Lamellendicke etwa um den Fak-
Abb. 44 Lamellendicke d tor 3 kleiner ist als der Molekillradi-
{ ¥y und PEO- us. Durch 1lineare Redgression erhilt
Molekillradius R, man gdenauer:
(——=}) in Abhin-
gigkeit von der
PEO-Molmasse.

d {nm/

0,41 + 0,05
~ Z {(8.2}.

1lam EO

Jm ebenfalls den Einflufl der PTBMA-Blockliange 2zZu untersuchen,
missen weltere Diblockcopolymere mit unterschiedlicher PTBMA-
Blocklsnge in die Betrachtung einbezogen werden. Diese Proben
sind in Tab. 7 charaskterisiert.

Tab. 7 Thermische Rigenschaften weiterer P(EO-b-TBMA}-Block-

copolymere
1)

Probe Mppeo | Mnprmal Weeo | Temox | Tmymox | liam sHp o

g/mol g/mol 4 K K nin J/g %
ah 193 20100 1500 | 93 311 336 6,69 151 79
ah 170 17000 4200 | 80 313 335 5,91 107 66
ah 171 14500 6600 | 68 311 334 5,30 89 64
ah 169 12700 8400 | 80 308 330 3,80 70 58
ah 163 9800 10500 | 48 310 328 3,23 58 59
ah 167 4300 16800 | 20 286 318 1,84 20 49
ah 161 4000 4200 | 47 290 318 1,88 48 50

1} Schmelzenthealpie Jje Probendesamtmasse

0,41

Wenn man den EinfluR des PEO-Segments beibehilt (~ Z Y, 80 er-
gibt sich

1 S (14 0,13) 1,09mm 22t 27027 8.3)

lom - ( i' 3 } 3 SN EO TBMA ( - P
{Fehlerangabe: Fehler der Einzelmessung; Standardabweichung



3,5%), bzw.

e 423K
m~'m”"0,415-0,27
€0 “TBMA (wit TS = 342,7 K) (8.4)

Der Fehler ist von der Schmelzpunkterniedrigung abhsngig und be-
tréagt ca. 3K bei 20K Schmelzpunkterniedrigung.

Die Gleichung 8.3 entspricht vom Typ der von DiMarzio /125, baw.
Whitmore und Noolandi /128, angegebenen Formeln 4.8 bzw. 4.12
(Exponenten hier 1 und -0,333 bzw. -0,417) fir die Dicke der kri-
stallinen Schicht in amorph-kristallinen Diblockecopolymeren. Die
Abweichung der BExponenten, insbesondere der des Polymerisations-—
grades des kristallinen Segmentes, wird verstdndlich, wenn man
beriicksichtigt, daB die theoretischen Ergebnisse fiir das thermo-
dynamische Gleichgewicht gelten, daf aber der Ausgangspunkt fiir
die Kristallisation das Polymerknsuel ist (E~+ Z) und daB fiir
die Domnenumbildung weitreichende Diffusionsbewegungen ndtig
sind, die aber sufdrund der ungeniigenden PTBMA-Blockbeweglichkeit
nicht wmdbglich sind (Kristallisationstemperatur unterhalb der

Glastemperatur des PTBMA). DaB die Domsnenstruktur weit von der
des Gleichgewichts entfernt ist, wird dadurch deutlich, daB die
Schmelztenmperatur von der Kristallisationstemperatur abhsngt

(siehe Abb. 49). Dennoch ist bereits hier der EinfluB vom Poly-—
merisationsgrad des PTBMA-Segments deutlich sichtbar: Mit zuneh-
mendem Polymerisationsgrad sinkt die Lamellendicke bzw. die
Schmelztemperatur.

Aus der Tab. 7 erkennt man ebenfalls, daB der Kristallisations-
grad im wesentlichen von der Zusammensetzung im Diblockcopolymer
abhéngt und daB er mit sinkendem PEQO-Anteil abnimmt.

SAXS-Untersuchungen ermdglichen Aussagen zur GrofBe der Identi-
tatsperiode der periodischen Struktur in Blockecopolymeren. Als
Modell flir die hier betrachteten Diblockcopolymere soll eine
reriodische Schichtstruktur PEO-PTBMA. .. angencmmen werden. Bis-
her wurden in amorph-kristallinen Blockcopolymeren nur Schicht-
strukturen gefunden (Lotz, Kovaes /183/, Gervais, Gallot /184/},
50 daf dieses Modell derechtfertigh ist. Abb. 4%a zeight die SAXS-
Streukurven der in Tab. 8 genannten Blockeopolymere., Mit der An-
wesenhelit von kristallinem und amorphem PEQO und von PTBMA liegt
ein dreiprhasiges System vor. Da der Elektronendichteunterschied
zwischen PEO und PTBMA (z,388nm;3 - 338nm4} gréBer ist als der

zwischen amorphem und kristallinem PED (403nm$ - 369nm-3}, 5011-

ten in erster Linie Streubeitridge der PEO-PTBMA-Schichtfolge =zu




erwarten sein,

lich groBer als die kristallinen Lamellen,

Zum einen sind die erhaltenen Landperioden wesent-

zum anderen erhalt man

in der PEO-Schmelze mittels SAXS etwa dieselbe Langperiode (Bei-

spiel Probe ah 192 in Abb.

45b).

In der Schmelze wird allerdingds

aufgrund deringerer mittlerer PEO-Elektronendichte kein so schar-

fes Maximum erreicht.

Die in Abb. 44a erkennbaren zweiten Schul-

tern bzw. Maxima sind Reflexe 2. Ordnung.

ah
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Abb. 45 (a)
Tab. 6 und 8),
temperatur (L =
L = 22, 4nm),

20+

Mn.ges [kg/mol]

Abb. 46 Landperioden in Abhsn-
gigkeit von der Gesamt-
molmasse der Diblock-
copolymeren (Tab. 8)

77

SAXS-Untersuchungen an Diblockcopolymeren mit
stanter PTBMA- und variabler PEQO-Blocklange (siehe
{b) BAXS-Streukurven flir ah 192 bei Raum-
23,5nm} und in der PEO-Schmelze (358 K,
nicht entschmierte MeBkurven

ah 192

tog Jth):a.u.

T T
0.02 0.2 2.0

hinm-'}

(b)
kon-
auch

Langperioden (Tab. 8 auf
ndchster Seite) stehen im di-
rekten Zusammenhang mit der Ge-

wie auch Abb. 46

Die

samtmolmasse,
zeigt, gemdf

,58 + 0,07

0
L~ Mn,ges (8.5),
was eigentlich nur im Falle von
(amorph-amorphen} Blockcopoly-

meren zu erwvarten ist.

Das fihrt zu folgenden Schlis-

sen.:




1. Die Riontgenstrsuung srfolgt an PEO-PTBMA-Grenzschichten.

2. Die Domdnen liegen bereits in der (PEQ)-Schumelze vor, die Grs-
2 der Gleichgewichtsdimension ist sicher nahezu erreicht. Da-
fir spricht, daB Schmelz- und Kristallisationstemperaturen re-
produzierbar sind, und zwar auch nach erneutem Abdampfen der
Proben aus der THF-Lb&sung.

3. Das System ist in der PEO-Bchmelze (T = 358K) ebenfalls unver-—
traglich.

Aufgrund der Tatsache, daB sich die Dichten in der PEO- bzw.
PTBMA-Domsne durch die Kettenstreckung nicht Bndern kbnnen, las-
sen sich die Dicken dieser DomBnen unter Beriicksichtigung des
PEO-PTBMA-Schichtmodells wie folgt berechnen.

Tab. 8 Angaben zum Strukturmodell in P(EO-b-TBMAY-Diblockcopoly-
merern. QPEO: Yolumenanteil amorphes PEQO, L: Langdperiode,
d: Domsnendicke, 1lj,,: Lamellendicke, dy,: Anteil der
kristallinen Phase an dpen, o« @ Kristallisationsdrad, N:
Anzahl kristalliner Lamellen je PEO-Dom#ne

Probe Beeo L dpeg dpTBMA

x nin nin {#3 (1]
ah 174 60,2 32,140, 5 19,3 12,8
ah 168 38,3 28,1 10,8 17,3
ah 192 26,5 23,5 6,23 17,3
ah 181 17,8 21,7 3,88 17,8
ah 172 12,3 21,0 2,58 18,4
Probe 14 .EEL_ 11gm N

% nm Yim
ah 174 56 10,8 3,72 2,91
ah 168 56 6,05 3,12 1,94
ah 192 58 3,61 2,28 1,58
ah 191 58 2,24 1,79 1,25
ah 172 50 1,29 1,48 0,88

Aus dem Vergleich von DomBnengrdBe und kristalliner Lamellendicke
unter Einbeziehung des Kristallisationsdrades kann man auf die
Strukturierung der PEQO-Dom#ne schlieBen. Das in Abb. 47b (nschste
Seite) andedebene Modell 138t sich gedeniiber anderen Modellvor-
stellungen (Ein-, Zweilagenmodell) am besten mit den experimen-—
tellen Erdebnissen in Tab., 8 in Einklang bringen. D.h., man fin-
det im HNichtgleichgewicht in der kristallinen DombBne eine PEO-
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Strukturierung wie im Homo-PEO, allerdings sind die kristallinen
Lamellen in den PEO-Domdnen der Blockeopolymere schmaler als im
Homo-PEO.

Abb. 47 Strukturmodell fiir
P(EO-b-TBMA)-Di-
blockecopolymere.
{(a} Domdnenschicht-
folge, (b} Struktu-

& rierung der PEO-

{a) b Dombne

PTBMA
PEQ - L

PEQ-Doménengrofie

= 4400 g/mot

8.2.2. Isotherme Messunden und Aussagen zum Phasenverhalten im
thermodynamischen Gleichgewicht

Die Kristallisationskinetik soll mit Hilfe von isothermen Unter-
- suchungen beschrieben werden. Desweiteren sollen aus den Gleich-
gevwichtsschmelztenperaturen Aussagen zur Struktur und GrbdBe der
PEO-Domsne im Gleichgewicht erhalten werden.

20 1000
ea 163
x ah 174 i
o ah 168
1l wmah 192
A ah 191
=
K
~
X % 2
x 10— 100
o b}
S -2
Q
] e a 163
x ah 174
o ah 168
° m ah 192
A ah 197
0 —' T ] T T 10 T T l T [
300 310 320 300 310 320
T. [K] T. [K]

Abb. 48 Abh#ngigkeit des Avramiparameters ky und der Halbwerts-
zeit t4n von der Temperatur und der Blockcopolymerzu-
sammensetzung
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Die isothermen Kurvenverldufe lassen sich gut mit der Avrami-
. n . . .

Gleichung 1-o, = exp([-k;t] )} beschreiben. Die Avramiparameter n

ergeben sich zu

a 183 : n 2,10 ah 192 : n = 2,08
ah 174 ©: n = 2,42 ah 191 : n = 1,88
ah 168 : n = 2,34

Der Avramiparameter k, und die Halbwertszeit t4 sind in Abhin-

gigkeit wvon der Temperatur und der Blockzusasmmensetzung in  Abb.

48 (vorangegandene Beite) dargestellt. Aus dem Anstieg der Abh#n-
gigkeit k| (T} (Abb. 48a} lassen sich qualitativ Aussaden zur
Wachstunsdeschwindigkeit machen. Die Wachstumsgeschwindigkeiten
der Proben ah 174 (21000 g/mol - 12800 g/mol) und ah 188 (8800
g/mol - 12600 g/mol) unterscheiden sich kaum von denen im  Homo-

PEQ. Mit weiter sinkender PEO-Blocklsnge nimmbt die Wachstumsge-

schwindigkeit Jjedoch ab. Das findet ebenfalls Ausdruck in der
Halbwertszeit t4p (Abb. 48b). Eine Fortsetzung der Kurven fir k;
und t4p nach niedrigen Temperaturen ist aufgrund nicht erreich-

barer Kihl- und Heizsgeschwindigkeiten nicht wiglich., Aus der Ana-

lyse nichtisothermer Kristallisstionsverldufe nach /27/ sind flr
eine Verhinderung der Kristallisation wshrend des Kiihllaufes und

im Gebiet der homogenen Kristallisation beim Kihlen und Heilzen

Geschwindigkeiten in der GroBenordnung 1000, ..2000 K/min flir PEO-

haltige Systeme mindestens erforderlich.

Die Abnahme des Avramiparamters n in Diblockeopolymeren mit ab-
nehmender PEC-Blocklsange ist im wesentlichen auf die abnehmenden
Wachstumsdimensionen als Brgebnis geringer werdender Wachstumsge—
schwindigkeit zuriickzufilhren. Der leichte Anstieg des Avramipa-~
rameters n insbesondere der Proben ah 174 und ah 168 gdedeniiber
Homo—-PEO  ist sicherlich auf die mit der Existenz der PRO-PTBMA-
Phasendrenzfldchen verbundenen Verdrilerung der materialfremden
Grenzflachen zurickzufilhren, was sine Zunahme der heterogenen
Keimbildung (im Volumen) zur Folge hdtte.

Die Kenntnis der Gleichdewichtsschmelztemperatur T; ermibglicht
die Beschreibung der Strukbtur und Grife der kristallinen Dowméne
im Gleichgevwicht., Durch Extrapolation der Schmelzpunkb-Kristalli-
sationspunkt-Geraden auf die Gerade Ty,= Tg erhilt man die Gleich-
gevwichtsschmelztenperastur /8/. Aus ihr kann die GroRe der kri-
stallinen Lamelle 1e mit der Thomson-Gleichung 2.27b berechnet
und mit der Dicke des Gestrecktkettenkristalls lpmgy bzw. DomBnen-

grife dpgy, verglichen werden. 1 188t sich wie folgt berechnen:

max

Mn Block

=—"t——0,278 nm

\
M MnEo (8.6,
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dabeil sind Mn,mod: die Molmasse des PEO-Blocks und Mp eo die Mol-
masse der EO-Monomereinheit (44,05 g/mol). 0,278nm ist 1/7 der
kristallograprhischen c-Achse (7/2-Helix). Die Anzahl der Ketten-
faltungen erdibt =zich zu

lmax

nf = -1

leq . (8.7).

Die Anzahl der kristallinen PEO-Lamellen je PEO-Schicht wurde
nach

dpgg

NSchicht = [
€q (8.8)

berechnet.

e o 163
340 + x ah 174

Abb. 49 Hoffman-Weeks-Dia-
gramue flr unter-
schiedliche Di-

300 310 320 330 340
T, K) blockecopolymere
(sishe auch Tab. 9)

Die Grofle der Gleichgewichtsschuelztemperatur ist aus Abb. 49 und
Tab. 9 ersichtlich. Es wird deutlich, daB mit steigender PRO-
Blocklsnge auch die Gleichgewichtsschumelztenperatur zunimmt
(a 163: Homo-PEO M, = 9800 g/mol}.

Wie aus Tab. 9 (nschste Seite) ersichtlich, sind sowohl ein- als
auch zweilagige DomBnenstrukiuren in der kristallinen PEO-Dom#ne
mdglich. Aus dem Wert fur N5ohicht kann man schlieBen, daB das
PEO nahezu perfekt auskristallisiert (o > 80%).

Unter Zugrundelegung der Werte fir die Proben 2...4 (Tab. 9) er-
h&lt man nachfolgende AbhBngigkeit (zweilagige Struktur)

0,87 + 0,08

dpey ™ leqg ™ Zgp (8.9).
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Tabk., 8 Gleichdewichtoangaben zur PEO-DomdEnenstrukibur in P(EQ-h-
TBMA)-Diblockeopolymeren { AT saus Standardabweichung

berechnet)
. R 3)
Nr. | Probe Tm + aT leg Imax Neqlt | 9peo | Pschicht
K i nitn nm

1 | a 183 | 342,242,2 92,3 62" 0% - -
2 ah 174 338,7+3,1 11,5 133 10 19,3 1,7
3 ah 168 334,0+3,5 5,3 54 g 10,8 2,0
4 ah 192 326,313,5’ 2,8 32 10 6,2 2,2
5 ah 191 326,6+2,86 2,9 19 3] 3,9 1,3

1} entspricht T = 342,0 K
2} Gleichgewichteschuelztenperatur (Gestrecktkristall)
3} aus Tabelle 8

Eine identische Beziehung sollte auch filr einlagige Strukturen
gefunden werden, dazu reicht aber der sine MeBwert (Probe 5) na-
tirlich nicht sus.

Unter Nutzung der Werte weiterer Diblockecopolymere mit variabler
PTBMA-Blocklange kann auch noch der Einflufl des Polymerisations-
grades der amorrphen Sequenz abgeschbtzt werden (Tab., 103}.

Tab. 10 Gleichgewichtsangaben zur PEO-Domanenstruktur in P(EO-
~-b-TBMA)-Diblockcopolymeren (AT aus Standardabweichung
berechnet), weitere Diblockeopolymere

Nr. | Probe Mp, Tm + AT leg Imox | Pealt
g/mol K nim nm

5] ah 167 4300-18800 321,%+7,2 2,1 27 12

7 ah 168 8600-12600 334,0+3,3 5,3 54 9

8 ah 183 9800-10500 334,642, 7 5,7 B2 10

9 ah 168 | 12700- 8400 338,6+1,6 11,2 80 6

10 ah 171 | 14500- 6600 338,6+3,2 11,2 92 7

Wenn man den EinfluB des PEO-Segments beibehdalt (~ 2}, 80 erdibt
sich filr die kristalline Lamellendicke bzw. Dominengritie

0,87+ 0,08 -(0,583 + 0,19])

dpgo ™ 1eq ~ ZEO TBMA (8.10).

unabhéngig von der Wahl des Rin- oder Zweilagenmodells.
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Der groBle Fehler in Gleichung 8.10 hat seine Ursache in der
extrapolativen Bestimmung der Gleichgewichtsschmelztenperatur. Je
naher man an die Schmelztemperatur des unendlich dicken Kristalls
(Tg = 342,7 K} herankommt, um so starker wirkt sich dieser Fehler
aus, da in die Berechnung der Lamellendicke (T$ - Tm) eingeht.

Dennoch kann im Rahmen des MeBfehlers eine Ubereinstimmung mit
denn theoretischen Yoraussaden (3leichung 4.8 (DiMarzio): xpo-
nentenn 1 und -0,333 bzw. Gleichung 4.12 (Whitmore): Exponenten 1
und ~0,417) festgestellt werden.

Die Ausbildung ein- oder zweilagiger Domsdnenanordnungen hangdt
sicherlich stark mit der Mbdglichkeit zur Bildung von Verschlau-
fungen zusammen. Die diesbezigliche kritische Molmasse betridgt
fir PEO 4400d/mol /38/. Die PEO-Blockmolmasse der Probe ah 191
(Tab. 9) betragt 3000 g/mol, das Fehlen von Verschlaufungen er-
mdglicht die Ausbildung einer einziden PEO-Lamelle je PEO-Domdne.
Die Blockmolmassen aller anderen Diblockecopolymere aus Tab., 9
sind > 5000 g/mol, was die Ausbildung einer zweiladigen Domsnen-
struktur beglinstigt.

An nee erkennt man, daR - im Gedensatz zum Homo-PEQO - im
Gleichgewicht ein Faltenkristall vorliegt. Die Anzahl der Fal-
tungen ist natiirlich im Fall der zweilagigen Struktur grbBer als
bel der einlagigen, man erkennt aber auch aus Tab. 9, daB die An-
zahl der Kettenfaltungen nahezu unabhsdngig von der Molmasse des
PEO-Segments ist. Die tendenzielle Verringerung der Faltenanzahl
in Tab. 10 so0llte somit seine Ursache in der Verringerung der
PTBMA-Blocklange haben. Es ergeben sich qualitativ shnliche Werte
g wWie sie von Gervals und Gallot /194, 1953/ gefunden wurden,
sie sind aber gdriBer als die von Whitmore und Noolandi /126/ vor-
susgesagten.

Der Ubergang vom Nichtgleichgewicht entsprechend der Gleichung
8.3 (LamellengrtBe in Knaueldimension ~Z4m', kurzreichweitide
Bewegungen} zu Gleichdewichtadicken gemsf Gleichung 8.10 (~ Z)
verlangt ein wit wachsender PEO-Blocklange stirkeres Ansteigen
des Lamellendickenwachstums. Aus Abb. 49 erkennt man deutlich
eine Zunahme des Anstiedes der T,-Tg-Geraden {(und somit eine
deutliche Zunahme des Lamellendickenwachstunms) mit wachsender
PEO-Blocklsnge {bei Homopolymeren unterschiedlicher Molmasse
wirden die Geraden etwa parallel verlaufen).

Bei Raumtemperatur ist die Ausbildung des Gleichdewichts schon
aufgrund der geringen PTBMA-Beweglichkeit nicht mbglich.
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8.2.3. Réntgenweitwinkeluntersuchungen zur Kristallgitteranalyse

5] WAXS Wie aus Abb. 50 ersichtlich, setzt sich
die WAXS-Streukurve im Falle der Block-
copolymeren anteilig aus denen des PEO
und PTBMA zusammen (8hnliches gilt auch
fir PEO-PMMA-Blockcopolymere /158/).
Eine Verschiebung der Peaklage der PEO-
1 avor Reflexe erfolgt nicht, d.h., auch im
I T Falle kurzer PEO-Blécke (ah 191: 3000
g/mol; ah 182: 5000 g/mol} bleibt das
monokline PEO-Kristallgitter (7/2-Helix)
erhalten. Daraus wird ersichtlich, daB

24/ h136

A~

107x 7 [min”]
o

die versnderten Schmelz- bzw. Kristalli-

derungden zurtickzufithren sind.

Abb. 50 WAXS-Streukurven der Diblockcopolymere ah 191 und ah 192
im VYergleich zu denen des PEO (a 101} und PTBMA (h 138).
Abweichungen der Peaklage kleiner als Schrittweite 0,1°.

8.2.4. Langzeitverhalten

Die Bestimmung der Langperiode am Beispiel der Probe ah 174 iber
einen Zeitraum von einem halben Jahr erbrachte, dafl sich die Do-
menendimensionen im Rahmen des MeRfehlers nicht #@ndern.

DSC-Messungen zeigten Jjedoch, daB sich die Schmelztemperatur und
somit auch die kristalline Lamellendicke in diesem Zeitraum merk-
lich erhShten, wie nachfolgende Tabelle zeigt.

Tab. 11 Schmelztemperaturen, Lamellendicken und Langperioden der
Probe ah 174 nach einer Temperzeit bei Raumtemperatur

Temperzeit Tm 1yam L
Tage K nm nm
0 ‘ 330,0 3,72 32,1
180 335,1 6,07 32,1
oo 338,7 11,53 -

1} aus Hoffman-Weeks-Diagramm (siehe Abb. 49)

Wenn man eine zeitlich konstante Lamellendickenwachstumsgeschwin-—
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digkeit voraussgetzt, so ergibt sis sich zu 0,156 10—15 m/s bzw. =zu
0,013 nm/Tag, d.h., es kommt in den ansonst in ihrer GrdBe kon-
stanten PEO-DomEnen zur Reorganisation der Kristallamellen. Die
fir diese Reordanisation notwendigen landreichweitiden Bewsgunden
werden zwar stark behindert, aber nicht unterdrickt.

8.3. P(MMA-b-EO-b-MMA)- und P({TBMA-b~-EO-b-TBMA)-Triblockecopoly-
mere mit zunehmenden PMMA- bzw. PTBMA-Blocklsngen

Kristallisationsuntersuchungen an
Im Rahmen dieses Ab-
P(TBMA-b-EO-b-
hergestellt

Kretzschuar 185/ stellte
P(MMA-bL~-EO-b-MMA)-Triblockeopolymeren vor.
schnitts  sollen Untersuchungden an entsprechenden
TBMA}-Triblockcopolymeren, die auf diezelbe Weise
wurden, vordestellt werden.

Die von Kretzschmar /1557 erhaltenen Ergebnisse sind aus Tab. 12

ersichtlich.
Tab. 12 Thermische Charakterisierung von P(MMA-b-EO-b-MMA)-Tri-
blockcopolymeren (Mr“pgo = 20.000 g/mol)
3)
Probe Mp PMMA -Segment Te, mox Tm,max | AHm =
g/runl K K J/g p: 4
Al | ABA-T =& 19) 318 3386 160 79
AZ | ABA-VII b 1000 297 332 92 50
A3 | ABA-V 2500 1) 329,5 56 35
A4 | ABA-T b 5000 1) 328,58 42 31
A% | ABA-IV b 10000 - ~ - - 2)
1} Kristallisation im Heizlauf
2} Keine Kristallisation im Standard-Kithl-Heizlauf (Abb. 21a).
Nach BSuonatiger Lagerung bei Raumtemperatur wurde Kristalli-

sation gefunden (AHp, = 5 J/€ bei Ty, = 332 K}. Isotherme Mes-
sung von Zschuppe /156b/ erbrachte Kristallisation nach Tgq =
230 K (tgq = 20 min} bzw. Schmelzpunkt bei Tn= 332 Kj

3} Schmelzenthalpie je Probengdesamtussse

Behinderung der Kristallisation in den Triblockcopolymeren
ist stdrker als in vergleichbaren Blends. So findet man eine Kri-
stallisation im Heizlauf (nach Keimbildung bei 220 K} fiir

Blend: 2 40wt% PMMA

~~

Die

Triblockcopolymer: 2 20wt% PMMA
und die Kristallisation (im Standard-Heiz-Kiithllauf) setzt ganz




aug fur
Blend:
Triblockecopolymer:

2 TOwt% PMMA

2 50wtk PMMA.

Kretzschmar /155/ gibt als Urzache das "Festhalten” der PEO-Enden
ar.

Die KRristallisation aus der vertrigdlichen Mischung im Falle des
PEO/PMMA kann dut verstanden werden, wenn die Beweglichkeit der
PMMA-Blbcke in Betracht gezogen wird. Die mit der hohen Glastem—
peratur verbundene geringe Bewsglichkeit des PMMA fihrt zu einer
Erhdhung der Aktivierungsenergie beim Durchtritt durch die Kri-
stallphasengrenze und zum anderen zu einer Behinderung der mit
der Kristallisation verbundenen (partiellen) Phasentrennung.

Die Ergebnisse shnlicher Untersuchungen an P({TBMA-b-EO-bL-TBMA)-
Triblockeopolymeren sind in Tab. 13 und Abb. 51 enthalten.

Tab. 13 Therunische Charakterisierung von P{(TBMA-L-EO-h-TBMA)-
blockecopolymeren (My, pEO = 15.000 g/mol)

1)
Probe anPTBMA-Qegm. Te, max T, max AHp L
g/mol K K J/g %
hah 182 500 306,8 332,56 149 78
hah 184 750 308, 3 330, 2 137 74
haly 178 1000 305, 1 3268, 7 115 64
hah 183 1100 306, 1 328,9 107 80
hah 180 1750 305,4 327,3 95 58
hah 181 27850 287, 2 320,9 77 52
1} Schmelzenthalpie je Gesasmtprobenmasse
45+ 163 45—
] hah 182 oo
hah 184
hah 183

30 hah 180 304
o~ hah 181 -
g; T‘; | hah 181
= 3 hah 180
& 75— & 15

’ 2bo T ' %o ’ 0 ! &

T K] TiK]

Abb. 51 Kristallisations—- und Schumelzverhalten in P(TBMA-DH-EO-b-
TBMA)-Triblockeopolymeren
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Eine so starke Bshinderung (vergleiche Kristallisationsgrade in
" Tab.12 und 13) wie im Falle der P(MMA-D-EO-b-MMA}-Triblockecopoly-
mere ist nicht zu beobachten. Dennoch ist auch diesmal der Kri-
stallisationsgrad deutlich niedriger als der in ihrer Zusammen-
setzung vergleichbaren Blends (siehe Abb. 52}.

200

A PEOJ-PTBMA blends
4 ® PTBMA-b-PEO-b-PTBMA

Hm [Jg77]
3
S
{

Abb. 52 Kristallisationsgrad
von PEQ/ PTBMA-Blends
und P(TBMA-L-EO-b-

0 T T — T TBMA)-Triblockcopoly-
0 20 40 60 80 100 merern als Funktion
PEO weight fraction [%] der Zusammensetzung

Grofere Molmassen als 2750 g/mol sind mit der Methode der Poly-
merisation mit den bifunktionellen Initiator KeaaK nicht erreich-
bar, es kommt zu Vernetzunden. Dies ist auch im Fall der P(MMA-b-
EO-b-MMA}-Triblockcopolymere nicht ausschlieBbar.

Der niedrigere Kristallisationsdrad wird sowohl in PEQ/PMMA- als
auch in PEO/PTBMA-Triblockcopolymeren durch eine Behinderung der
Entfaltung in den PEQO-Lamellen verursacht. Das fiur das Dicken-
wachstum notwendige Durchziehen der PEO-Kette durch den Kristall
ist insbesondere an den PEO-Kettenenden, wenn diese durch Alkyl-
methacrylatbldcke abgeschlossen sind, stark behindert.

| Aus Schumelzpunkt- und  SAXS-Untersu-
chungen lassen sich folgende Lemellen-
, " dicken und Landperioden bestimmen:
; R .K Tab. 14 Lamellendicke und Langperiode
.“.\'-..‘.‘“\.32 fiir P(TBMA-b-EO-b-TBMA}-Tri-
35~ .wmxﬁ\ 8¢ blockecopolymere
TV e Probe My premase, | 1 L
4 S S, b) 4 am
LN g/m0l o nm
R.lﬁ” E
i \\wf hah 182 500 4,7 11,8
— — — hah 184 750 3,7 12,1
‘ o ' hah 179 1000 2,9 -
Abb. 53 BAXS-Untersuchun- hah 183 1100 3,3 14,9
gen an P{(TBMA-b- hah 180 1750 3,0 15,3
EO~-TBMA)-Polymeren hah 181 2750 2,1 15,5
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(hah 179 nicht mit SAXS vermessen, da shnlich zu hah 183).

Die VergrdBerung der Langperiode ist ausschlieBlich auf die Zu-
nahme der PTBMA-Blbcke bzw. -Domsnen zurlckfilhrbar. Mdglicher-
weise komumt es5 beim Uberschreiten der PTBMA-Molmasse von etwa
1000 g/mol zu einem Strukturumschlag (amorphe PEQ/PTBMA-Mischpha-~

se --> entmischte PTBMA-Phase oder ein Ubergang swischen zwei
vergchiedenen DomdBnenformen). Eine Kl&8rung war Dbizher nicht
miglich.

Aus isothermen Messungen folgt, daf die Kristallisationskinetik
im Falle der P(TBMA-H-EO-b-TBMA)-Triblockcopolymere nur geringfii-
gig durch die PTBMA-Blocklénge beeinfluBt wird. Die Lamellendicke
ist im Gleichgewicht etwa um =~ 50% griBer als die beili der Kri-
stallisation aus der Schmelze. Das kann auf geringe PTBMA-Block-
lsngen bzw. den kleinen Variationsbereich von 500...2750 ¢g/mol
zsurickgefiihrt werden. ‘

8.4. Blockecopolymere mit alternierender Blockstruktur

a _161 45
%0 [ ah 161 ar_, k.
I aha 161 a e
7 ahah 161 4
| ahaha 161
20 30
T o
x =
5" 3 q ahoha 161
& 10 & 15+ ahah 161
B U aha 161
ah 161
L a 161
0-— T T 7 . T T . . 0= T T T T T T T T -
230 270 310 350 390 230 270 310 350 390
T [K] TiK]

Abb. 54 Kristallisations— und Schmelzverhalten der Blockcopoly-
mere der Serie a...ahaha 161

Das thermische Verhalten von alternierenden Multiblockcoprolymeren
zeigt besonders deutlich den EinfluB des Kettenabschlusses nit
einem PEO- oder PTBMA-Block. Aus Abb. 54 und Tab., 15 (n#chste
Seite) ist ersichtlich, daB mit der alternierenden Struktur auch
ein Alternieren der Kristallisations- und Schmelztemperaturen
bzw. der Kristallisations- und Schmelzenthalpien zu beocbachten
ist. In Jjedem Fall fihrt ein freies PEO-Kettenende zu verdriler-
ten Werten. Man erkennt aber auch, daB sich dieser Effekt mit
zunehmender Blockzashl verringert.

Dieser Trend kann auch bei kristallisationskinetischen Untersu-
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chungen beobachtet werden. Man erhslt fir die Berie 181 folgende
Avramwiparameter n

a 161 : n = 2,33 ahah 161 @ n = 2,79
ah 161 @ n = 2,98 ahaha 161 : n = 2,98
aha 161 : n = 2,54

Tab. 15 Thermische Charskterisierung der Mualtiblockecopolyvmere
der Serien 1681 und 160

Probe Mn My ges| Te,max Tnmax _3521) oA
g/rol g/mol K K J/g % |
letzter Block ;
a 161 4000 4000 314 330 159 78
ah 1861 4200 8200 294 311 43 44
aha 161 4200 12400 311 324 98 73
ahah 161 4300 18700 301 317 57 57
ahaha 161 4300 21000 308 323 79 65
h 180 4300 4300 - - - -
ha 160 4100 3400 308 240 330 1056 912)
halh 180 4000 12400 291 - 319 40 59
haha 160 4200 16600 299 - 3258 66 65
hahah 180 4300 20800 294 323 54 87
1} Behmelzenthalpie je Probengesambtmasse
2} mit PEO-Anteil aus IR-~-Messung
Lineare Blockcopolymere
PEO,4000 g/mol h: PTBMA, 4000 g/mol Ein freies PEO-Kettenende
- S T AL Iy bewirkt eine Zunshwe der
Wachstumsgeschwindigkeit G
(bzw. kq} bzw. eine Yer-—
ringerung der Halbwerts-—
zeit £, . Die Zunahme des
Avramiparameters n ist auf
die Zunsashme thermischer
Keimbildund an den PEO-
PTBMA-Grenzflachen zuriick-
zufihren. Aufdrund der ge-
Abb. B Sphirolithbildung in den ringderen Wachstunsde-
Multiblockeopolymeren der gschwindigkeit der FProben
cerie 160 hah und hahah 180

gegeniiber denen mit ein-
seitigem PEO-AbschluB entstehen in den Proben hah und hahah 160,
wie Abb. 5%b zmeigt, dgeordnetere Sphirolithstrukturen.




In Tab. 18 sind die ermittelten Lamellendicken und Langperioden
(siehe anch Abb. 58) susammengestellt.
Tab. 16 Lamellendicken und Langperio-
den fir diese Multiblockecopoly-
merserie 161

DISPOTT L

Probe WeED

%

1lam
nm

L
ni

a 161
ah 161
aha 161
161
181

¥
~J

(15, 1)
20,4
25,8
18,2
22,0

log 3th).au.
-

o
~J

~

= M
20 ¢n
T N WO

", ahah
*ee, Oha 161
Cagee

_ " ahaha
A

-

~

W N W = n
W W~ OO0

o
0

Ein hinzugefigter PEO-Block vergritBert
sowchl die Lamellendicke als auch die
PEO-Domsne. Die Langperiode fir die
Probe a 181 gilt fiur eine kristallin-
amorrhe PEO-Schichtfolge. Dall sie grio-
Ber als die Lamellendicke 1lj,44 18t,
liegt an der unumgdnglichen Lagerung
zwischen Probenpraparation und Messung
12 Stunden und dem damit ver-—

bundenen Dickenwachstum. Am Beispiel
der Probe ah 174 konnte gezeigt werden, daBl eine zeitliche Ver-
griBerung der DomsBnenstruktur der Blockecopolymere nicht stattfin-
det.

0.02

Abb. 56 SAXS-Untersu-
chungen an Mualti-

blockecopolymeren von Ccs.

6 Wie Abb. 57 zeigt, ist die
27 I Lamellendicke  stark vom
PEO-Anteil (aber nichtli-
near) abhsngig. Die Lang-
periocde bzw. die Identi-
tatsperiode sind Jedoch
! nicht in erster Linie
PEO-Anteil abhidngig, son-
dern von der Blockcopoly-
mwerstruktur.

1 [nm]
L [nm]
e

20

Ne

~Ne

VOl

PEO-Gewichtsanteil

Abb. B7 Lamellendicke und Langperiode in Multiblockcopolymeren
der Serie 181 in Abhangigkeit vom PEO-Anteil. Die Zif-
fern bedeuten: 1...5: ah, ahah, ahaha 161

a, aha,

30




Tab., 17 gibt die GroBen fir die Lamellendicke llmnim Gleichge-
wicht und die Anzsahl der zu erwartenden Kettenfaltungen an (siehe
Gleichungen 8.6 und 8.7). In Abb. 58 sind die dazugehdriden
Hoffuman-HWeeks-Diagramme abgebildet.

Tab. 17 Gleichgewichtsschmelztemperatur und ableitbare GroBen
filr die Multiblockecopolymerserie 181 (AT aus Standardab-
welchung berechnet}

Probe Tm + AT leg Tmax 0 gait
K i nm
ah 161 | 322,5 + 2,3 2,3 25,3 10
aha 161 | 339,1 + 2,1 12,8 25,9" 1
shah 161 | 322,4 + 3,8 2,3 25,97 10
ahaha 161 | 337,5 + 3,2 8,9 25,97 2

1Y Bin Gestrecktkettenkristall kann nur aus jedenm einzelnen PEO-
Teilblock gebildet werden

o a 163 A
X ah 161
A agha 161
]
.

ahah 161
ahaha 161

£
T
X -
ol i Abb. 58 Hoffman-Weeks-Dia-
VS 3 Skl
gramme fiir unter-
schiedliche Multi-
319-1— T y T T : - e
P o X 5 o blockecopolymere
T K] (siehe Tab. 17}

Es ist sehr deutlich, daf3 die Struktur eines (kristallin-amor-
rhen) Multiblockeopolymers einen starken EinfluB auf die Gleich-
gewvichtsstruktur hat., Freie PEO-Kettenenden an beiden Blockcopo-
lymerenden ermdglichen eine geringere Anzahl von Kettenfaltungen.
Zun einen erudglicht ein freies PEO-Kettenende ein stirkeres Dik-
kenwachstun, zum anderen erfoldt durch die Verknlpfung mit wei-
teren PREO-Blécken eine Aufweitung der (PEO)-DousSne durch die Ein-
lagerung gleichartiger Blocke in dieselben DomdBnen. D.h., es sind
groBere Lamellendicken und somit kleinere Faltenzahlen miglich.

In den Multiblockecopolymerserien kinnen zweil Tendenzen beohachtet

werden. Erstens: Mit komplizierter werdender Blockstruktur nehuen
die DomBnengrifRen bzw, Lamellendicken ab. Zweitens: Ein freier
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PEO~Endblock fihrt zu vergrdfBerten PEO-Domsnen bzw.

Lame
tion

Aus der
wird ersichtlich,

llendicken.
sdrad

kristallinen

Bestimmung von Dichte und Kristallisa-~
dafl sich die Polymerdichten in

den

Domsnen nicht #sndern (siehe auch Anlage 12).

8.5.

Abb.
copo
die

Sternftrmige Blockcopolymere

59 zeigt Untersuchungen an dreiarmigen sternfdrmigen Block-

lymeren.
PEO-Blocke

Bei den Proben ha 213 T und ha 214 T befinden
in der Mitte der Sterne,
Enden des Sternes.
grol und betragden etwa 3500 g/mol.

Die Bldcke sind in allen Proben etwa

_____________________

T
390
T [K]

sich
beim ah 215 T an den
gleich

Zwel wichtide Schliisse

kdnnen gezogden werden:

1. Die Anordnung der PEO-

Bltcke im Inneren des
Sterns fihrt zu einer
groBeren Kristallisa-
tionsbehinderung. Das
erkennt man an der Ab-
nahme der Kristallisa-
tionstemperaturen

dem Einsatz der

bzw.

Tief-
temperaturkristallisa-
tion (Abb. 59}.

2. In den sternfSrmigen
Blockcopolymeren kommt

es zu groBerer Kristal-

lisationsbehinderung

als in ihren Diblockeco-

polymerprecursoren.

Es liegt der Schlu nahe,
daB es im Falle der stern-
férmigen Blockcopolymere
zu einer Reduzierung der
Dom&nengrofien gegeniiber

ihren Precursoren kommt.

53 Kristallisations- und Schmelzverhalten von sternformigen

Blockcopolymeren
ren
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Im Abschnitt 6.1. wurde darauf hingewiesen, daB der Umsatz auf-
grund des verwendeten Initiators Kalium-Z2-methoxyethoxid nicht
vollstendig ist, d.h., in den sternfdrmigen Blockecopolymeren ist
ein (kleiner) Anteil Homo-PEQ und Diblockprecursoren vorhanden.
Das Homo-PEQO bzw. die Diblockprecursoren werden aber, wie noch im
Abschnitt 8.7. gezeigt wird, aufgrund ihres geringen Anteils in
die DomBnenstruktur des sternftrmigden Blockecopolymers eingebaut,
50 dall das beschriebene thermische Verhalten weitgehend von den
sternfdrmiden Blockcopolymeren geprsgt wird.

8.6. Einfilufl des Initiators auf das thermische und Phasenver-
halten

Die Schmelzenthalpie reagiert sehr empfindliech auf die Kristalli-
sationskinetik, ’wie Abb. 60 =zeigt. Fehlendes oder deringdes
Dickenwachstum fihrt zu einer Verringerung des Kristallisations-—
grades.

200 Bei den Blockecopolymeren
Oha diblock des Typs ha (O } befindet
®ah diblock sich der Initiator am

= | Ahah friblock a PTBMA-Blockende, 50 daB
5;100_ Y & das  PEO ‘tatsschlich
% A einseitig frei ist. In
| @ ol Blockecopolymeren dieses

L e Typs wird ein Kristallisa-

4 * tionsgrad erreicht, der

0 L L L weitgehend dem der bindren

0 20 40 60 60 100 Mischung entspricht. Beil

PEO weight fraction [% ] Blockcopolymeren vom Typ

ah (@) ist der PEO-Block

Abb. 80 AbhBngigkeit der Schmelz- auf der einen Seite mit
enthalpie je Probengesamt- dem PTBMA-Block und auf

masse von der Zusammensetb- der anderen Seite mit dem

zung und dem Blockcopoly— Initiator Cumylkalium ab-

mertyp geschlossen. Bereits die-

ser Initiator kann nicht
mehr durch den Kristall gezogen werden und bshindert ebenfalls
das Dickenwachstum (Bhnliches wurde von Kovacs /47¢/ an der in
ihrer GréBe vergleichbaren Diphenylgruppe nachdewiesen). Eine
noch stidrkere Behinderung kenn durch VergritBerung des Endblocks
wie z.B. im Falle der P(TBMA-b-EO-b-TBMA)-Triblockcopolymere (A)
erreicht werden.
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8.7. Kristallisations- und Phasenverhalten in Homo-PREQO/Blockcopo-
lymer-Mischungen

Der EinfluB des Zusatzes freier PEQO-Kettenenden (d.h. durch den
Zusatz von Homo-PEQO) war Gegenstand weiterer Kristallisations-
untersuchungen.

Yon Kretzschmar /155/ wurden Untersuchungen an Mischungen des
nicht kristallisationsfdhigen (im Sinne des Standard-Heiz-Kihl-
Zvklusses demsB Abb. 21a) Triblockecopolymeren ABA-IV b (AB)
(10000 g/mol - 20000 g/mol - 10000 g/mol) mit Homo-PEO (M, ~ 30000
g/mol) vorgestellt. Es zeigte sich eine splirbare Kristallisation.
Die Erdgebnisse sind in Tab. 18 zusammengestellt. AHnuodd und
%add sind auf den Anteil des hinzugdemischten PEOs berechnet.
Zussatzlich sind in der Tabelle noch die Werte fiir Blends mit
50...60wt¥% PEQ angegeben.

Tab. 18 Thermische Charakterisierung von Triblockcopolymer-~Homo-

polymerblends
1) 1)
Probe Tm’max AHm, Gdd “Odd
K J/g %
D1 100wt% ABA-IV b + O, 5wt PEOQ) 324,6 85 42
D2 100wt% ABA-IV b + 2wt¥% PEOQ) 327,9 83 41
D3 100wt% ABA-IV b + Swt% PEOz) 327,2 88 43
D4 100wt% ABA-IV b + 10wt% PEOzJ 326,8 177 87
50wt® PMMA + 50wt% PEOs) 335, 1 1004) 49#)
45wt PMMA + 55wt¥% PEO 3354) 110 54
40wt?% PMMA + 80wt¥ PEO 334,86 121 59

1) Schmelzenthalpie pro hinzugemischtes PEQ bzw. Kristallisa-
tionsgrad pro hinzugemischtes PEO

2} Anteile PEO auf 100 Gewichtsanteile des Blockcopolymeren

3} Molmasse Jje 10000 g/mol

4} Herte durch lineare Interpolation

Aus den Werten der Tab. 18 wird deutlich, daB fir einen hinzuge-
mischten PREO-Anteil < 5wt¥ im wesentlichen nur das Homo-PEO aus-
krigtallisiert (Gesamtanteil PEQO in den Mischungen etwa
50...55wt¥%). Das PEQO in den Blockcopolyneren sorgt dafiir, daB fiur
das Homo-PEQO eine "scheinbare” PEO-Konzentration von etwa 50wt¥
und eine damit verbundenen Glastemperaturverringderung (gegeniliber
dem PMMA) des Systems wirksam wird. Bei weiter steigendem PEO-
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Anteil sollte aber zussatzlich auch eine Induzierung der Kri-
stallisation des Blockcorolymeren (siehe den hohen Kristallisa-
tionsgrad der Probe D4} auftreten. Rine so hohe Lamellendicke wie
im PREO/PMMA-Blend kann aber im Homo-PREO/Blockcopolymerblend (aus
den Schmelztemperaturen ersichtlich) nicht erreicht werden, was
asuf die deringe Beweglichkeit der Blockcopolymerkette zuriickfihr-
bar ist. '

thnliche Untersuchungen wurden auch im System PEO/PTBMA ausge-
filhrt. Zum Einsatz kamen die Blockeopolymere ha 213 T und ah 172,
die teilweise bzw. ausschlieBlich Tieftemperaturkristallisation
urm  240...250 K aufweigsen. Die Molmasse des hinzugemischten PEOs
betrug etwa 4000 g/mol. (ha 213 T: 3 x (3500 g/mol - 3B00 g/mocl),
ah 172: 2000 g/mol - 12600 g/mol}. Die Ergebnisse sind in Abb. 61
und in Tab. 19 und 20 zusammendestellt.

cplig KT

(100 -XIwt%% ha 213T + Xwt% PEO (100-X)wt% ha 172 + Xwt% PEQ
0 T T T T T T T T T o T T T T T T T T T T
230 270 310 350 390 230 270 310 350 390
T ikl . Tkl
(100-X)wt% ha 213T + Xwt% PEO (100-X)wi% ha 172 + Xwt% PEO

cplUg”'K]
cplig'K ]

1 T
230 270 310 350 390 ‘

Abb. 81 Kristallisations- und Phasenverhalten von ha 213 T/PEO-
und sh 172/PEO-Blends

Trotz des Hinzumischens von Homo-PEO treten keine weiteren Kri-
stallisationspeaks (filr reines Homo-PEQO um 310 K} auf., Im Fall
der ha 213 T/PEO-Mischung wird die Kristallisationsenthalpie des
Peaks bei 285 K (heterodene Keimbildung) mit stsidendem PEO-




Zugatz vergroBert und die Peaklage verschiebt sich zu héheren
Temperaturen. Die Kristallisationsenthalpie des Peaks bei 250 K
{(homogene Keimbildung) erhdht sich dagegen nur unbedeutend, die
Peaklage verschiebt sich nur um etwa 2,5 K gegeniiber dem der he-
terogenen Keimbildung, der sich um etwa 9 K veraschiebt. In der
ah 172/PEO-Mischung tritt ebenfalls eine VergrbBerung der Kri-
stallisationsenthalpie, aber keine VergrdBerund der Kristallisa-
tionstemperatur auf.

Tab. 19 Thermische Charakterisierung von ha 213 T/PEO-Blends

A) 1)
Probe TC1,m0X Aﬂc4 ‘ Tcz,mm AHCZ
K J/g K J/g
100wt haZli3T 249,06 7,54 282,5 29,1
98wt¥% ha2l3T + 2wt% PEQ 250,3 7,79 282,8 33,7
9bwt¥ haZl3T + 5wt% PEO 251, 7 5, 36 2856, 1 47,8
g0wt¥ haZl13T + 10wt¥ PEO 2h2,1 7,62 281,58 44,7
1)
K nm J/g %
100wt¥ haZ13T 318,0 1,87 52,4 -
98wt% haZ13T + 2wt¥ PRO 318,9 2,02 57,9 110
gbwtd haZi3T + 5wt¥ PEO 322,3 2,286 68,5 171
80wt% haZl13T + 10wt% PED 324,8 2,58 87,1 77

1} SchmelzwBrme je Probengesamtmasse
2} Kristallisationsgrad des hinzugemischten PEQO (bei konstant an-—
genommenery Kristallisationsgrad von ha 213 T)

Daraus folgt, daB das hinzugemischte PEQ keine eigene Phase aus-—
bildet, sondern Bestandteil der PEO-Domsnen wird. Am Beispiel des
ha 213 T/PEO-Blends erkennt man an der Zunahwme der Kristallisa-
tionsenthalpie, daf es im wesentlichen in die grdBten bestehenden
DomBnen eingelagert wird, denn die heterogene Keimbildung erfolgt
in den gr&Beren Dom¥nen. Die erhdhten Kristallisationstempera-
turen wiesen auf eine Aufweitung der PEO-Domine mit zunehmenden
Anteil =zugemischten PEOs hin.

Durch die Zumischung kommt es in beiden Systemen zZu erhShten
Schmelztemperaturen und, damit verbunden, 2zu grdBeren Lamellen-
dicken (Anstieg um etwa 35% bzw. 25% bei einer Zumischung von
10wt?% PEO zu ha 213 T bzw. ah 172). Die erhdhte Schmelztemperatur
weist somit auf erhdhte Kristallperfektion (weniger Faltungen




z.B.) hin, eine Zunahme der PEQ-Domdne erscheint mdglich.

Tab. 20 Thermische Charskterisierung von ah 172/PRO-Blends

2) 2) 3)

Probe Tclma)( AHC Tm'max ].lam AHm dadd
K J/g K ¢1i1] J/e p:3

A

100wt ah 172 239,6 6,9 311,8 1,49 | 12,4 -
98wt% ah 172 + 2wt% PEO | 238,3 5,4 313,77 1,59 | 13,8 386
95wt% ah 172 + Hwt% PRDO | 238,9 8,2 314,86 1,64 | 17,6 B2
90wt% ah 172 + 10wt¥% PEO | 239,5 9,1 318,1 1,87 19,4 35

Y oo x 45%

1
2y Schumelz— und Kristallizationsenthalpie je Probengesamtmasse
3

—— en

Kristallisationsgrad des hinzugemischten PED unter der Annah-
me, daB das Diblockeopolymere ah 172 keinen vergrtferten Kri-
stallisationsgrad aufwelist

Fiir das Blend ah 172/PEQ findet man einen Kristallisationsgrad
fiir das hinzugemischte PEO in derselben GroBenordnung wie dem des
Diblockeopolyvmeren (etwa o« = 45%). Dasm bedeutet, daB diese musdiz-
liche Kristallisation im wesentlichen auf die des zugemischten
FEOs zuriickzufiihren ist. Filir dieses hinzugemischte PRO gelten an-
sonst aufgrund der Tatsache, daB es Bestandteil der PREO-Domdne
ist, dieselben Bedingungen wie fiir die Kristallisation des Di-
blockecopolymeren.

Im Fall des Blends ha 213 T/PEQ findet man einen Kristallisa-
tionsgrad, der, wenn er nur auf das hinzugenischte PED bezogen
wird, zu groB ist (zum Teil iiber 100%). Das bedeutet, daf zusditz-
lich zur Kristallisation des PED auch esine Kristallisationsindu-
zierung insbesondere der in der Probe ha 213 T enthaltenen Di-
blockprecursoren und Homo-PED auftreten muB. Dabei besteht aller-
dings in dieszer Probe auch die Mtglichkeit, daBl es (unter Umstan-
den durch die weitere Zugabe von Homo-PED) beim Abdampfen aus der
THF-Lésung zu Fraktionierungseffekten in der mehrkomponentigen
Probe ha 213 T kommen kann. Aus den Kristallisationsenthalpien
kann abgeschitzt werden, daB die Probe ha 213 T etwa 30wt% Homo-
PEO enthalten kinnte.

Die hohe Beweglichkeit des Homo-PEQ (aufdrund der freien Ketten-
enden) ist die Voraussetzung dafilr, daB es ohne weiteres in ent-
sprechende Domsnen eingebettet wird und zu einer erhthten Kri-
stallperfektion beitragen kann.

97




8.8. Unterschiede bei der Strukturbildung fir die Kristallisation
aus der Schmelze und aus der verdinnten L&sung

Wie aus Abb. 62 ersichtlich ist, kénnen mittels TEM im Falle der
Domznenbildung bzw. Kristallisation aus der verdinnten Lsung
lamellare Domdnenstrukturen beobachtet werden. Fiir die Kristalli-
sation aus der Schmelze (Tempertemperatur in der Schmelze T=403K,
das ist oberhalb der Glastemperatur des PTBMA) konnen solche
Strukturen nicht beobachtet werden. Es sind zwar Strukturen er-—
kennbar, jedoch rihren sie aufgrund ihrer GroBe (siehe MaBstab)
nicht von Domsnenstrukturen her.

Bei der Kristallisation aus der Schmelze ergeben sich keine so
ausgepragten groBriumlichen Domanenstrukturen. Dafl Domdnenstruk-
turen aber tatsschlich vorhanden sind, beweisen die Réntgenklein-
winkelstreukurven.

Die Ausgbildung weitrsumiger Domdnenstrukturen in der Lsung ist
aufgrund der in der L8sung flexibleren Polymerketten und weiterer
Reduzierung der Glastemperatur des Polymer-Losungsmittel-Systems
mdglich.

— 240 nm  (a) b 550 nm (b}

Abb. 62 (a} TEM-Aufnahme fiir ah 1682, Kristallisation aus der
Losung, Film aus THF/Ethanol (V/V = 1/1}, Kontrastierung
mit Hatriumreinekat Na[Cr(SCN}4(NH3)2J (Kontrastierung
deg PEO}; (b)) TEM-Aufnahme fiir aha 161, Kristallisation
aus der Schmelze, Kontrastierung mit Hydrazin/0s04 (Kon-
trastierung degs PTBMAY; (a) aus /147/
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9. Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit beschreibt physikalische Untersuchunden an
Blends und Blockecopolymeren der Systeme PEO/PTBMA und PEO/PMMA.
Einerseits sollen Mbglichkeiten zur Stoffcharakterisierung und
andererseits das Kristallisations- und Phasenverhalten in amorph-
kristallinen Blockcopolymeren unterschiedlicher Struktur be-
aschrieben werden. Das PED stellt die kristalline Kowmponente dar,
PMMA und PTBMA sind weitgehend amorph.

Die untersuchten Polymere wurden anionisch polymerisiert. Die
PEO/PTBMA-Blockcopolymere welisen degenitber den PREO/PMMA-Blockeco-
polymeren eine iibersichtlichere Struktur auf, da durch den Ein-
satz von TBMA der Anteil von Nebenreaktionen, die an der Car-
bonylgrupre ansetzen, stark vermindert werden kann. 2um weiteren
wird dadurch auch die Synthese komplizierter aufgebsuter Multi-
blockeopolymere miglich.

In beiden Blockeopolymersystemen kann eine starke Strukturabhsn-
gigkeit des Kristallisations- und Schmelzverhaltens beobachtet
werden. Dabeil ztellt der PRO-Anteil nicht den einzigen Parameter
dar, sondern die Blockstruktur, das Vorhandensein freier PEO-En-
den sowie die PolymervertriBglichkeit stellen ebenso wichtige Ein-
fluBgriBen dar.

Das Vorhandensein eines freien PREO-Blocks am Blockcopolymerket-
tenende fihrt in jedem Falle zu erhohten Schmelz- und Kristalli-
sationstemperaturen sowie erhthter Kristallinitdt. Unabhingig von
weiteren Parametern zeight der Einflu freier PEO-Kettenenden, dald
groBumafBztibliche Bewegungen des PED z.B. fiir das Lamellendicken-
wachstum (Durchziehen der PED-Ketten durch den Kristall)} und die
Ausbildung der Domsnen im Fall der PEO/PTBMA-Blockeopnlymere
wichtig sind. Der AbschluB der Blockeoopolymerkette mit amorphen
Blscken fihrt auf jeden Fall zu einer Einschrankung des Kristall-
dickenwachstums bzw. zZu geringerer Kristallperfektion, was in
verringerter Kristallinitidt zum Ausdruck kommt.

In Substanzen writ deringer Kristallinitst fihrt der Zusatz von
geringen Mengen Homo-PEQO =zu Dbetradchtlichen Anderungen der
Schmelzenthalpie, dabei ist der Zuwachs weitgehend auf die Kri-
stallisation des zugemischten PEO zurideckfilhrbar, eine (zusidtz-
liche) Induzierung der Kristallisation des ansonst nicht oder nur
geringfigig kristallisationsfshigen Polymers kann ebenso mdglich

sein.
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Obwohl MMA und TBMA formelmsBig shnlich sind, unterscheiden sich
die OSysteme PEO/PMMA und PEQ/PTBMA jedoch wesentlich: Die Ab-
schirmung der Carbonylgruppe durch die tert.-Butylgruppe fihrt
nicht nur zu weniger Nebenreaktionen bei der Synthese, sondern
auch zur Unvertrsdglichkeit im System PEO/PTBMA. Das System
PEO/PMMA gilt als vertraglich, Jjedoch zeigen Tieftemperaturkri-
stallisationsexperimente, dafl unterhalb 300 K eine Entmischung
auftritt (UCST-Verhalten). Die Unvertrsdglichkeit des Systems
PEO/PTBMA findet man sowohl in der Schmelze als auch in der
unterkihlten Schmelze (SAXS-Untersuchungen in der Schmelze, Kri-
stallisationsverhalten, filir Blockcopolymere typische DomBnenan-
ordnungen (TEM)).

Im vertraglichen System PEO/PMMA wird die Kristallisation des PEO
durch Verdinnung mit PMMA-Segmenten behindert. Die Mdglichkeit
des Ausfalls kristallisationsfshiger PEO-Segmente aus der
Mischung sinkt mit fallendem PEO-Anteil. Desweiteren sinkt die
Beweglichkeit der Polymersegmente mit der mit steigendem PMMA-
Anteil steidenden Glastemperatur des Systems. Damit sinken sowohl
die Keimbildungs- und Wachstumsgeschwindigkeiten. Mit zunehmenden
PMMA-Anteil (maximal 40wt¥%) geht die heterogene in homogene Keim-
bildung Uber, bis die Kristallisation im Kiihllauf bei mehr als
40wt¥% PMMA aussetzt. Bei weiter steigendem PMMA-Anteil kann eine
Kristallisation im Heizlauf (nach Temperung bei 220K) beobachtet
werden, mit steigendem PMMA-Anteil steigt dann auch die Kristal-
lisationstemperatur, bis dann bei einem Anteil von mehr als 70wt%
die Kristallisation ganz aussetzt (die Systemglastemperatur ilber-
steigt dann die Temperaturlage des Maximums der sekundsren bzw.
heterogenen Keimbildung). In P(MMA-b-EO-b-MMA)}-Triblockecopolyme-
ren liegen diese beiden Grenzen bereits bei 20wt¥ bzw. 50wt% PEO,
d.h. die verringerte Beweglichkeit der Blockcopolymerkette ver-
ringert die Wahrscheinlichkeit, daRB kristallisationsfshige PEO-
Segmente aus der Mischung ausfallen, und behindert die mit der
Kristallisation einhergehende (partielle) Phasentrennung. Das we-
sentlich verbesserte Keimbildungs- und Kristallisationsverhalten
bei tiefen Temperaturen (um 240 K) sowohl bei Blends als auch bei
Blockcopolymeren setzt eine (partielle) Phasentrennung in der
amorprhen Mischphase (UCST-Verhalten)} voraus. Die Schmelztempera-
tur ist im System PEO/PMMA in erster Linie von der PEO-(Block-)-
'~ Molmasse abhingig.

Die Kristallisation im unvertrsglichen System PEO/PTBMA wird im
Fall der Blockecopolymere durch die Domsnenbildung bestimmt. Dabei
kann davon ausgedanden werden, daB die DomBnenbildung bereits in
der Schmelze erfolgt (aus Griinden der Molekiilbeweglichkeit ober-
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halb der Glastemperatur des PTBMA)} und daf nshezw Gleichdewichts-
dimensionen des (dann} amorph-amorrhen Blockecopolymers erreicht
werden. Bei der anschlieBenden Abkilhlung wund Kristallisation
bilden sich amorph-kristalline Lamellenstrukturen in den PEO-
Domsnen, die qualitativ denen im Bulk-Polymer entsprechen. Die
kristalline Schicht ist etwa proportional dem KnBuelradius baw.
der Wurzel aus dem Polymerisationsgrad des PEO-Segnments. Dennoch
wird die kristalline Schichtdicke stark vom Polymerisationsgrad
des amorprhen PTBMA bestimmt. Im Falle der P(EO-b-TBMA)-Diblock-
copolymeren wurde die GrdRe der kristallinen Lamellen zu

0,1 -0,2%

1lqm ~ ZEO ZTBMA

bestimmt, wobei Zgy und Zrgmy die Polymerisationsgrade der FPEO-
bzw. PTBMA-Segmente sind. Die Anzahl der kristallinen Schichten
in der PEO-Domidne nimmt mit wachsendem PEO-Polymerisationsgrad
zu. Bel der Kristallisation aus der Schmelze ist aufdrund der ge-
ringen Molekillbeweglichkeit (insbesondere des PTBMA)} eine Annghe-
rung an das thermodynamische Glejchgewicht nicht mdglich.

Die Verknilpfung mit (kurzen} PTBMA-Blécken fihrt zu einer ver-—
stirkten Moglichkeit der heterogenen Keimbildung aufgrund der
vergrbfBerten materialfremden Grenzflichen (PEO/PTBMA-Phasengren-
ze) gedeniiber Homo-PED. Eine weitere VergrdBerung der FPTBMA-
Blbcke flihrt jedoch zu einer splirbaren Verringerung der Kristall-
wachstunsgeschwindigkeit. Als Ursache kbnnen verringerte PEO-Do-
menendrdBe und die geringere Mobilitst der in der Nshe der Block-
verkiipfungsstelle gelegenen PEO-Segmente angesehen werden.

Aus den Thermogrammen ist nach einer Analyse mit den Formeln fir
die Teumperaturabhingigkeit der kritischen KeimgrbRe (siehe Ab-
schnitt 2) und der der Lamellendicke (Thomsonformel (2.27)) er-
sichtlich, daB die Kristallisationstemperatur bzw. die kritische
Lamellendicke von der DomBnengrtBe bestimmt werden. Bei Unter-
schreitung einer bestimmten PEQ-DonmdnengriBe tritt ein (sprung-
artiger) Ubergang von einer Kristallisation um bzw. ilber 290 K zu
einer bei Temperaturen unter 270 K oder ein Auftreten beider Kri-
stallisationsformen auf. Der damit verbundene Ubergang von hete-
rogener zu homogener Keimbildung tritt auf, weil mit zunehmender
Reduzierung der kritischen Keimgrtfe bzw. Kristallisationstempe-
ratur das Temperaturgebiet fir die heterodene Keimbildung unter-
schritten wird. Bei weiterer Verringerung der PREO-Blocklange
(unter etwa 2000 g/mol) setzt die Kristallisation vollstsndig
aufgrund =zu kleiner Domsnen oder fehlender Dom@nenbildung aus.
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Durch Temperung 186t sich keine (zussdtzliche) Kristallisation er-
reichen.

Die Bestimmung der Gleichgewichtsschmelztemperatur nach der
Methode von Hoffuan und Weeks bzw. die Berechnung der dazugehd-
rigen Lamellendicke nach der Thomsongleichung gestattet aber auch
eine extrapolative Beschreibuﬁg des Gleichgewichtszustandes der
PEO-Domane.

80 konnte am Beispiel der Diblockcopolymere gezeigt werden, daB
sich im Gleichgewicht ein- oder zweilagige kristalline Schichten
je PREO-Domene ausbilden wiirden. Der Ubergang zu zweilagigen
Schichten ist obérhalb der kritischen Entanglementmolumasse des
PEO =zu beobachten. Die PEQO-Dominen bzw. -Lamellen lassen sich
dann mit folgender Proportionalitst beschreiben:

09F £0,08 (0,53t 0,19)
dre0 “liam ™~ Zeo TBMA

Das entspricht im Rahmen der Mefgenauigkeit denn theoretischen
Voraussagen von DiMarzioc 125/ bzw. Whitmore und Noolandi /1268/
fiir die Abhdngigkeit der kristallinen Domsne (Exponenten bei
DiMarzio 1 bzw. -0,333 und bei Whitmore 1 bzw. -0,417). Der Kri-
stallisationsgrad ist » 80%. Die Anzahl der Kettenfaltunden (um
10} ist jedoch drbBer als vorausgesagt. Dennoch kann (auch aus
obiger Formel) ausgesasgt werden, daB die Anzahl der Kettenfal-
tungen nicht vom Polymerisationsdrad des PREO-Segments, sondern
nur von dem des PTBMA-Segments abhsangt.

Der AbschluB eines Blockecopolymers wahlweise mit einem (kristal-
linen} PEQ- oder (amorphen} PTBMA-Block ist deutlich sowochl an
dern Nichtgleichgewichts—~ als auch den GleichgewichtsgrdBen er-—
kennbar. Ein freier PEO-Endblock fihrt zu erhbthten Kristallisa-
tions—- und Schmelztemperaturen bzw. -enthalpien, zu erhthtem Kri-
stallisationsgrad, zu erhbthten Wachstumsgeschwindigkeiten und zu
einer wenider gefalteten Gleichgewichtsstruktur. Ein Gestreckt-
kettenkristall wird jJedoch in keinem Fall (auBer Homo-PEQ)} er-
reicht. Daraus wird die Bedeutung freier PEO-Kettenenden fir
langreichweitige Kettenbewegungen deutlich.

‘Die Kristallisation in amorph-kristallinen Blockcopolymeren er-
folgt  anfénglich in einer amorph—amorphen Domdnenstruktur, d.h.
die kristallinen Lamellen haben die GroBenordnung eines Polymer-
knguels. Um zu DombnengrdBen proportional dewm Polymerisabtionsgrad
des kristallinen Segments zu gelangen, sind ebenfalls langreibh—
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weitige Kebtbtenbewegungen notid.

h

Die Schmelzenthalpie bzw. der Kristallisabtionsgrad reaglieren sehr
enpfindlich auf die Kristallperfektion. So konnte gezeigt werden,
dafl selbst der Initistor Cumylkalium an einem PEO-Blockende =zu
einer Behinderung des Kristallwachstums fihrt.

Bei der Mischung von Homo~-PEO mit PEO-PTBMA-Blockeopolymeren wird
das Homo-PRED in die (grdf3ten) PEO-Domsnen eindelagert (zunindest
filr den Fall, dafl die Moluasse des Homo-PEO kleiner oder etwa
gleich der der PEO-Blocke im Blockecopolymeren ist). Die Domdne
kann dadurch sufdeweitet werden, was an erhdhten EKristallisa-
tions- und Schmelztemperaturen ersichtlich ist. Die VergroBerung
der kristallinen Lamellendicke erreicht etwa 30% bei einer Zugabe
von etwa 10wi¥% Homo-PEO. Der Kristallisationsgrad des zugemisch-
ten PREO liegt im Bereich oder Uber dem des im  Blockecopolymeren
enthaltenen PEQ. Aus technologischem Interesse sollien welbter—
fiihrend auch Homopolymer-Blockcopolymer-Blends mit 10...100 wtX
Homopolymeranteil untersucht werden.

Bei der Kristallisation aus der Schmelze entstehen keine hochge—
ordneten PEO/PTBMA-Domsnenstrukturen bzw. Domsnen umit scharfen
Domsnengrenzen. Aus den SAXS-Untersuchungen lassen sich unter
Umstsnden auch noch Informationen sur Gestalt der PEO/PTBMA-
Grenzschicht wund eine Abschitzung der Anzahl der streuenden
Schichten dewinnen.

Falls die Kristallisation des PED fiir spezielle Anwendungsfille
(z.B. Festkérperelektrolytanwendungen wmit PEO als hydrophiler
Substanz) stérend ist, 50 erreicht man das im Fall PEO/PMMA
(vertrigliche Polyvmere)} durch den Einsatz eines geringen PEO-
Anteils (¢ 30wt%), die Nutzung von Blockeopolymeren ist dazu
nicht unbedingt erforderlich, verstsrkt jedoch diese Wirkung.
Allerdings kann eine geringe Kristallinitst durch langes Tempern
{(bel tiefen Temperaturen: nicht susdeschlossen werden. Im Falle
von PEO/PTBMA-Rlockeopolymeren (unvertrigliche Polymere)} geniigt
es, ausreichend kurze PEO-Begmente (¢ 2000 g/mol) einzusetzen.

At BchiuB sollen noch die Moglichkeiten zur Charakterisierung
anhand oben beschriebener Ergebnisse erlisutert werden.

Wenn die D3C-Messungen auch keinen direkten Zugang zur KlBrung
der Blockstruktur geben konnen, so sind mit ihnen jedoch Kontrol-
len mtglich. Schuelz- und Kristallisationstemperaturen hingen im
Fall PEO/PTBMA stark von den Blocklsngen sowchl der PRO- als auch
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der PTBMA-Blécke, von der Struktur (Di-, Tri- und
Multiblockeopolymere) und Zusammensetzung ab. Eine Unterscheidung
zwischen Blockeopolymeren und Blend ist im Regelfall gdegeben. Zum
weiteren sei hier auf die starke Empfindlichkeit auch des Kri-
stallisationsgrades insbesondere auf Struktur und Zusammensetzung
hingewiesen. ‘

In einigen Fallen ist ez auch mdglich, =z.B. die 3Bchmelztemperatur
vor: Diblockecopolymeren vorasuszusagen und somit eine Uberpriifung
der Zusammensetzung eines Blockecopolymers vorzunehmen. Flir ah-
Diblockeopolymere wurde folgender Zusammenhsng erhalten:

o b2,3K -
Tm=Tm—zoll’1z"0:f7 Tm= 342/7K
EO “TBMA

In Blockecopolymeren mit zu erwartender geringer Kristallinitsat
188t sich in vielen Fsllen in der Probe enthaltenes PRO einfach
nachweisen.

Die Ergebnisse aus gravimetrischen Messungen und kombinierter
Dichte- und Kristallisationsgradbestimmung lassen den Schluf3 zu,
dal sowohl aus gravimetrischen Untersuchungen an PEQO/PTBMA-Block-
copolymeren (aufdrund der Freisetzung von Isobuten aus dem PTBMA)
als sauch aus kombinierter Dichte- und Schmelzenthalpiebestimmung
(pro Probengesamimasse) die Information Uber die Blockeopolymer-
bzvw. Blendzusammensetzung Hewonnen werden kann.
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Legende zu Anlage 1 und Anlage 5

1y O Polyvuerisationsumsatz
ME Anzahl der Monomereinheiten
TBMA cale. berechneter TBMA-Anteil
TBMA IR aus IR-Messungen bestimmter TBMA-Anteil (aus
Ext}nktionskoeffizient der Carbonylbande 1717
o)

2} RBinseitig sequentielle Polymerisation
1. M,: 2 x PEO-Blicke
2. M,: PTBMA-Mittelblock

3} hah 181 vernetzt
8 Initiatoren

CK Cumylkalium

DPMIK Diphenyluethylkalium

PPMLi Diphenyimethyllithium

Kaxk Dimeres o«-Methylistyrylkalium
NK Naphthalenkalium

.
S

CH,OK mit Kronenether [18] K-6 (1:1)

[
~t

CH,OK

CH;-0-CH,CH,0K (Kalium-Z-Methoxyethoxid)

~J D
et

—t

CH, -O-CH, CHp0K; Sternverknipfung mit Trichlorphenylsilan
¥ M, des zuletzt angefilgten Blockes

D deuteriertes PEO

8) My = U Mp calc

10} My, = U, M

1 ®n1,cale ¥ UM,

n,calc

Aufgrund der langsamen EO-Polymerisation ist Mp = U Mp,calc,

It Falle des TBMA ist der Uusatz nur ein MaB fiir den TBMA-
Anteil, es tritt eine drofle Molmassenverteilung auf (d.h.
auch M, grifler als Mn, cale mbglich}.

Charakterisierungsmethoden

Fir einige Homo- und Blockeopolymere gibt es mehrere Molmassen-
angaben, die von unterschiedlichen Charakterisiesrungsmethoden
stammen. In solchen FHllen wurden SEC-Ergebnisse angefithrt, die
restlichen Ergebnisse kBrmen /147/ entnonmen werdern.

SEC Size-Exclusion—-Chromstographie. In THF bei 298 K in Shodex-
Kolonnen (Fa. Knauer), Eichung wmit P3-Standards

NMR Mp-Bestimmung durch Endgrurpenanalyse mit "H-NMR

ul Yiskosimetrische Molmassenbestimmung (filr Homo-PEQ), nach
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Peuscher /151/ in Benzen bei 298 K

VPO Dampfdruckosmose (fir Homo- und Blockcopolymere), in Toluen
bei 310...323 K (Fa. Knauer)

08 Membranosmose am Membranosmometer HP 502 (Fa. Hewlett-
Packard) mit Membranen S+5-08 (Fa. Schleicher und Schiill),
Porendurchmesser 5...10 nm, in Cyclochexan bei 333 K

OH Bestimmung der Anzahl der Hydroxylgruppen durch Reaktion mit
Essidgsaureanhydrid

Die Molmassenangaben konnen stsdsrker abweichen als dies aus den
Tabellen ersichtlich ist. Die Bestimmung der Molmasse insbeson-
dere der Blockcopolymeren ist mit den aufgefiihrten Methoden nicht
mit der erforderlichen Genauigkeit mdglich. Einziger Anhaltspunkt
flir die Ubereinstimmung zwischen den kalkulierten und den realen
Molmassen ist die Bestimmung des PTBMA-Anteils iiber IR-Messungden.

Aufgrund der geringen Geschwindigkeit bei der PEO-Polymerisation
muf3 gerade im Falle hoher PEO-Molmassen (> 10 000 g/mol) mit ge-
ringeren realen PEO-Molmassen gerechnet werden (siehe auch Abb.
44 auf Seite 75 und Abb. 46 auf Seite 77).

Die in der Dissertation vorgenommenen Berechnungen wurden anhand
der kalkulierten Molmassen vorgenommen. Da der MolmasseneinfluB
von PEO- und PTBMA-Blocklange auf Lamellen- und Domsnendicken
unterschiedlich ist, kdnnte eine falsche Molmassenkorrektur zu
noch gréBeren Fehlern beitragen.
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Anlage 3

Anlage 1 genannten Proben

1n

der

-

1gierung

Theruische Charakter

6L L'YVL  €f€EE 0°¢2E| 8‘fL  g'cyz g*z6e  Légy 2CLE ofsLe | ofare gL BU | &€
- - - - - - - - - - - 220 o2 Lyog 96l U | ¢
A [ A S L A {4 BAY) Levve vov2 ¥ige 0*YLE  bfoLe| €fg2¢ 6GL By | ¢¢
- - - - - - - - - - - 600 2L &€€ GGl u | 2¢
89 Oty @fcef  LéL2E| 2¢L G6€2 0‘9ve g2 9‘¥0€  K°90€ | €¢l2€ PSL BO | LE
- - - - - - - - - - - oL‘o 2L 9€g ¥sL 9| Of
- - - ~ - - - - - - - oL‘o v ¢ge £6L U | 62
- - - - - - - - - - - 2o 0f 94¢ 26l uj g2
€7 LYLE 9fL2E  O'hLE - - - AR 49 0‘L6e  ¥00€ | 8'sec Yyl eueq | L2
L2 0‘2L  9°0€E€  0‘9ge - - - ¢ H & H & S tyL gey | 92
b L9€  P6LE 2CLLE| V2L o¥*€Ge  obflge z2éby HO‘282 HL*LG2 | LésLE b¥L ®g | G2
- ~ - - - - - - - - - 20 9L P¥E vyl u | p2
6 Lf92  9Ze¢  L*LLE]| 96°0 g8¢gre 6262 gtte 0*00€ 9‘z0¢ | tvfdec gvL uBy | €2
LE 26 gfLLE  gfgog - - - Lécg Sl L*ele | 69LE OoviL yeys | 22
29 ¥*0s  L'g2€  ¥C02¢ - - - 2Ly 2Y0€  €fL0€ | 2fseg ovL eue | L2
€ Légh  g‘cLE Pvegof - - - 104 76l 8‘tge | 0°LLE o¥L ue | 02
Ly LeefL gf62€ ¢f2zE - - - 9¢02L 7°20€  v¢90€ | O°‘LEE orL ® | 6L
LE €L%0 Lerge 9fgeg - - - & ¢ & gfoce afL =y | gL
- - - - - - - - - - - 820 9L 8¢ gfL | LL
G 69 Lf2€€  2fgeE] Peg £écve iz6e 942 LesLe  2fgLe | €ezge LEL Bu | o
- - - - - - - - - - - 9L‘0  OL L&E LEL U | 6L
L80L LfLOL CGEE 0°fLEg - - - 0°64 8°9LE  PUALE | LEGEE 9€L BY | ¥L
- - - - - - - - - - - L2¢0 0oL z2g¢ 9€L 9 | €L
{96 886 AVEC L'z - - - ¥4¢6 £CLE  2%9LE | 2f¥ee ¢cL eu | 2L
- - - -, - - - - - - - Le‘o  of g9¢ SeL 9| Lt
gL G'GZL KYLEEC  Ffge( - - - 8‘6LL 0LLE  LYLE | Pz€g ¥€L usy | OL
YL oviLeL  SfYEE pezgg - - - LghL 82LE  8'9LE | 2¥EE L e |6
&6LL LLYL GfEEE €fg2¢ - - - 840t réLo€  soLE | Lfbeg €EL Uy | 8
YL PLGL GfPEEC pegee - - - LéarL 82LE  8°9LE | 2¥€E €L e |l
L9 988 92 9‘ge¢ - - - 6¢L8 2CLE £°9LE | efcfE 2¢L uey | g
¥L 6°0aL £°¢EE 2¢eC - - - 24LhL 2CLE L9l | stsEe 2€L B | ¢
6L 0°6GL L*9€E GO - - - O*¥sL 9‘0LE  L*VLE | 8°GEE 9ZL/q2L/vzL ' | ¥
LL 6*¥EL  L*P2€  6°GLE - - - 64L2L 0fL0E  L*Y0E | 0°ceg 6LL B¢
9L 9GqL  LLEE LPeE - - - GégalL L'VYLE  6sLe | 9fleg LLL ele
9L G*vGL 2flEC Gezgg - - - gLyl 2CLE PELLE | 0¢kEE oL B L
b % 3/ b} b1 3/r X b1 8/¢ ' b b we/e A b
w 7 Ma . qu Nma.sa no.aa womv N.ms.wo_a no.mo_H _\omq xew! _\oa uo¢ _\oa x.mmM,wa moq maq me aqoag | say

126




LOL + LYE€C | 09 8°90L  6°82€ ¢'ca2g - - - A'00L  2°90E  2°60E| 2'k2E €glL uey | G
_0‘veEcs| 6L O0°p¥L  8f2¢f  Ll2E - - - 9°C¥L  8¢90¢  €OLE| LUbEE Zgl yey | )
8¢ + 0°0EE | 26 L9L Zgélee 2fuig - - - G'69 g¢l6c  9‘CoE|. 8seg LgL uBY | €L
0°G + £2€€ | 86 0°Gk PL2€ €fiL2€ - -~ - 406 G'G0€  9'80f! 8‘l2t o8t uey | 2
¥9 LS¥LL  G*ozf tbrfzeg - - - L¢SCL  €°60f  G°gof| €92t 6LL UBY | LL
LeGEE 2L LSPL  0‘CEE  B892¢ - - - LELEL  €°20€ G°LOE] 9°¢gg PgL~6LL B | OL
- - - - - - - - - - - Y€t0 0z SLE 9LL T8 | 89
- - - - - - - - - - - - 820 02 9lf GLL UB | L9
LeC + Lf8€E | 96 g‘ol £C0€E €62 - - - L*L9 YEVLE  €LLE|  gf2€E ¥LL UB | 99
05 g‘zlL 2LLE 9'YogE] YL 9°6€2  0°GPe - - - - gL‘0 02 ¢€LE 2LL "B | 9
- 8L L6GL  9°€€E  Lfee(C - - - SYEGL 8°LOE  ACLLE| GUEEE cLL/2iL ®
2C T 9'g€C | 9 8‘es 0'vee 9¢92¢ - - - 2%¢g LéoLe  efvuLE| ¢fleg LLL UB | £9
¥l X 2feye | 99 £CLOL  6°VEC Lfpet - - - g‘LOL  6°2LE  Pi9LE| LeEE OLL e | 29
9L ¥ 9%g€€ | 86 €°0L 6¢62€ g‘cet - - - €449 7e90€  Le2LE| 6CLEC 69L "B | L9
€C + 0°VeEC | 99 9°sth 64L2E G‘z2E - - - g'ch 0‘60€ V2Ll 2'0€¢ 891 e | 09
2L F Lee |l 6 646l 9°LLE 2°OLE - - - gL L¢9g2  9‘0s2| GL2E| VL0  vL  &6g€ L9L UB | 46
88 G°68 2e0LE veceg - - - L¢¥8 6690€ 2CLLE| 8°GEE 69l 9By | g4
_ 66 9GS YELEE  LéGeE - - - €494 LY60E  9°CLE| PrLEe 9L BUB | GG
L2 * 9*VEE | 65 6°LS vegeg €fLeg - - - 6465 LY60E  6f2LE| GPEE €9L ue | 26
gc + 2'2vE | 8L vfgcl  tgEf  Litee - - - g‘2aL  LfZLE  2fLLE| OfsEE €94 B LG
268 698 GGEf Lg2f | £°LL o*gvz  Lf9qz 2°¢¢9 6°PLE  @‘sLe | Lfogfg 29L Ue | 04
_ YL LOGL  2fgEf  L*PEE - - - £iChi 3¢€LE 2‘glLe 2éece cgL ® | g
2C F GELEC 199 L6l 6°82¢ Lfeg - - - 8¢cL g4c0f  G‘B0C | YEvEE L9t BUBU® | g¥
8% ¥ £482¢ | LG 1496 2fzee 0‘LLE - - - 2fes gfl6z  L*00€ | 9‘feE L9L uBye | L
L2 + L'6EE | LL 9‘P6 LOEE  £fhee - - - 268 LYLOE  6'OLE | 9°¥EE L9L =yuv | 9%
€2 ¥ gf22€ |06 Vst 2gLe 6oL - - - G¢9t 2062 2'962 | 6°02¢ Lol ue | ¥
€CEC=t 08 L*6GL  G*'€CE  LiB2C - - - 296L  L°OLE  Oo°FLE | ofofg LgL = | ¥t
L9 ¥¢ 9¢¢€2¢ 8*LLf - - - 64LS gfehe  LheZ | €£'€z€ 09L ueyey | £y
69 299 L6G2€  L6LE - - - LéL9 8962 0°‘€OE| LOfE 09l ®uey | 2%
66 0°‘OF PeeLE  LEELE - - - 2LE 5062 0‘vhe | ve2et 09l yey { Lt
RGOL LYOL  2°0€E €°v2g | 02 core  bieve 6406 9¢L0€  S'OLE| €4¢ge 09L ®BY | OF
- - - - - - - - - - - GE'0  ¥2  BGE 09L U { 6€
- - - - - - - - - - - €20 8L 6¥€ 6GL U | 8E
LL 8'¢L 6482 £'F2€ | £9 €652 9fL9e 80 0‘60¢ gf2lLE | Lfgeg LSL 'u | LE
- - - - - - - - - - - 6€°0 LE o8€ LGL 9| 9f
b % B/r P b4 e b b1 3 b} b b A/8/0 A X
£ 3 [3 [ ' L4 6
v T MB » E,mq Xeu E& uo Es Nomq XBm No,H uo Noe romq xBw roa o _\oa NmMmMa moq maq ma sqoag | *ag

127




JNBTTYNY WT UOT4BSITTBISTIY o)

JNBTZTSH WY UOT1BSITTEISTIY H

8/r ggL = "gv x

044 S31I3TI91Nap (a)

¥9 2°h9  6*G2E  PALE - - - LéLS 209z zf9ge| Leuge I 6Lz uB| 46

L9 0‘c9 £°¥2€ 9‘LLE - - - ¥¢9¢ Yive2 9062 | &gt GLe ue| gg

L9 $*l9 PfLeE FiqLg SL=s  g‘vse L¢L92 0€= 9‘lgz 0‘262| 9‘L2¢ I TLe Bu| LG

9L 9°9L  G'€2€ G*gif ~ - - 9¢L. G962  GfLOE| tereg L2 B9 96

66 LGS 2ZBLE 0°gof G2 = Lf0ge  €fls2 GL=  6°Fge  0°¢e2| GL2€ I €12 'eu| 66

96 Lf9¢  Lfgzf 8fg0OE GL=  C*262  tvps2 Oc= 0°Ce2  2°6pk2| 0°ceg €12 8| v6

- - - - - - - - - - - G€0 gL 9Lf 2l u| €6

- - - - - - - - - - - 220 0z Gt¢ I Lig 8| 26

- - - - - - - - - - - Y20 0z bef LL2 BY | LG

- - - - - - - - - - - 0€'0 ¥l 6sf €02 4| gg

- - - - - - - 02‘0 gL o0z¢ 66L T} Lg

8L L'vvL Gf vmm g4gef - - - 78EL 6 Sm € _\_\m 1 ¢mm (a) Let 2| +g

oLl 8%9€  S92C 26LE| ¥vfoz 7LE2  2¢¢hz GY9g 6L0E  2fLLEl 0‘92€| LL0 oz LsE (@) 96L ue | €g

X687 66l gfgec o°czE - - - L2l 9cog  Lflog| z2c2¢E (@) sl UB | 2g

€9 6'65  Pgef grieg - - - 966 LOLOE  LiLLE| €fuee (@) v6L U= | L8

G'C F GCPE| 6L SCOSL  9°GEC €fLee - - - VEVL  €0LLE 9fcie | LeLge €6l ue | og
G'E * £°92¢| 85 2°C€  G22f gsLf - - - geLe €°L0€  9¢v0¢ 9flze | 80'0 €L isg 26L we | &L
92 + 9‘92¢| 85 ¥22  6°9LE GOLE | L9*‘O G'9v2  9‘0se  tsl 606 0°Gh2| 9‘BLE] e0‘0 SL Lgf L6L ue | gl
- - - - - - - - - - - - £€0 02 12 gL ul Ll
2G ¥ 0'CEEl QL €°LEL €0€E 2%ge¢ - - - 9%czL  LfsOof  €Ys0f| sfugg gL uey | 91

A % 3/¢r X p'| /e b 'S 3/ X b A A3/r N b

w7 WE x qu Nwﬂ.sm_ no.ﬂe Nom< N.ma.moa no.mos _\omq hma._\oe uo._\oe umwmma dyp waq ma. eqoIg | *ay

128




Anlage 4

034 U93YOSTWAINZ S8p pPRIFSUOTIBSTITTBISTIY PPE,,

. (yuwesal) 0gd of pesdsUCTIEBSITTBASTIY  »
JURTZTSH WT UOTIBSTITBASTIY  H

(*dzop TawTg wINIag) L~-0SA (L

erung der Blends (Anlage 2)

isi

Thermische Charskter

19 Va4 G'6L  LUBLE 6°OLE| L6 G6ES  Léghe - - - - Lo SL vst ® €L ue| 62
26 0% LLL  9fvLE 9°LoE| 2¢g 6°8€2  Lpp2 - - - - 800 4L Lef B 2Ly He| g2
9¢ 14 6°CL  L*CLE 8°90E| P9 £égfe  cche - - - - 80‘0 6 28t B LLY yB| L2
Ly 7421 8‘LLE 2Gof| 6°9 9'6€c  Licye - - - - 90°0 Ol 6LE ® OLY UB| 92
Ll 09 ¥4L9  LP2E€ 9f€LEl 9¢L 24262 9%g42 L't G'Lez  G6fce2| Lz B (0¥ IBU| 62
oLL 9 L¢89 2°22¢ 6C2LEl P9 LéLeZ  0%6S2 9Ly Lage  Y'Lee| GfL2g B 20% I®u| 2
oLl 49 ¥4LG  8‘6LE 2‘OLE| 8°L €062 v'lee  Lt€ Li2ge  0‘6g2| G*eet ® LOY I®U]| €2
LG 626 0fgLe 9fLof | SfL 9‘6tZ  2‘g%e L‘G2 G282 G062| 9°6LE ® 00V I®u| 22
- - - - - - - - - - - €€°0 9L 98¢ q 0Lg 8| L2
S - R T R T HE
- - - - - - - - - - - g2 a 805 = | 6L
- - - - - - - - - - - 02*0 02 L€ q L0S ®B| 8L
oL ¢£8°L 0*'veEE 0fLEE - - - §9%¢ He‘tef HB‘CLE| vEvee 262 q 906 ®| LL
6t 206 CfEEf 9fp2¢ - - - O‘by HE‘€82 HE‘Clz| LGEE| GO0 02 982 q 60S B | 91
65 L2,  8°2€f g‘let - - - 0°6S  HL*LGZ HS9‘LP2 | 9°¥¢€€ a v0g ® 1 6L
oL 6001 O*GEE 9°LEE - - - L28 6G6e  bicog| 6fvEE a €0s = | ¥
Sl 8422l €°GEC  YELEE - - ~ GELL 8°20€  Y*ROE| 8fYEC q 206 ®| €L
LL gieyl  Livee  gloee - - - 6LEL  6°LOE 2'g0€ | Lgec aq 105 B[ 2L
18 8G9l 8f9Ef G2¢E - - - 9¢6GL  LCLLE  PGLE| Zf9€€ (L L22 q 006 B} LL
6€ G0l 6°lL2E 8YLE - - - 26 G'9g2  L'ssz| &°22¢| €L0 4L g9¢€ q 60¢€ = | 0L
LL EfLPL POLEE €°¢€C - - - €99€L  L*FLE  8fLLE| 0°eEE Y 80¢ Bl 6
L8 €e2€L  S°9€E 9z - - - 2Lzl 2*tie e‘lie| LilEE Yy Lof 8|8
28 802L 0f9cf  LELEeC - - - 2'9LL  0fCLE  L*SLE| LEstfg U 90¢€ ® L
g8 G¢LOL 09t Poge - - - L¢00L  Lf2LE  0'9LE| 9fefE v G0f 819
06 L26  9¢PEE  sfg2€ - - - €68 9“LLE  B'YLE | Lis€f q ¥0€ B (| &
v6 8%9L  L*€Ef Légeg - - - 0*€l LizLe  gf'qlLe | e'‘ete| 800 LL 9LE €o¢ B | ¥
¥6 89¢  L‘2€E€ PGeg - - - 1A% 2f2Le  0fGqLe| visEf| 80'0 8L PLE q20€ ®|€
o] Gf0¢  2°L2€ L6lE - - - yog 6680  €'2LE| L*LEE] OL‘O 8L +9€ q LoE B |2
9% 66 2'zee  Le2ig - - - 9‘s PLOE  €°90€ | PELEE| LL*O 22 29€ 9 00¢ 2| L
% % /¢ p: b 3/r b1 bt 3r b A1 X e/ A %
ppB8,, . qu MmE.Ea no.aa Nomq N&E.Noa moswoe romq Hms.voa uo.voe Nmmwma dye wsv we aqoag | sax

129




T 8FBIuUY 9uats usFunasqnelay

0 0N
W @ vivL  gflec - c Ly -1
RN - - ce LS - 0dA 00€2L ,
~ 8 - 00¢ 86 e : 00l }
2 8¢ - 81 ¢ 00
(L €6 ) 0006 - LS
N - . 2 [ 30 A
g ‘ o 00002 I-av| 62
Sc - OEg | & 0005 XD q III-AV| b2
- - - - Let 0 ‘ A II-av| €2
i) .w - - 8LE 0 £2éL - 0%S 0 T0d0OH30T0 10~
5.4 - - —— £ g 0000L| - FATVId=0Rd
ER N T O I W 3= |
- _ - - Y=
g 5 - - - sge | 0 g 0FS  000LL ooL  oo0ot) - _ Yimd | L2
i ¥ - - N 0 - - - L 00002 | - - 10 BOY-VINZ
— soc| o | upt z 0oL ooooL{ - o e e
ANEY b= W “0F 0oL 00 - SH-VRRL | 6L
S 009¢ oL | - - D ePN-YI
o ooL 000+ _ H d| st
: : B oo |
av ooL - VI~V | 9L
o €UCSL  LécEE pe oot N - Vi
e 84661 o.mmm PiEke Jrez) oo -] - - - - & (L) a
4 veGEL G gLe 0oL - N - - 00002 — 2
Q Y4 LECOE 00 - - 000LS — - m. 000C2 o ITA=YEY | L ol
@w 709l g4¢ ‘ - - - - - - ¢ (L) ooooz 9N M IA-vEY | YL
< €egfL L* mm 9. LLE ooL - - - é 00002 e ALmvey €L
A Gi1GL .m € s.0Le ooL - B ¢ 0000L N mHHH|<m< ZL
LiLyL w.mmm 8.80¢ 0oL o Z - - ) II-vav | LL
- veLvL L glELe 00L - - - - ¢ (1) 00002 | Ly -
3 see  sfere | zee i - - ¢ 00002 B _I-vgY| OL
W 8L ¢ oov - - M SN 0008y - Z & 0000l I ® IIIXAY |6
& 9L  v*¥eg gcLE 122 0oL 0dS 0062¢ - - Nm 200006 Ww MMHHNIm< 2
>~ ‘ - - 0000€ XI-gY | L
) eler LiEE £hoc | oez oot I %8s 0025 - N X 9-08d | 9
¢ LE i - - Z 0005
o SeS3L pecec celoe |ees| oor| - | - - : Dol 8 0 99| e % hoas | &
= - - N - 0 -04d
5 W 0095 - - B el v X0 £-03d m
+ 00L 000§ - 2-0ad | 2
- o A ¥ " L=08d | L
- - %y
w N o xemén —_— % 555
& xBW* Tou/3 q
H I wo 3 | oma, | w m |se3 % Tow/ s % Ton/3
WR a ~dxs‘sag‘u — / (r)
3
rA:1¢4 ur aqoxg Iy




*/asslL/ °T® 38 yauoq uI (b
*(/a96L/ wnmdnommv uspunyad UOTIBSTTTBISTIY apans ¥ O€Z T8q UTW 02 uoA j3TazZiadma], IaUTs yoey (€
*¥00f = & Taq (Sunas3er) Junaadme], Iyep 2/| yoBY (2
*3I38TZNPSI Tow/3 QQ002 JnB UeSUNYONSISLU[) IoI21ToM puni3d my *usqsIaFue TouW/3 Q000G Mz /GGL/ pum /®9¥L/ Ul SEsEeuTouNoOoTI-0Hd (v
G  2'2€€  ¥*lez| vee L6 - L6 - é 000L x2| & (L) 00002 | 2% N 9 ITA-vav| OF
- - - 04 - L - & 0000L x2| 00002 AN q TA-YEV | 6€
082 | 9‘L9 ¢g2E - L2z 08 - €6 - & 0082 x2| & (L) 00002 | €¥ N A-vEY| 8¢
YR YN 0000L
AmOMN 2y L Sﬁrmm - oge 0% - 06 0EJ UMN O000LS & 0000L x2| ¢ (L) oooo2 ! ov AN q AT=-vEV | LE
LiLe ‘C0‘0€E Lf962 S6 - 66 - & 00§  x2| ¢ 00002 | 24 N a4 IIT-vg¥| 9¢
g¢GEL  Gfgef %6 - L - é& 062  x2| 0000 | LA I q IT-vav| S€
092 | [0S Gfgeg - £ee L9 - 56 - & 0008 x2} & (L) oo0OOZ | tv qN a I=-ygv| b€
TOd0O00Tq TIL=YRNI~0ad— VN
£e8L 2o o‘oge | €22 L9 - €6 - & oo00L | ¢ 00002 0 q IIIX-4V| €€
66 Lfce - Lz2 119 - %6 - é 00002 | & 0000L X0 q ITY-dv| 2€
Légl Ggtgeg - 09 - 96 - ¢ 000Y I 00039 A0 X-9Y¥ | LE
VIIE S9N 0000L
L66  L‘2EE  Lfghe | Yz €8 - 88 0Fd MAN 0008Y é 0000L | ¢ &00009 q o) a XI-9¥ | of
> P T 6LE €e - 14 - i 000% bA 00sL 0 a IITA-Gv | 62
Liezt r.mmm gLog 98 - ooL - ¢ 0092 é 0005 L h:fo] IIA-9Y | 82
vi9 e v2¢ - 1514 - V6 - é 000vY | ¢ 0000 p: o} IA-GY | L2
9. A 749 - az2 114 - 0oL SO0 00067 ¢ ooozz | ¢ 00002 1) A-gY | 92
i g/r q ¥ ! % % Tow/d % Tow/3 % Tow/3 ()
3 . [ 3 [3 [ 4 3 3
ze Emv XBW Ea xeu oe me 0ad,, nz\as mo&b dxa‘sagd nE gmb YN ns omma 03 us czog a1 sqoxg | *ay

131




e 6
58/

ppB‘m

ag
1

319UYD8JI9q B9Z}BSNZ S9p 9SSBWIWBESN INB atdTeRyquazTamyog 214
sgsewimess3dusqorg of atdreysuszyamyog Emﬂ
L zueisqng %3i# QOL NZ 2 Zu®4sqNg 238Sny (2

/asgL/ *Te 318 ujmoq utr (1

Anl

«©
<
L]
.
z
B gL £eqlL 0*le¢ - 8a g + a XI-4v| ,00L q AI=-¥EY | 92
m L 6i€e gt6ze - La 2+ A YI-Gv | 00l q AI~vEY | G2
o 6:S 6iLL Li6ze - 9q g + Q ITA-YEY (500L q AI-YEY | b2
g2 2ts vigee - Ga z + q ITA-VEY (z00L q AI-VEV | €2
= L8 JALYAR 8¢92¢ - ¥a oL + 9-03g | (2S00l Q AT-vEY | 22
m 154 Lelg ANKAS - €a 5 + 9-08d | (S00L q AI-vEVY | L2
wm Ly 2ics m”Rm - 2a z + 9-0ad | ,00L Q AI-vEY | O2
n 2P 2¢Ge 9¢ye¢ - - Sm.o + 9-0Fd (300 Q AI-vEY | 6L
vicL Lieze  vose 2 %: 2 Q xI-4v | 8L o
=] 8°L9 LVEE  6fL0E LL eqd 62 B2Y-VRNd L B AI-VEY | LL o
ot g£eLec - 2¢€2 oY 09 BLLY~VANd (014 £-03d | 9L -
m ceLee - 9€e gL 1 B9N-VRI SL 2=-08d | 6L
S gtoce - 194 Le €L BCY~VARI Le 2=0Ed | L
b3 2éoEE - 062 G2 GlL BYI~VRNd G2 L-08d | €1
—~ Z20CE  s°2le | vse Sy 19 BLY-¥7id 24 €-08d | 2L
[ 208 8°29L  29€f  2hLE ocoL oLo - - 0oL 2=0dd | LL
g°LL Z2ehl  Gf9fE  gcog 06 60 oL B¢ L~YANg 06 2=04d | OL
£2L GeLLL  8'¥EE  cfLof 08 80 02 B L=-YNRG 08 2=0%d | 6
869 L66 L'GEL  Lf¢ge oL LD o€ B¢ L~V oL 2-03d | 8
LGS L¢L9 €'2€C  6°8l2 C9 90 oV BC L ~¥WRI 09 2=0qd | L
6&2 9‘6¥ 406 62€€E - 08 %] 05 B¢ L -YRRI 0% 2-03d | 9
¢ge GL 2zl 62EC - ov 0 09 BE L~YNRd (017 2=03d | &
6L AR L2Zeg - ot €0 oL BE L=-VIAG of 2=-0ad | ¥
- - - - 62€ 02 20 08 BE L-YRd o2 2~0ad | €
- - - - Log oL %) 06 BE L =VWRI oL 2-03d | 2
- - - - L8E 0 00 ooL B¢ L-YIAd - -1t
pit % 3/ 3/r it | b %38 (L) %M %am
Ng | Peeiodd, ppsfw.,  w,,  xew'w  xsw'o | 3. | oxq, Sunuyotazag % 2 Tteipueiseg M | TTejpumiseg | iy




Anlage 7

WAXS: PEO-Reflexe bei CukKx (A = 0, 15418 nm)

1)

Nr. Reflex 0 e Intensitst ]
berechnet genessen genessen
1 (001) 2,78° 2,7° 0, 07
2 (0021} 5,57 5,8 0,01 .
3 (0123 8,53 6,5 0, 025 6,5
" (111} 68,56
4 {100} 8,75 8,7 0, 025 6,7
" (020} 8,79
5 ¥ (021} 7,34 7,3 0, 06 7,3
B * (1103 7,56 7,5 0, 07 7,5
7 (003} 8, 37 8,3 0,01 8,3 b)
8 (022 8,80 8,9 0, 007
*k (1113 9,33 9,3
g % (120} 9,80 8,6 0,72 g,8
10 (031} 10,860 10,56 0,02 10, 55
L2 S (0237} 10,81 10,8
11 (102} 11,01 11,0 0, 08 11,05
" (1213 11,056
*k (202 11,27 11,3
12a (112} 11,52 11,86 1 11,5
K (213} 11,58
12b * (032) 11,8686 11,6
" (131} 11,68
" (014} 11,71
12¢ (212} 11,78 11,8
2 (201} 12,186 12,15
13 (211) 12,64 12,6 0, 07 12,86
14 (024} 13,14 13,1 0,125 13,1
" (222 13,20
15 * (200} 13.59 13,5 0, 09 13,5
" (040) 13.68
i8 (221} 13,98 13,9 0,05 14,0
" (113} 13,98
” (005} 14,056
17 (220} 15,25 15, 4 0, 025 15,5 b
" (201} 15, 43
18 (104} 16,21 16,3 0,02
19 (230} 17,12 17,1 0. 007
20 (202} 17,586 17,6 0,03
21 (212 17,81 18,1 0, 08
22 (203} 19,92 19,8 0,05
1y in Abb. 28
2} aus Abb. 40 in /15Ba/ bzw. Abb. 9 in /155b/
b} aus Abb., 9 in /1B5b/
¥ Reflexe auch bei Kresteva et al. 178/, Reflexe 113 (113 —--»

112 und 202 (202 --» 207) falsch indiziert
**¥ Zusktzlich aus /155/
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Sa
Qe

A klm

Acp

Monomerlsnde

Lslichkeits~
rarameter ¢

Faltungsenergie

_M%cﬂf

"Ju

Anlage 8

Physikalische Eigenschaften de=z PED

44,05 g/mol
48,08 g/mol

1,111 g/cm’

1,22...1,23 g/cn’
1,228 g/cm3

1,19 uJ/cm’
0,98 pulsem® 3

ar

1,75 ud/cm”
2,01 ud/cm?

2,09 1071 erm“

1,97 107" J¥out

260 J/cm3
233 J/cmd

205 J/g
188 J/g

0,465 nm 1
0,217 nm? 1

o N

342,7 K
(343,2+0,5 K
342, 4 K

206 K

0,799 J/g/K
35,2 J/K/uol

0,747 nm

(17,4-30,1) 10°+ J/m
1.2 kecal/mol 43

- ;09$83J10_w J
1,8 10°%° 3

4400 g/mol

6,58 1072° oxd 5

134

rrotoniertes PRO
deuteriertes PED

Alfonso /76/

/1897
Alfonso /76/

RQuinn 174/
Godovsky /1767

Vidotto 172/
Godovsky /1787

Yidotto 172/
Godovsky /1767

Mandelkern /173/
Hoffman 7177/

protoniertes PREO
Mandelkern /173/
deuteriertes PEQ

Godovsky 7176/
Godovsky /1767

Yidotto 172/
Ronmankievich /179/
Hoffman /14/
Suzuki 175/

Suzuki /1758/
Suzuki /1757

/188/

Godovsky /176/

Boffuwan /177/
Hoffman /14/

Aharoni /36/

filr g = 1,111 g/cm’




Cy /WLF/

Co /WLF/

Diffusionsko-
effizient D,

Rachstumsge—

geschwindigkeit G,

2866 cal/nol
=12, 00 kJ/mol
1500 cal/mol
=8,28 kd/mol
17,25 kJ/mol

80 K
51,6 K
6,47 107 ocmZ/s

1,15 103 m/s

23

Alfonso /76/
Hoffman /147
WLF-Konstante /33/

Alfonso /76/
HWLF-Konstante /33/

Alfonso /76/

Kovacs /207/

PEO/PDMS /198/
PEOQO/PMMA /77/
PEO/PPO /210, 211/

(a, b, B: Gittervektoren bzw. -winkel

monoklines PEQO-Gitter)

Elektronendichte
Qe,a 365 nm->
Qe,c 403 nm-3
X4, 0,4...1,1
-0,005...+0,001
0,5...0,86
[]
% 1y i
1] aobo 1/4 ab sin 8
f
bo --j/aob0

Lagenabstand (siehe Abb. 25) sind je nach Richtung entweder

1/2 b = 0,652 nm oder 1/2 a sin 8 = 0,328 nm.

2) 9. = N g Zahl e~ je Molekiil
e L Molmasse
3) o= 0,11 ya b~ ah_ /1/
o= 0,1 b sh /9/
4). Erg1t = 2 8P, T, /9/

5) y = W, (Monomer)

u
g N,
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Mn

Qa
Q¢

Monomerlange

Ldslichkeits—
parameter &

Me,cri’c

Vu o 5)

Diffusionsko-
effizient D,

Tm
isotaktisch
ataktisch

syndiotakt.

isoctatisch
ataktisch
syndiotakt.

Se,a 2

Anlage 9

Physikalische Eigenschaften PMMA und PTBMA

PMMA

100,11 g/mol

1,184 g/cmg' /76/
1,23 g/cm /188/
0,73 nm

3
(18,6...26,2) 10

~J/m® /187, 188/
30000 g/mol /76/
3 5736/

14,04 10°2°  cm
“ 2
5,87 10 cm /s /76/

433 K /180/
473 K /180/
319 K /180/
378 K /S180/
394 K 7180/
385 nm'5

FuBnoten in Anlage 8 erlsutert

PTBMA

142,19 g/mol

1,022 g/cm> /189/
3 3 ,
17,0 10" ~/J/m 7187/
/188/
_23 5
23,10 10 cm
377 K 7190/
438 K 7190/
327 K /Diss. /
380 K 7190/
338 nm's
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Anlage 10

Zunordnung der Proben in den Abb. 40 und 41
Syaten PEQO/PMMA
340 ]
& /
- X75 76)‘ 77’( 53;4 .2 N
6
Y N22 N23 %18 8|A1A377 19
330 19 104 20 a12 .
—_ NZ4 25 o7
x
S n _
320 _
T PEO— PMMA T
310 7 T T T T T T T J [ T I
220 240 260 280 300 320 340
T (K]
‘Homo-PEO A P(MMA-b-EO-b-MMA}-Triblock-
copolymere
PREO-2
ABA-I a 11 ABA IV b
PED-2 12 ABA III b
ABA IV a 13 ABA VII b
ABA 111 a '
PEO-1 x Blends
PEO-3
14 PEO-2/PMMA—-13a Q0wt%/10wt%
P(EO~-b-MMA)}-Diblockeco~ 15 PEQC-2 /PMMA-13a TOwt%/30wt®
rolymere 186 PEO-2 /PMMA-13a BOwt¥%/20wt%
17 ABA IVa/PMMA-KZ2a 71iwtd¥/28wtk
AB-IX b i8 PREO-2/PMMA-13a B8OwL% /40wt
AB VII 19 PEO-3/PMMA-K1a 45wt% /55wt
71wt¥ PEO

10
N

21
22
23
24
25

AB XIII b 20 AB IXb/PMMA-KZ2a

Kristallisation nach Keimbildung bei TN

ABA IV b

PEO-2/PMMA-13a 40wt% /60wt¥
PEO-2/PMMA-13a 50wt¥% /50wt
ABA I b

ABA V
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System PEO/PTBMA (Abhb. sieshe nichste Seite)

a: PEO-Block
h: PTBMA-Block

® Homo-PED 1 Dibvlockeorolymerprecursor
1 a 162 = als3 39 ah 215
2 a 111 40 ha 214
3 a 101 41 ha 213
4 a 12471257126
5 a 132 A hah-Triblockecopolyumere
B s 1337134
7 a 197 (deut.) 42 hah 133
8 a 172,173 43 hah 182
g a 181 44 hah 132
10 &a 179-184 45 halx 134
i1 a 140 46 hah 184
12 a 119 47 hah 185
48 hah 183
| Diblockcorpolymere 49 hah 180
. 50 hah 179
13 ah 183 51 hah 142
14 ha 1386 52 hah 181
15 ah 162 53 hah 160
16 ha 135
17 ah 170 V aha-Triblockcopolymere
18 ah 171
19 ha 156 54 aha 161
20 ha 137 55 aha 164
21 ha 155 56 aha 140
22 ah 174
23 ha 160 O 4-Blockecorolymere
24 ah 169
25 ha 157 57 haha 160
26 ah 195 (deut.) 58 shah 1861
27 ah 184 (deut.} 59 haha 144
28 ah 163 B0 ahah 140
29 ah 168
30 ha 154 U 5-Blockcopolymere
31 ah 196 (deut.)
32 ah 182 61 ahaha 161
33 ha 144 82 hahah 160
34 ah 161 :
35 ah 167 A 3Barmide sternfdruige
36 ah 191 Biockeopolymere
37 ah 140
38 ah 172 ; 63 ah 215 T

64 ha 214 T
65 ha 213 T
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Anlage 11
Heitere Meferdebnisse

I. Ergebnizge isothermer Messunden

1) 0 2 3)

Probe Tc Tm + aT n e leq + Al
K K 107%J < /cm nia
{a}y (b}

a 151 311-318 | 333,3 2,33 8,7 3,0 4,8
ah 161 283-301 | 322,5+2,3 2,98 1] 15,9 4,9 | 2,3+ 0,3- 0,2
aha 161 311-319 | 339,1+2,1 2,54 6,6 5,0|12,8+17,9- 4,7
shah 161 301-306 | 329,3+4,8 2,79 | 15,8 8,7 3,4+ 1,8- 0,9
ahaha 161 | 308-315 | 337,5+3,2 2,98 8,4 5,8 8,9+14,2- 3,4
a 163 315-322 | 342,2+2,2 2,10 4,7 4,5 )| 92,3 ~-75,2
ah 163 314-321 | 334,8+42,7 2,56 5,8 2,86 ,7+ 2,8- 1,4
sh 1867 291-298 | 321, 7+7,2 2,42 117,66 5,5 2,2+ 1,1- 0,6
ah 168 311-318 | 334,0+3,3 2,34 4,6 2,2 5,3+ 3,2- 1,5
ah 169 314-321 | 338,6+1,6 2,45 6,2 4,3 |11,2+ 7,2- 3,2
ah 170 317-323 | 343,242, 4 2,37 5,7 - -
ah 171 315-322 | 338,6+3, 2 2,08 5,8 4,0 | 11,2+40,0- 4,8
ah 174 311-317 | 338, 7+3, 1 2,42 4,2 3,1 11,5438,7- 5,0
a 179-184 | 308-314 | 335, 1 2,38 4,3 2,4 6,1
hah 180 304-311 | 332,8+5,0 2,55 110,99 bH,5 4,7+ 4,9- 1,06
hah 181 302-308 | 330,0+2,3 2,14 8,8 4,2 3,6+ 1,0- 0,7
hah 182 306-314 | 334,0 2,2 56 3,1 5,3
hah 183 305-313 | 334, 7+7,1 2,29 1 10,3 5,9 5,8+45,5- 2,7
helh 184 307-315b | 333,045, 2 2,58 6,0 2,8 4,8+ 5,5~ 1,7
ah 181 300-305 | 326,6+2,6 1,88 | 13,8 5,1 2,9+ 0,6—- 0,4
ah 192 30%5-312 | 326,3+3,5 2,086 7,1 1,9 2,8+ 0,8- 0,5
ah 183 316-324 | 343,5+3,5 2,07 3,86 - -

1} Bereich der isothermen Kristallisetion
2} oo, #aus dem Anstieg der Geraden

n A =
U RIT-To)  ahRkgT(TR-T)

Ay = 28690 J/cw; By = 0,465 nm; Tp = 170 K; €y = 6,28 kd/mol
(a) Ty = 342,7 K .
{b; anstelle Tm wurde T, gesetzt

3 Zchﬁ

leg =
9 ARS(TE-TR)
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I1. Berechnung der Lamellendickenverteilung

Probe LA{Tm) Ln Lw Lz ug
nm nm nm nm

ha 160 3,69 3,24 3,34 3,34 0, 030
hah 160 1,98 1,78 1,81 1,83 0,016
haha 160 2,862 2,31 2,38 2,45 0, 032
hahah 160 2,42 2,19 2,22 2,24 0,011
a 181 5,01 4,61 4,77 4,93 0,036
ah 161 1,88 1,76 1,79 1,82 0,018
aha 161 3,686 3,30 3,38 3,48 Q, 028
ahah 161 2,25 2,02 2,09 2,15 0, 033
ahaha 161 3,34 3,01 3,06 3,12 ~ 0,019
a 163 10,73 9,02 10,47 11,84 0, 160
ah 163 3,32 2,93 3,00 3,07 0, 025
ah 1867 1,84 1,72 1,75 1,77 0,014
ah 168 3,12 2,89 2,93 2,97 0,014
ah 169 3,860 3,13 3,22 3,31 0,029
ah 170 5,91 4,83 5,20 5,54 0,078
ah 171 5,30 4,30 4,30 5,47 0, 140
ah 172 1,486 1,43 1,45 1,486 0,011
ah 174 3,72 3,25 3,43 3,57 0, 056b
a 179-184 3,83 3,17 3,38 3,58 0, 049
hah 179 2,85 2,60 2,64 2,68 0,018
hah 180 3,02 2,69 2,74 2,79 0,018
hah 181 2,14 1,87 1,93 1,98 0,031
hah 182 4,66 3,98 4,12 4,26 0, 036
hah 183 3,34 2,94 3,01 3,08 0,024
hah 184 3,72 3,38 3,44 3,50 0, 017
ah 191 1,78 1,66 1,68 1,70 0,013
ah 192 2,28 2,11 2,13 2,186 0,012
ah 193 6,69 5,60 5,98 6,32 0, 067

Bermerkungén: aus ES V(T) 4T = ?S V(1)dl folgt
1. Definition 2°6T$ 1

T kY
2. Transformation Temperaturachse

K
Tm-T

l:
3. Transformation Warmekapazitstsachse (Dalcolmo /163/)
(T-1)2
VH)=AcP—Jn———-
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Die Thoumson-Transformation ist nichtlinear (WarmefluB propor-
tional zur Masse, aber nicht zur zZahlenmBfiigen Verteilung).
Verfahren, die nur die Transformation der Temperaturachse aus-
fihren (siehe z.B. Wlochowicz und Eder /182/) erhalten falsche

Verteilungen, die mit denen anderer Methoden nicht korrelie-
ren.

4. Weitere Definitionen (&hnlich der Definition der Molmassensn-—
gaben Mn, Mw; Mz)

__Q;liuijﬂ_ Zahlenmittel

A RVITIT
® 2
L= g o Gewichtsmittel
w Yo v dl
L = fo vy 34t Zentrifugenmittel
z 12 vii) 124l (3. Moment)
o Lw 1 Oneinheitlichkeit
L™
n

{Dalcolmo /183/).

5. Fir D3C 2¢ wurde das Progamm LAMEL entwickelt.

I11I. Dichtebestimmungen

Probe Dichte Wego X Dichte (berechn.}
g/cm3 % % g/cm?

a 101 1,199 100 76 1,200

ah 183 1,101 47,7 59 1,087

aha 161 1,135 85,2 71 ' 1,134

ahah 161 1,112 48, 4 57 1,097

ahaha 161 1,125 58,5 85 1,120

Bestimmung nach der Auftriebsmethode in Hexag
(Dichte 0, 6603 g/cm3 /(1 + 1,35 1072 (T - 187 CYy /208/). Die Pro-
ben wurden dazu in der PEQO-S8chmelze (T = 363 K) verpreBt.

Die Dichte 188t sich aus der Zusammensetzung und dem Kristallisa-—
tionsgrad vorausbestimmen. Es besteht die Mbglichkeit, aus der
Bestimmung der Dichte und der Schmelzenthalpie je Probengesamt-
masse auf die Zusammensetzung zu schlieBien.

= . 3 - 3 - 3
(QPTBMA - 1’022 g/cm ’ QPEO’a = 1’111 S/Cm ] QPEO,C = 1,228 g/cm )




. Anlage 12
Heitere Abbildundgen

h 160

2
®
3
2

ha 150

_\—\
207 pan 160 W (

haha 160

- -~
T hahah 160 7
X X
8 10 2
& & &
&
s
T K
Heoam
0 T T T T T T T T T 0 T T T T T T T T T
230 270 310 350 390 230 270 310 350 390
T IK] T (K]

Abb. 1 DSC-Kurvenverlaufe filr die Probenserie h 160...hahah 160

ah 163, T=314K

..
|

G/m 1ug's7]

0 100 200 300
tls]

Abb. 2 Reale (oben) und korrigierte (unten)} isotherme MeBkurven
fiir die Auswertung nach Avrami (siehe Abschnitt 6.2.1.)
am Beispiel der Probe ah 163

05—

v [Jg'nm™)

{ [nm]

Abb. 3 Lamellendickenverteilung fur die Proben ah 172, ah 181,
ah 192, ah 168 und ah 174 (siehe auch Anlage 11)
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T [K] 0.2 T T ¥ T
500 300 200 150 ah 171
PTITEN PRI Lo \ T
01 ¢ i
0 o
@ ah 169
[ S —_—
o £
-1 = 005t
o
[¥9]
N -053+019
o
o
_2—
0
~
o 0.02 +
o -3 T
2 e PTBMA
0 00 0 o 0.015+ . B
4 T T T T T 0.01 . . .
1 2 3 4 5 6 7 8 g 20 30 50 100 150
1000K/T Z1BMA

Abb. 4 HNMR-HRelaxationszeitverlbufe Abb. 5 Geradensusgleich fiir
fiilr die Probe h 159 (PTBMA} die Bestimmung des
im Vergleich =um PMMA /205/ Exponenten -0,53 in
Gleichung 8.10 nit
HWerten aus Tab., 10

auf 3. 82

340 T T T - T T T T

ah 1M
ah 169

B X O e

330

T (K)

320 +

310 L L . ) " s .
290 300 310 320 330 340

T (K)

Abb. 8 Hoffman-Weeks-Diagramme fiir unterschiedliche Diblockeo-
polymere (siehe asuch Tab. 10 auf §5.82)
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Zur Realisierung spezieller Eigenschaftsbilder von polymeren
Materialien filr Wissenschaft und Technik werden in zunehmenden
Mae Blockcopolymere und Homopolymer-Blockecopolyuer-Blends
eindesetzt. Dabeil nutzt man in der Regel eine Kombination un-
vertriglicher Polymere; durch die Blockverknipfung ensteht
dennoch ein im pwm-Bereich homodener Werkstoff. Das Eigen-
schaftsbild wird durch die Domdnenstruktur geprigt, die von
den Polymerisationsgraden der Polymerbldcke abhsngig ist.

Das Ziel dieser Arbeit ist, aus physikalischer Sicht Beitrige
zum Verstindnis des Schmelzkristallisations— und Phasenverhal-
tens in Blockeopolymeren mit einer kristallisierbaren Kompo-
nente (kristallin-amorphe Blockcopolymere} zu erbrinden. Zur
Yerfilgung standen Polyethylenoxid—-(PEQ}-Polymethylmethacrylat—
(PMMA) - /1/ und PEO-Poly-tert.-butylmethacrylat—(PTBMA}-Block-
copolymere /2/ unterschiedlicher Blockstruktur und Zusammen—
setzung. Dabei stellt PEO die kristallisationsfshige Komponern-—
te dar. Die PEO-PTBMA-Blockecopolymere weisen gegeniiber den
PEO-PMMA-Blockeopolymeren eine ilbersichtlichere chemische
Struktur auf, da durch den Einsatz von TBMA der Anteil von
Nebenreaktionen stark vermindert werden kann.

Aufbauend auf den Ergebnissen sollte auch die Polymeranalytik
unterstiltzt werden.

Als experimentelle Untersuchungsmethoden wurden in erster
Linie die Differential-Scanning-Kalorimetrie und die R®ntgen-
kleinwinkelstreuung eingesetzt. Zur KlBrung von Strukturfragden
wurden weiterhin mnikroskopische und Weitwinkelstreuuntersu-—
chungen vorgenommen.

Wehrend das System PEO/PMMA als vertrsglich gilt, ist das
System PEO/PTBMA in der Schmelze und in der unterkihlten
Schmelze unvertriglich. Tieftemperaturexperimente zur Kristal-
lisation im System PEQ/PMMA zeigten ein Ansteigen insbesondere
der homogenen Keiwbildungsgeschwindigkeit, =zum Teil im Tempe-
raturbereich unterhalb der Systemglastemperatur. Das deutet
auf eine Entmischung im r#umlichen Bereich um 5 nm hin (UCST-
Yerhalten).

In beiden Blockcopolymersystemen wird neben der Abhingigkeit
von der Zusammensetzung eine starke Strukturesbhsngigkeit des
Kristallisations- und Schmelzverhaltens beobachtet. Das Vor-
handensein freier PEO-Kettenenden und die Polymervertriglich-
keit stellen ebenfalls wichtige EinfluBgrtBen dar.
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Das Vorhandensein eines freien PEO-Blocks am Blockcopolymer-
kettenende fihrt in jedem Falle zu erhBhten Schmelz- und Kri-
stallisationstemperaturen sowie 2zu erhShter Kristallinit#t.
Die Existenz freier Kettenenden wirkt sich f6rderlich auf
groBmaBstabliche Kettenbewegungen aus, der AbschluB mit amor-
rhen PMMA- oder PTBMA-Bldcken bzw. mit der Initiatorgruppe
fihrt zu Einschrinkungen im Dickenwachstum bzw. 2zu geringerer
Kristallperfektion.

Im vertriglichen System PEQO/PMMA wird die Kristallisation des
PEQ durch Verdinnung mit PMMA-Segmenten behindert. Die Mdg-
lichkeit des "Ausfalls" kristallisationsfshiger PEO-Segmente
sinkt mit fallendem PEO-Anteil bzw. mit komplizierter werden-
der PEO-PMMA-Blockcopolymerstruktur.

In PEO/PMMA-Blends mit minimal 60wt¥ PEO sinkt mit wachsenden
PMMA-Anteil die Kristallisationstemperatur im Kihllauf. Damit
verbunden ist eine Zunahme homogener degdeniuber heterogener
Keimbildung. Mit weiter steigdendem PMMA-Anteil bis 70wt¥%
erfolgt die Kristallisation erst nach Temperung um 220 K im
anschliefenden Heizlauf; die Kristallisationstemperatur nimmt
mit steidendem PMMA-Anteil zu. Dieses Ergebnis steht im Ein-
klang mit den theoretischen Betrachtunden von Boon und Azcue
/3/ zur Keimbildung bzw. Kristallwachstum in verdinnten Poly-
mersystemen. Boon und Azcue bericksichtigen dabei die Wahr-
scheinlichkeit, daB die notwendige Anzahl kristalliner Sedmen-
te aus der Lsung austritt. Oberhalb 70wt¥ PMMA setzt die Kri-
stallisation danz aus, weil die Systemglastemperatur die
Schmelztemperatur Ubersteigt.

In P(MMA-b-EO-b-MMA)-Triblockcopolymeren liegen diese Grenzen
bereits bei 20wt¥% bzw. 50wt¥% PEO.

Das wesentlich verbesserte Keimbildungsverhalten bei tiefen
Temperaturen (um 240 K im Bereich der homogenen Keimbildung
des reinen PEQO) sowohl bei Blends als auch bei Blockcopoly-
meren Setzt eine (partielle) Phasentrennung in der amorphen
Mischphase voraus (UCST-Verhalten).

Die Schnelztemperatur im System PEQO/PMMA ist im wesentlichen
nur von der PEO-Molmasse abhsngig, vorausgesetzt, die Kristal-

lisationszeiten sind lang genug.

Die Kristallisation im unvertrsglichen System PEO/PTBMA wird




im Fall der Blockcopolymere durch die Dom#nenstruktur be-
stimmt, die bereits in der PEO-Schmelze vorliegt.

Bei der anschlieBenden Abkihlung und Kristallisation bilden
sich amorph-kristalline Lamellenstrukturen in den PEO-Doméinen,
die qualitativ denen im Homo-PEQ entsprechen. Mit sinkenden
PEO-Blockléngen bzw. PEO-Dom#nengr8Ben tritt bei Unterschrei-
ten einer bestimmten PEO-Blockldnge (etwa 3000 g/mol fir Di-
blockcopolymere) der Uberdang von heterogener (um 290 K) zu
homogener Keimbildung (unter 270 K) auf. Bei Unterschreiten
einer PEO-Blockmolmasse von etwa 2000 g/mol (fur Diblockeco-
polymere) setzt die Kristallisation ganz aus. Mit abnehmender
PEO-Doménengrt®e nimmt auch die maximal mdgliche kritische
KeimgrRe und damit verbunden die Kristallisationstemperatur
ab. Bei Unterschreiten einer bestimmten DomdnengrofRe ist nur
noch homogene Keimbildung m8glich, die dann bei zu kleinen
oder fehlenden DombBnen genz aussetzt.

Die GSchmelztemperatur ist ebenso wie die Kristallisationstem—
peratur von der DomdnengrdBe abhsngig. Berechnet man kritische
KeimgrbfBen und Lamellendicken (mit der Thomsonformel), so
stellt man fest, daB die Lamellendicken nur etwa zweimal so
g€rof wie die kritischen KeimgrdBen sind. Die PEO-Domdnengriie
bestimmt somit auch die Lamellendicke. :

Im Falle der P(EO-b~-TBMA}-Diblockcopolymere wurde aus den Ex—
prerimenten fir die kristalline Lamellendicke nachfolgende Be-
ziehung ermittelt:

0,41 _-0,27

Yam™ ZEo ZTBMA

dabei sind Zgo und ZTBMA die Polymerisationsgrade der ent-
sprechenden PEO- bzw. PTBMA-Sequenzen. D.h., die Dicke der
kristallinen Lamelle ist etwa proportional zZum KnBuelradius
('Vw/ir). Der vermindernde EinfluB der PTBMA-Sequenz ist aber
ebenfalls deutlich. Die Anzahl der kristallinen Schichten in
der PEO-Dom¥ne nimmt mit wachsender PEO-Blockmolmasse zu, da
die Domsnengrbfe etwa proportiocnal % 23 ist.

Die Bestimmung der Gleichgewichtsschmelztemperatur nach der
Methode von Hoffmen und Weeks /4/ bzw. die Berechnung der
dazugehdrigen Lamellendicke gestattet die extrapolative Be-
schreibung des Gleichgewichtszustandes.




10.

S0 erh#lt man folgende Beziehung fﬂ; die Lamellendicke (bzw.
PEO-DomenengrtiBe)

PEO lam EO TBMA

Das entspricht im Rahmen der MeBgenauigkeit den theoretischen
Voraussagen von DiMarzio et al. /5/ bzw. Whitmore und Nooclandi
/6/ (Exponenten bei DiMarzio et al. 1 bzw. -0,333 und bei
Whitmore et al. 1 bzw. -0,417). In die Betrachtungen zur
Freien Enerdgie gehen foldende Bestandteile ein: Die Freien
Energien der amorphen Domdne und die der kristallinen Doméne
(hauptsachlich durch die Energie filr die Kettenfaltung be-
stimmt) und Freie Energiebeitrsdgde, die die Grenzflschenenergie
und die Konformationseinschrénkungen durch die Positionierung
der Blockverkniipfungsstelle in der Phasengrenzschicht be-
schreiben. Die theoretischen Betrachtungen wurden von DiMarzio
et al. mittels Random-Walk-Statistik und die von Whitmore et
al. mittels Mean-Field-Nsherung vorgenommen.

Aus obiger Beziehung 1ist ersichtlich, daB die Anzahl der
Kettenfaltungen in erster Linie vom Polymerisationsgrad der
(amorphen) PTBMA-Sequenz abhangig ist.

Das Erreichen des Gleichgewichts ist schon aufgrund der hohen
PTBMA-Glastemperatur (335...390 K} und der damit verbundenen
gerinden Beweglichkeit des PTBMA nicht mtglich. Fur %%e Reor-
ganisation von Nichtgleichgewichtsstrukturen (~ ZEO ) Zu
Gleichgewichtsstrukturen sind landreichweitige Kettenbewegun-
gen erforderlich.

Folgende Tendenzen wurden becbachtet:

a} Mit komplizierter werdender Blockstruktur (Multiblockco-
polymere, sternfbrmide Blockcopolymere) nehmen Domsnengri-
Ben und Lamellendicken (damit verbunden Kristallisations-
und Schmelztemperaturen)} ab.

b) Ein freier PEO-Endblock fuhrt zu verdrtferten PEO-Dom#nen
und kristallinen Lamellendicken.

Die GSchmelzenthalpie pro g Schmelze bzw. der Kristallisa-
tionsgrad sind empfindlich mit der Kristallperfektion verbun-
den. Eine besonders starke Reduzierungd der Schmelzenthalpie
ist in P(TBMA-b-EO-b-TBMA)-Triblockcopolymeren zu finden.
Aber auch die Initiatorgruppe bewirkt eine Reduzierung des

5




11.

12.

Kristallisationasgredes. Ursache igt die Behinderung des La-
mellendickenwachstuns.

In Bubstanzen mit geringder Kristallinitit fuhrt der Zusatz
von geringen Mengen Homo~PEO zu betrichtlichen Anderungen der
Schmelzenthalpie pro g Schmelze. Aufgrund der hohen Mobilitsat
dieser freien PEO-Homopolymere kann der Zuwachs der Schmelz-
enthalpie auf die Kristallisation des zugemischten PEO Zu-
rilckgefihrt werden, eine Induzierung der Kristallisation der
ansonst nicht oder nur geringfigig kristallisationsfshiden
Polymersequenz kann aber nicht ausgeschlossen werden. Im
Falle der PEO-PTBMA-Blockcopolymere wird das zZugemischte
Homo-PEQ (w b 10wt%) in die (grBBten)} PEDO-DomBnen eingela-
gert.

Bezug zur Polymersnalytik:

Wenn die DSC-Messungen allein auch keinen direkten Zugang =zur
Klarung der Blockstruktur gdeben k¥nnen, so sind doch Kon-~
trollen wbglich. Schuelz- und Kristallisationstemperaturen
hiéngen stark vomn der Zusammensetzung und der chemischen
Blockstruktur ab. 8o ergibt sich z.RB. die Schmelztemperatur
fir P(EO-b-TBMA}-Diblockcopolymere zu:

. 42,3K
Tm=Tm - 50,41,-0.27
EO “TBMA

Tm = 342,7K

In Blockcopolymeren mit zu erwartender geringer Kristallini-
tat 188t sich in vielen Fallen in der Probe enthaltenes Homo-
PEO einfach nachweisen.
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