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1 Einleitung, Zielstellung und Uberblick iiber die Arbeit

1 Einleitung, Zielstellung und Uberblick Uber die Arbeit

Die an Kunststoffprodukte gestellten Anforderungen werden immer vielschichtiger, da Poly-
mere nicht mehr nur in deren typischen Einsatzgebieten sondern auch in Bereichen, die bisher
anderen Werkstoffgruppen vorbehalten waren, eingesetzt werden. Die entscheidenden Griinde
fiir diesen stetigen Zuwachs der Einsatzbereiche sind in der Entwicklung von neuen Kunst-
stoffprodukten sowie der Verbesserung der Eigenschaften von bereits vorhandenen Polymer-
systemen zu sehen. Dabei werden die Fortschritte bei der Entwicklung von neuen Polymer-
synthesen, Syntheseverfahren, Kunststoffveredelungstechniken sowie der Weiterentwicklung
bestehender bzw. Entwicklung neuerer Kunststoffverarbeitungstechniken erzielt. Beschleuni-
gend auf diesen Prozess wirken zunehmend die 6konomischen Erfordernisse bei der Herstel-
lung von industriellen Produkten fiir einen immer globaleren Markt.

Trotz der Fortschritte auf dem Gebiet der Polymersynthese werden die groften Verbesserun-
gen bei den anwendungsrelevanten Eigenschaften durch die Entwicklungen bei den Verarbei-
tungstechniken von Kunststoffen sowie durch die gezielte Herstellung von Composites und
Blends aus bestehenden Polymeren erreicht. Folglich werden nur noch wenig neue Polymer-
strukturen fiir industrielle Anwendungen zur Verfiigung gestellt. Diese Entwicklung wird
noch dadurch verstirkt, dass es durch die Herstellung von Polymermischungen und somit der
Kombination mehrerer unterschiedlicher Polymerphasen mdéglich ist, die Eigenschaften der
Polymermaterialien gezielt auf die jeweiligen Produktanforderungen einzustellen. Allerdings
birgt die Mehrphasigkeit die Gefahr einer thermodynamischen Unvertriglichkeit der ver-
schiedenen Polymerphasen. Diese Unvertraglichkeit, die mit einer schlechten Phasenkopp-
lung sowie einer Makrophasenseparation der kontraren Phasen einhergeht, flihrt zu einer Ver-
schlechterung der mechanischen Eigenschaften.

Trotz der Mehrphasigkeit von Blockcopolymeren ist der Nachteil einer schlechten Phasen-
kopplung bei dieser Polymerklasse nicht gegeben. Ausschlaggebend dafiir sind die kovalenten
Verbindungen der Homopolymerketten der verschiedenartigen Blockcopolymerphasen. Diese
Verkniipfung der unterschiedlichen Polymerketten fiihrt weiterhin dazu, dass nicht mehr eine
Makrophasenseparation, sondern eine Mikrophasenseparation der verschiedenartigen Phasen
eintritt. Blockcopolymermaterialien sind somit makroskopisch homogen und meistens trans-
parent.

Die wohlgeordneten mikrophasenseparierten Blockcopolymermorphologien werden von sehr
vielen Parametern bestimmt, {iber diese sich die mechanischen Eigenschaften der Blockcopo-

lymermaterialien kontrolliert einstellen lassen. Dadurch ist es beispielsweise mdglich, bei
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SBS Blockcopolymeren steife, polystyroldhnliche Materialien iiber hoch schlagzdhe, duktile
Polymermaterialien bis hin zu kautschukartigen Thermoplastischen Elastomeren (TPE) mit
einer Bruchdehnung von bis iiber 1000 % zu erzeugen.

In den letzten Jahrzehnten wurden bei der Aufklérung des Phasenseparations- und Deformati-
onsverhaltens von Blockcopolymeren sehr gro3e Erfolge erzielt. Deshalb werden Blockcopo-
lymere immer mehr in Bereichen, die Polymere mit einem sehr speziellen Eigenschaftsprofil
erfordern, eingesetzt. Diesem Trend steht aber die sehr teure Herstellung von Blockcopolyme-
ren entgegen. Um trotzdem den Blockcopolymeren ein sehr breites Einsatzspektrum zu
ermoglichen, werden Blockcopolymere mit viel kostengiinstigeren Homopolymeren geblen-
det.

Das Phasenseparationsverhalten von Polystyrol-Polyolefin Blockcopolymer / Homopolystyrol
Blends im Gleichgewichtszustand wurde sehr intensiv untersucht. Dabei wurden die Bereiche
fiir eine vollstindige und partielle Mischbarkeit sowie der Unmischbarkeit der Blendkompo-
nenten in Abhédngigkeit von der Blendzusammensetzung, dem Verhiltnis zwischen der
Molmasse des Homopolymers und der des Polystyrol Blockes des Blockcopolymers aufge-
zeigt. Fiir diese Untersuchungen wurden meist ,,modellhafte* Blendkomponenten, die in der
industriellen Praxis keine Bedeutung besitzen, genutzt. Auf der Seite der Polystyrol-
Polyolefin Blockcopolymere waren dies iiberwiegend lineare, wachséhnliche Diblockcopo-
lymere. Als Homopolystyrole wurden bei der liberwiegenden Zahl der Studien Homopolysty-
role, deren Molmasse weit unterhalb des fiir ein gutes mechanisches Verhalten essentiellen
Verschlaufungsmolekulargewichtes lag, verwendet.

Im Gegensatz zu den intensiven Untersuchungen zum Einfluss des Molmassenverhéltnisses
auf die Morphologieausbildung der Polystyrol-Polyolefin Blockcopolymer / Homopolystyrol
Blends sind andere molekulare Einflussfaktoren, wie beispielsweise die Blockcopolymerar-
chitektur, nur sehr begrenzt Gegenstand in wissenschaftlichen Abhandlungen.”” =¥ Dieses ist
besonders {iiberraschend, da die in der jlingeren Vergangenheit entwickelten, neuartigen
Blockcopolymere mit einer sehr komplizierten, molekularen Architektur zu Verdnderungen
des Phasenseparationsverhaltens der entsprechenden Blends mit Homopolymeren gegeniiber
den Modellsystemen fiihren. Ein weiterer Punkt, dem in der Literatur nur teilweise Aufmerk-
samkeit gewidmet wird, ist die Beeinflussung des Phasenseparationsverhaltens durch typische
Verarbeitungsprozesse der Kunststoffindustrie. So liegt beispielsweise in dem Fall der verar-
beitungsbedingten Morphologie in Abhédngigkeit von der Blendzusammensetzung und dem
Molmassenverhéltnis kein umfassendes Bild fiir Polystyrol-Polyolefin Blockcopolymer /

Homopolystyrol Blends vor.
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Wie bei dem Phasenseparationsverhalten ist die Situation auch bei den Mikromechanismen
und dem mechanischen Verhalten der Polystyrol-Polyolefin Blockcopolymer / Homopolysty-
rol Blends. Die Mehrzahl der wissenschaftlichen Arbeiten hierzu widmet sich tiberwiegend
dem Deformationsverhalten und den —mechanismen von Blends mit Gleichgewichtsmorpho-
logien. Diese, aus Losungsfilmen hergestellten, Morphologien waren auflerdem in den
meisten Féllen durch eine Makrophasenseparation der Blendkomponenten, die mit einer star-
ken Abnahme der Zihigkeit verbunden ist, charakterisiert. Aus den wenigen akademischen
Arbeiten, die sich den verarbeitungsbedingten Struktur-Eigenschafts-Beziehungen von aus-
gewihlten Polystyrol-Polyolefin Blockcopolymer / Homopolystyrol Blends annahmen, ergibt
sich zum heutigen Zeitpunkt kein umfassendes Bild iiber die Beeinflussung der Struktur-
Eigenschafts-Beziehungen dieser Blends.

Hier setzt die vorliegende Arbeit an. Ein wesentliches Ziel dieser Arbeit ist es, anhand
von ausgewahlten, zum Teil schon industriell genutzten Polystyrol-Polybutadien Blockcopo-
lymer / Homopolystyrol Blends den Einfluss der drei am meisten bei der industriellen Verar-
beitung von Polymeren verwendeten Verarbeitungstechniken — Pressen, Extrusion und
SpritzgieBen — auf das Phasenseparations- und Deformationsverhalten darzustellen. Damit
soll ein Beitrag zu einem umfassenden Bild der Struktur-Eigenschafts-Beziehungen von ver-
arbeiteten Polystyrol-Polyolefin Blockcopolymer / Homopolystyrol Blends geleistet werden.
Um dieses Ziel zu erreichen, wurden PS-PB Sternblockcopolymer / Homopolystyrol und
PS-PB Triblockcopolymer / Homopolystyrol Blends, deren Blendkomponenten zum Teil
industriell genutzt werden, fiir die vorliegende Arbeit verwendet. Die Struktur-Eigenschafts-
Beziehungen der unterschiedlich préparierten bzw. verarbeiteten Blends konnten auf Basis
von Untersuchungen mittels der Dynamisch-Mechanisch-Thermischen Analyse (DMTA), der
Raster- (REM) und Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) sowie unter der Verwen-
dung von einachsigen, quasistatischen Zugversuchen erstellt werden.

Die vorliegende Arbeit ist so aufgebaut, dass zuerst in dem Kapitel 2 ein Riickblick auf das
bekannte Phasenseparationsverhalten von Blockcopolymeren und deren Blends, welche aus
zwei Komponenten bestehen, gegeben wird. Im Kapitel 3 werden das Deformationsverhalten
und die zihigkeitsbestimmenden Deformationsmechanismen der Polymere, speziell der
nanostrukturierten Blockcopolymermaterialien, zusammenfassend gezeigt. AnschlieBend
erfolgt in dem Kapitel 4 eine detaillierte Darstellung der molekularen Besonderheiten der ver-
wendeten PS-PB Stern-, Triblockcopolymere und anionischen Polystyrole. Ebenfalls werden
in diesem Abschnitt die genutzten Praparations- bzw. Verarbeitungstechniken und die expe-

rimentellen Untersuchungemethoden néher erldutert.
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Die Darstellung und die Diskussion der Ergebnisse beginnt im Kapitel 5 mit dem komplexen
Phasenseparationsverhalten eines kommerziell genutzten, neuartigen, asymmetrischen PS-PB
Sternblockcopolymers und deren Blends mit Homopolystyrolen im Gleichgewicht. Im Rah-
men der wissenschaftlichen Auseinandersetzung mit den Gleichgewichtsmorphologien der
PS-PB Sternblockcopolymer / Homopolystyrol Blends werden in einem vereinfachten Pha-
sendiagramm die ausgebildeten Morphologien abgebildet. Das Phasendiagramm beinhaltet
auch die Morphologien, welche infolge eines fiir Blockcopolymer / Homopolymer Blends
neuartigen Phasenseparationsverhaltens ausgebildet werden. Dieses als Mischungsinduzierte
Separation bezeichnete Phasenseparationsverhalten, wird bei unterschiedlichen Blends aus
anionischen Homopolystyrol und verschiedenen Sternblockcopolymeren nachgewiesen.

Ab dem Kapitel 6 stehen ausschlieBlich die verarbeitungsinduzierten Morphologien, Mikro-
mechanismen und Deformationsverhalten von PS-PB Sternblockcopolymer / Homopolystyrol
und PS-PB Triblockcopolymer / Homopolystyrol Blends im Mittelpunkt der wissenschaftli-
chen Diskussion. So wird im Unterkapitel 6.2 die Morphologieausbildung bei verpressten
Blends aus Polystyrol und asymmetrischen PS-PB Sternblockcopolymeren in Abhdngigkeit
von der Blendzusammensetzung und dem Molmassenverhéltnis beschrieben. Dabei wird
besonders auf eine neue diskontinuierliche Morphologie, die sogenannte Tropfenmorphologie,
eingegangen. Bei der Diskussion der Morphologicausbildung dieser verpressten Blends wird
gezeigt, dass die Tropfenmorphologie und die durch Mischungsinduzierte Separation charak-
terisierten Gleichgewichtsmorphologien der Blends aus Polystyrol und asymmetrischen
PS-PB Sternblockcopolymeren auf derselben molekularen Ursache basieren.

Daran anschlieBend wird in dem gleichen Unterkapitel das Phasenseparationsverhalten von
verpressten bindren PS-PB Triblockcopolymerblends und deren Polymermischungen mit
einem kommerziell genutzten Homopolystyrol dargestellt. Hierbei wird herausgestellt, dass
die Morphologieausbildung bei diesen Blends durch die gleichen molekularen Eigenschaften,
die fiir die Mischungsinduzierte Separation als auch fiir die Tropfenmorphologie verantwort-
lich sind, bestimmt wird.

Auf das Deformationsverhalten sowie die mikromechanischen Mechanismen der in dem
Kapitel 6.2 im Fokus stehenden Blends wird in dem Kapitel 6.3 intensiv eingegangen. Bei
dieser Diskussion werden auch Ahnlichkeiten und Unterschiede zu dem mechanischen Ver-
halten und den Deformationsmechanismen von herkémmlichen Blends aufgezeigt.

Die Présentation der Ergebnisse der verarbeitungsinduzierten Morphologien, Mikromecha-
nismen und Deformationsverhalten von PS-PB Blockcopolymer / Homopolystyrol Blends

wird durch das Kapitel 7 mit der Darstellung des Einflusses der Extrusions- und Spritzguss-
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prozesse auf die Morphologicausbildung und dem Deformationsverhalten der PS-PB
Sternblockcopolymer / Homopolystyrol Blends mit der Tropfenmorphologie abgerundet.

Im letzten Kapitel dieser Arbeit, dem Kapitel 8, erfolgt eine zusammenfassende, kompakte
Darstellung der wichtigsten Ergebnisse sowie ein Ausblick auf zukiinftige Arbeiten mit ande-

ren Blockcopolymerblends.
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2 Phasenseparationsverhalten in Polymermaterialien

Aufgrund der Thematik der Arbeit und aus Griinden der Ubersichtlichkeit wird in diesem
Kapitel nur auf das Phasenseparationsverhalten von Polymeren, welche aus zwei Komponen-

ten bestehen, eingegangen.

2.1 Thermodynamik von Polymermischungen

Die Kompatibilitdt von Polymeren, d.h. die Stabilitdt der Mischbarkeit auf molekularer Ebe-

ne, wird durch die freie Gibb'sche Mischungsenthalpie AG , bestimmt:/>' - 8/

AG, =AH_-T-AS,_, 2.1)

wobei AH . die Mischungsenthalpie, AS_ die Mischungsentropie und T die absolute Tempera-

tur sind. Das thermodynamische Verhalten einer Polymermischung ist grundsatzlich durch
das Prinzip der Minimierung der freien Gibb schen Mischungsenthalpie gekennzeichnet. Fiir
die Ausbildung eines stabilen einphasigen Polymersystems mit Heterogenititen im Bereich

der molekularen statistischen Segmentldnge miissen somit die Bedingungen

4G, <0 (2.2)
und
{&AGm} 0 03)
a¢i2 T.p ‘

erfiillt sein. Infolge der Zunahme der Entropie bei einer Mischung und der damit verbundenen

positiven Werte von TAS, ist AG,, immer von der Anderung der Mischungsenthalpie abhin-

gig. Polymere bilden nur eine homogene Mischung, wenn der Beitrag der Entropie zur freien

Gibb'schen Mischungsenthalpie den der Enthalpie iibersteigt:

AH_<T-AS,_. (2.4)

Da fiir Polymere die Entropie nahezu Null ist, impliziert dies fiir eine spontane Vermischung

von Polymeren, dass AH_ immer kleiner Null sein muB.” Die fiir Polymerldsungen entwi-

/6/, /10/ -

ckelte Flory-Huggin-Theorie M die spater durch Scott und Tompa auf Polymermi-

schungen iibertragen wurde,”""' liefert mit
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48, =—k-(f-Ing +=Ing, | 2.5)
und

AHmzk.T.Zu.(Dl.(pz (26)

eine Abschitzung der Mischungsenthalpie und —entropie. Dabei sind k die Bolzmann-

Konstante, ¢, der Phasenanteil sowie N; der Polymerisationsgrad des Polymeres i und y;, der

Flory-Huggins-Wechselwirkungsparameter. Der Flory-Huggins-Wechselwirkungsparameter,
der den entropischen sowie enthalpischen Anteil an der freien Gibb'schen Mischungsenthal-

pie durch czund AT-! in der Gleichung

z, =T +p 2.7)

beriicksichtigt, hat eine umgekehrt proportionale Abhéngigkeit von der Temperatur. Weitere
Faktoren, wie die Molmasse, die Molmassenverteilung, die Segmentlédnge sowie gro3e Unter-
schiede zwischen den Monomeren, bestimmen zusitzlich den Wechselwirkungsparameter.’1¢
Sind fiir zwei Polymere die Bedingungen fiir die Ausbildung einer stabilen einphasigen
Mischung (Gleichungen (2.2)) nicht erfiillt, befindet sich das binire Blend entweder in einem
metastabilen oder instabilen thermodynamischen Zustand. Bei beiden Zusténden tritt eine
Separation der kontriren Phasen auf. Die Abb. 2-1 zeigt schematisch den Verlauf der freien
Gibb'schen Mischungsenthalpie eines bindren Polymerblends (a) sowie das resultierende Pha-
sendiagramm mit einer unteren Mischungsliicke (b). Das Phasendiagramm ist durch die Spi-
nodale und Binodale in drei Bereiche mit unterschiedlichen Mischbarkeiten, welche mit den
drei verschiedenen thermodynamischen Zustidnden korrelieren, unterteilt. Das Phasenseparati-
onsverhalten von Blends mit einer unteren Mischungsliicke wird als UCST-Verhalten (engl.
upper critical solution temperature) bezeichnet, da die Segregation zwischen den beiden Pha-
sen unterhalb einer kritischen Temperatur stattfindet. Dagegen wird das Phasenseparations-
verhalten von Polymermischungen, bei denen mit zunehmender Temperatur bei einer kriti-
schen Temperatur anstelle einer einphasigen eine zweiphasige Morphologie ausgebildet wird,
als LCST-Verhalten (engl. lower critical solution temperature) bezeichnet.

Die thermodynamischen Bedingungen fiir eine Phasenseparation, welche durch Anderungen
der Zusammensetzung, der Temperatur oder des Druckes verursacht werden kdnnen, ist gege-

ben bei der binodalen Phasenseparation durch
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024G, | 024G, |
6(0-2 = 6¢2 ’ (2'8)
bei der spinodalen Phasenseparation durch
{az AG, } o 29)
2 - ’ N

sowie bei der Phasenseparation am kritischen Punkt (Schnittpunkt zwischen Binodalen und

Spinodalen) durch

0’ AG
m =()./17/
{ o L (2.10)

Die Abb. 2-1 (c) zeigt anhand eines Phasendiagramms einer bindren Polymermischung mit
unterer Mischungsliicke (UCST-Verhalten) den schematischen Ablauf der zwei Prozesse
(binodale Entmischung und spinodale Entmischung), welche die Kinetik der Phasenseparation
bestimmen. Die binodale sowie die spinodale Entmischung laufen dabei in unterschiedlichen
Bereichen des Phasendiagramms ab. Bei der binodalen Entmischung findet die Separation in
der metastabilen Region (zwischen der Binodalen und Spinodalen) statt. Charakterisiert ist die
binodale Entmischung im Anfangsstadium durch eine langsame Ausbildung von sphérischen
Zentren mit entmischtem Material an mehreren Stellen in der homogenen einphasigen
Mischung. AnschlieBend wachsen die Zentren kontinuierlich infolge von Diffusion (Ficksche
Diffusion) und breiten sich iiber das gesamte Volumen aus. Bei der Spinodalen Entmischung
erfolgt eine spontane Separation der unterschiedlichen Phasen unterhalb der Spinodale in der
instabilen Region des Phasendiagramms. Ausgangspunkte fiir die Phasenseparation sind klei-
ne Bereiche mit Konzentrationsschwankungen, die mit der Zeit aufgrund der Diffusion der
Polymermolekiile entgegen des Konzentrationsgradienten wachsen und bikontinuierliche
Morphologien in Zwischenstadien der Phasenseparation ausbilden. Bikontinuierlich verbun-
dene Strukturen bilden sich iiblicherweise bei gehemmter spinodalen Entmischung oder beim

mechanischen Mischen von Polymeren aus./!®/

Die letzteren Polymersysteme tendieren aber
oft zu makrophasenseparierten Gleichgewichtsstrukturen (Strukturdimensionen sind grofer
1 um). Dabei hingt die genaue Dimension dieser Struktur stark von den Eigenschaften der

Grenzschicht zwischen den Blendkomponenten ab.
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Abb. 2-1: Schematische Darstellung:
a.) der freien Gibb'schen Mischungsenthalpie (AG.;) in Abhingigkeit von der Zusammensetzung bei
einer konstanten Temperatur;
b.) eines typischen Phasendiagramms mit unterer Mischungsliicke einer bindren Polymermischung;
c.) des Mechanismuses der Phasenseparation in der metastabilen (Nukleierung und Wachstum) und
instabilen (spinodaler Zerfall) Region des Phasendiagramms

2.2 Phasenseparationsverhalten in Blockcopolymeren

Bei Blockcopolymeren mit kontraren Blocken, von denen ausgewédhlte molekulare Architek-
turen in der Abbildung 2-2 dargestellt sind, ist eine Makrophasenseparation infolge der che-
mischen Verkniipfung der kontriren Monomeren zu einer Makromolekiilkette mit alternie-
renden A- und B-Segmenten verhindert. Aus diesem Grund erfolgt die Entmischung in Gro-
enordnungen von mehreren Gyrationsradien der Polymersegmente, d.h. die mikrophasense-
parierten Strukturen weisen Langperioden im Bereich von 5 — 50 nm auf. Der Gyrationsradius
eines Diblockcopolymers ist
Ry’ =Rya + Ry’ (2.11)

mit

R, =a-(%), (2.12)
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wobei a die Kuhn'sche statistische Segmentlinge und N der Polymerisationsgrad sind. Der
Ubergang vom ungeordneten Zustand einer homogenen Schmelze, bei der die Polymerkon-
formation durch eine Knduelanordnung mit statistischer Verteilung des Endpunktabstandvek-
tors gekennzeichnet ist, zu einer heterogenen Schmelze mit mikrophasenseparierten Struktu-
ren wird als ODT (engl. order-disorder transition) bezeichnet. Die Separation der Blockcopo-
lymersegmente wird dabei durch das Produkt yN bestimmt und kann ab einem kritischen
Wert von (yN)c beobachtet werden. Die Entwicklung der phasenseparierten Mikrostrukturen
der Blockcopolymere, die eine starke Abhidngigkeit von der Enthalpie, Entropie und der Tem-

peratur aufweisen, ist schematisch in der Abb. 2-3 dargestellt.

Diblockcopolymer Triblockcopolymer
Sternblockcopolymer Pfropfcopolymer

?

\,~ “ AN

S

Diblockcopolymer

Abb. 2-2: Verschiedene Architekturen bei AB Copolymeren

Wenn yN > 0 ist, wird durch verminderten Kontakt zwischen den A- und B-Segmenten in
einem A-B Diblockcopolymer die Enthalpie reduziert und eine Phasenseparation zwischen
den Komponenten ist lokal beobachtbar. Die Separation geht einher mit einer Abnahme der
Entropie, die aus den Verbindungen der Blocke an den Phasengrenzen und aus einer Stre-
ckung der Polymerketten zur Bildung einer einheitlichen Dichte resultiert. Fiir N << 10 ist
das Diblockcopolymer in einem homogenen Phasenzustand und der Entropiefaktor dominant.
Nimmt der Polymerisationsgrad N oder der Flory-Huggins-Wechselwirkungsparameter zu,
verschiebt sich das Energiegleichgewicht und fiihrt zu einer rdumlich begrenzten Verteilungs-

fluktuation in einem GrdéBenbereich des Gyrationsradius. Ein Gleichgewicht zwischen Entro-

10
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pie und Energieeffekt stellt sich fiir yN = 10 ein. Steigt yN, tritt ein Ubergang von dem unge-
ordneten Phasenzustand zu einem geordneten Phasenzustand ein. Es bilden sich mikrophasen-
separierte Strukturen aus, die eine sinusférmige Phasenverteilung mit einer schwachen Ampli-
tude aufweisen. Bei dieser Phasenseparation haben die Polymerketten eine Kndulkonformati-
on. Aufgrund der schwachen Entmischung ist die Phasengrenzschicht sehr ausgeprégt. Eine
weitere Zunahme, d.h. N >> 10, fiihrt nach dem Phaseniibergang (ODT) mit einer weiteren
Minderung der Anzahl der Kontakte zwischen den A- und B-Segmenten zu gut ausgebildeten
Phasen mit ausgepragten Phasengrenzen und stark gestreckten Polymerketten. In diesem

Bereich, weit oberhalb der Phasengrenze, dominiert der energetische Faktor.

N <<10 rN<10 rN>10 N >>10

o
b

g

> ODT -
ungeordnet | geordnet

WSL SSL
17 1 17 1F

1, | Aepmer Ouf | A= of = (PA,fW-J(PA’f--_-_--

0 0 O e
2T > <> <>

Abb. 2-3: Schematische Darstellung der Entwicklung der Mikrostruktur und der dazugehérigen Konzentrations-
profile eines symmetrischen Diblockcopolymers mit ¢ = 0.5 in Abhingigkeit von yN; basierend auf Bates'1%/

Die Phasenseparation der Blockcopolymere wird in die Bereiche der schwachen (engl. weak
segregation limit),/ 200-22/ der mittleren (engl. intermediate segregation regime) und der starken
Phasenseparation (engl. strong segregation limit) unterteilt. Die Einteilung der Phasensepara-
tion erfolgt wie nachstehend anhand der yN-Werte:'>’

e 10,495 < N < 12,5: schwache Phasenseparation (WSL),

e 15 < N <95: mittlere Phasenseparation (ISR),

e yN>100: starke Phasenseparation (SSL).
Entscheidend fiir die ausgebildeten Mikrostrukturen, deren Periodizitit (D) bzw. Langperiode

innerhalb der drei unterschiedlichen Separationsbereiche verschiedenartige Abhéngigkeiten

von der Molmasse hatten (WSL: D ~ MnO’S; ISR: D ~ Mn0’72; SSL: D ~ Mn0’66),/23/ ist neben

11
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dem Produkt yN auch die Zusammensetzung der Blockcopolymere. Ein Ubergewicht einer
der beiden Komponenten fiihrt zu einer Kriimmung der Phasengrenzschicht, wobei die in der
Minoritit vorliegende Phase sich auf der konkaven Seite der Phasengrenzschicht befindet. Je
starker die Asymmetrie der Zusammensetzung ist, umso intensiver ist die Kriimmung, die
einem zu groBen Entropieverlust infolge einer ungleichen Streckung der Ketten der Kompo-
nente zum Erhalt einer ebenen Grenzschicht entgegenwirkt. Die Kriimmung der Phasengrenz-
schicht ermoglicht den Molekiilen einen Ausgleich zwischen den unterschiedlichen Deh-
nungszustinden der beiden kontrdren Blocke. Die Morphologieausbildung erfolgt zudem
unter der Bedingung, dass die Dichten in den Blockcopolymerphasen immer denen der Ho-
mopolymere entsprechen, d.h. die Doménen der Blockcopolymere sollen eine konstant gleich-
miBige Raumausfiillung aufweisen.

Die bei der Phasenseparation von Blockcopolymeren entstehenden Morphologien sind in der
Abb. 2-4 schematisch dargestellt. Die Kugel- und die Zylindermorphologien, bei denen die in
der Minoritit befindendliche Komponente in Kugeln bzw. Zylindern eingeschlossen ist, zéh-
len neben der Lamellenmorphologie zu den von Leibler vorhergesagten ,klassischen® Mor-

120/

phologien.”” In dem Bereich des Phasendiagramms zwischen den hexagonal zylindrischen

und den lamellenféormigen Strukturen bilden sich die bikontinuierlichen OBDD (engl. ordered
bicontinious double diamond) sowie gyroid-Morphologien aus. Die Volumen der bikontinu-

ierlichen Strukturen bestehen aus Untervolumen mit einer eigenen nicht notwendigerweise

124/

uniformen Zusammensetzung.”" Bei beiden Morphologien sind die in der Minderheit vorlie-

genden Komponenten mit zwei unterschiedlichen, sich durchdringenden Netzwerken mit

variabler Dicke in den Hauptphasen eingebettet.””’

LAM

/4

_/
|

0 =/

Abb. 2-4: Morphologien (Im3m ... Kugel, HEX ... Zylinder, ... Ia3d ... gyroid, HPL ... hexagonal perforierten
Lamellen, LAM ... Lamellen)2¢/

Der Unterschied zwischen der OBDD und gyroid-Morphologie besteht darin, dass die Kanile
in den Netzwerken unterschiedlich verkniipft sind. Bei der OBDD Struktur sind die Kanéle
tetraedrisch verkniipft. Bei der gyroid-Morphologie verbinden sich die zylindrischen Domaé-

127128 D3 beide Morphologien sich in

nen der zwei enantiomorphen Netzwerke wie Triaden.
TEM-Aufnahmen hiufig durch dhnliche sogenannte “wagon wheel” Strukturen abzeichnen,

wurde in der Vergangenheit die OBDD oft mit der gyroid-Morphologie verwechselt.” Eine

12
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eindeutige Identifizierung dieser beiden komplexen Strukturen ist nur durch die Verkniipfung
von TEM- und SAXS-Untersuchungen moglich.
Neben den OBDD und gyroid-Strukturen wurden auch noch weitere ,,nicht-klassische* Mor-

phologien im WSL-Regime gefunden. So wurden bei groeren yN oberhalb der gyroid Struk-

126/, /30/, /31/

tur die hexagonal perforierten Lamellen (HPL) studiert. Diese Struktur scheint wie

/31/

die hexagonal ,,modulated” Lamellenmorphologiec (HML)*" metastabil zu sein.** Eine wei-

tere neue Morphologie ist die wurmartige Morphologie.” 31351

Die Kompatibilitdt der Blockcopolymersegmente und somit die Morphologie kann sich durch
Modifizierung der molekularen Architektur dndern. So gilt fir den kritischen Wert (yN), bei
dem phasenseparierte Strukturen ausgebildet werden, eine Abhingigkeit von der molekularen

Architektur, die allgemein wie folgt zusammengefasst werden kann*®"

(XNo)c, Blend < (XNDobT, pB < (XNo)obT, Propt < (XNopT, TRE < (XNo)oDT, STB

30
Q 2‘75 ™
—
:5: 251
= 225}
;:‘,‘:. 2.0+ bicy
;‘5 L75 ‘
T ush ¥la
1.25 ph
1.0 1 A‘
0.8 |

Abb. 2-5: Theoretisch berechnetes Phasendiagramm fiir Sternblockcopolymere mit na A-Asten und ng B-Asten
137/

im SSL

Im Speziellen bedeutet dies beispielsweise fiir Triblock- bzw. Pfropfcopolymere, dass deren
Schmelze bei einer Temperatur, bei der die Schmelze eines Diblockcopolymers infolge der
Phasenseparation heterogen ist, noch den ungeordneten Phasenzustand aufweist. Durch Ande-
rungen der molekularen Architektur treten auch Verschiebungen im Phasendiagramm in der
Art auf, dass die Phasengrenzen zwischen den Mikrostrukturen sich relativ zu N als auch zu
den Anteilen der Blockcopolymerkomponenten verschieben. Die Verdnderungen bestehen aus

einer verbesserten Stabilitét einiger Morphologien und einer VergroBerung der entsprechen-

* Blend ... Homopolymerblend; DB ... Diblockcopolymer; Propf ... Pfropfcopolymer; TRB ... Triblockcopoly-
mer; STB ... Sternblockcopolymer

13



2 Phasenseparationsverhalten in Polymermaterialien

den Zusammensetzungsfenster im Phasendiagramm. Der Phasenbereich der Morphologien auf
der kontrdren Phasendiagrammseite wird im Gegensatz dazu verkleinert. Aufgrund der Ver-
schiebungen wirken die Phasendiagramme asymmetrisch.

Milner/37/ berechnete ein theoretisches Phasendiagramm in Abhéngigkeit vom Massenanteil
und des Asymmetrieparameters & fiir den Bereich der starken Phasenseparation (siche
Abb. 2-5). Der Asymmetrieparameter beinhaltet neben dem Einfluss der molekularen Archi-
tektur auch die der Konformationsasymmetrie, welche aus dem unterschiedlichen Monomer-
volumen sowie der ungleichen Elastizitit der Polymersegmente resultiert. Definiert ist der
Asymmetrieparameter durch:

o= Tl ) (2.13)
(IA 'IB )
Dabei sind na und ng die Anzahl der Arme. |; wird mittels dem molekularen Volumen und

dem Gyrationsradius der entsprechenden Blockcopolymerkomponente i berechnet:

1 V.

—_ 1
i~ 2
R,

(2.14)

Die Entropie bestimmt, wie bei der durch die Asymmetrie der Zusammensetzung hervorgeru-
fenen Morphologiednderungen, die Verschiebung der Phasengrenzen in Abhingigkeit von der
molekularen Architektur sowie der Asymmetrie der Konformation. Die Verschiebungen der
Ubergiinge zwischen den verschiedenen Mikrostrukturen (engl. order-order transition) erfolgt
wiederum durch die Reduzierung der Streckung von Kettensegmenten des Blockcopolymers
infolge der Kriimmung der Phasengrenzschicht.

In der Abb. 2-6 ist beispielhaft die Krimmung der Phasengrenzschicht bei A;-B Pfropfcopo-
lymeren, deren A-Segmente die Halfte der Lange eines korrespondierenden lamellaren A-B
Diblockcopolymers (Abb. 2-6 (a)) aufweist, schematisch dargestellt. Um die Lamellen des
A-B Diblockcopolymers ausbilden zu kénnen und gleichzeitig die Forderung nach einer kon-
stanten Dichte zu gewihrleisten, miissten die A-Segmente des Pfropfcopolymers sehr stark
gestreckt sein (Abb. 2-6 (b)). Um diesem entropisch ungiinstigen Zustand entgegen zu wir-
ken, wird die Phasengrenzschicht entgegen der Ausrichtung der A-Segmente gekriimmt
(Abb. 2-6 (c) und (d)). Die konvexe Form der Phasengrenzschicht liefert fiir die A-Ketten
ausreichend Volumen fiir eine weniger stark gestreckte Kettenkonformation. Je mehr Arme

das Pfropfcopolymer hat, desto intensiver ist die Kriimmung der Phasengrenzschicht und die

14
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damit verbundene Verschiebung der Uberginge zwischen den verschiedenen Mikrostrukturen

(OQOT) zu hoheren B-Volumenanteilen im Phasendiagramm.

Abb. 2-6: Schematische Darstellung der A-B Verbindungspunkte an einer Phasengrenzschicht(Schema auf Basis
von et al.*¥):
a.) fiir ein lineares (2A)-B Diblockcopolymer;
b.) fiir ein A2-B Graftblockcopolymer an einer flachen Grenzschicht;
c.) fiir ein A2-B Graftblockcopolymer mit einer trifunktionalen Verbindung an einer gekriimmten Grenz-
schicht;
d.) fiir ein A2-B Graftblockcopolymer mit freiem Volumen zwischen den verzweigten Ketten an einer
gekriimmten Grenzschicht

Die Verschiebung der Phasengrenzen infolge der Asymmetrie der Konformation beruht auf
dem gleichen Effekt wie bei der Verdnderung der molekularen Struktur und erfolgt immer zu
der Komponente mit der grofleren statistischen Segmentldnge. Gleichzeitig bildet sich eine
Asymmetrie beim Phasendiagramm aus, bei der sich die Phasenbereiche der Morphologien
auf der Seite des Blocks mit der kleineren statistischen Segmentlédnge vergroBern. Die Asym-
metrie des Phasendiagramms ist umso ausgepragter, desto stirker die Asymmetrie des Block-
copolymers vorhanden ist. Die Art und Weise der Verschiebung der OOT's ist fiir Diblockco-

139/ 140/ /41/
polymere,

re/42/’ /43/ g1€10h

Triblockcopolymere,”™ Multiblockcopolymere™ "’ und fiir Sternblockcopolyme-

Bei einem A-B-A Triblockcopolymer wird die Asymmetrie des Phasendiagramms durch die
Reduzierung der starken Streckung des B-Mittelblocks hervorgerufen. Diese Streckung wird
verursacht durch die Einbindung der A-Segmente in die B-Phase. Die Asymmetrie des Pha-
sendiagramms und die damit verbundenen Unterschiede zwischen den Stabilitdtsbereichen der
einzelnen Morphologien sind sehr stark abhéngig von den Volumenanteilen der Blockcopo-
lymersegmente, die sich bei einem A,-B-A, Triblockcopolymer in dem Symmetrieparameter
T (7= Nyp'(Ny; + N A2)'1; die Werte 0 oder 1 fiir 7 entsprechen einem Diblockcopolymer)

. . 44/, /4
widerspiegeln.*- "4
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(a) (b) (d)

Abb. 2-7: Schematische Darstellung der Konfiguration (Schema auf Basis von Matsen’*):

a.) eines symmetrischen A-B-A Triblockcopolymers mit Segmenten nahe der Phasengrenzschicht;

b.) eines asymmetrischen A-B-A Triblockcopolymers mit Segmenten weit weg der Phasengrenzschicht;
c.) eines asymmetrischen A-B-A Triblockcopolymers mit A Segmenten in der B Phase;

d.) eines symmetrischen A-B-A Triblockcopolymers mit Kriimmung der Phasengrenzschicht

In der jlingeren Vergangenheit zeigte Matsen, dass bei einer Abweichung von 7= 0,5 die Ver-
schiebung der Morphologiegrenzen mit einer verdnderten Segmentverteilung verbunden ist.*"
Wie in der Abb. 2-7 dargestellt, entfernen sich die A-Segmente dabei von der Phasengrenz-
schicht, ohne gestreckt zu werden. Diese Verdnderung fiihrt nicht nur zu einer Zunahme der
Doménendimensionen, sondern auch zu einer Kriimmung der Phasengrenzschicht, da einige
der kurzen B-Segmente sich mit der A-Phase vermischen. Die Vermischung ist trotz ungiins-
tiger Wechselwirkungen zwischen den A- und B-Segmenten moglich, da eine entsprechende
Relaxation der B-Segmente diese Wechselwirkungen kompensiert. Im Vergleich zu symmet-
rischen Di- und Triblockcopolymeren ist im Allgemeinen die Langperiode der asymmetri-
schen Triblockcopolymere durch die Ausbildung einer Mischphase groler. Je kleiner die
Werte von 7 als 0,5 werden, desto starker kriimmt sich die Phasengrenzschicht in die Rich-

tung der Phase A und die Grenzen der Stabilitétsbereiche der Morphologien verschieben sich

zu grofleren Volumenanteilen der Komponente A.

Eine weitere entscheidende Rolle bei der Beeinflussung des Phasenseparationsverhaltens ei-
nes A-B Blockcopolymers durch die molekulare Architektur kommt dem Ubergang zwischen
den einzelnen Segmenten eines Blockcopolymers zu. Gegeniiber einem normalen, durch ei-
nen grofen Verteilungsgradienten gekennzeichneten Blockiibergang, fiihrt ein allméhlicher
Ubergang (engl. tapered transition) — ein sogenannter verschmierter Ubergang — zu einer Er-

héhung von ;(N./ 47" Dabei ist die Erniedrigung von Ty auf eine Minderung des effektiven

Wechselwirkungsparameters** zuriickzufiihren.

Ein allmihlicher Ubergang zwischen Blockcopolymersequenzen zieht gleichfalls eine Ver-
schiebung der Ubergiinge zwischen den verschiedenen Morphologien nach sich. So fanden
Hashimoto et al.*”> " bei Polystyrol (PS) — Polyisopren (PI) Blockcopolymeren mit einem

verschmierten Ubergang fiir eine nahezu symmetrische Verteilung der Komponenten Zylinder
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anstelle von Lamellen. Ursache fiir die Verschiebung der OOT's ist die Vermischung der
kontraren Ketten innerhalb eine Domine (engl. mixing in domain) bzw. der Phasengrenz-
schicht (engl. domain boundary mixing).”"

Fiir einen verschmierten Ubergang ist besonders eine ausgeprigte Phasengrenzschicht charak-
teristisch. Die Phasengrenzschicht wird mit einem zunehmenden Volumenanteil des ver-
schmierten Ubergangs groBer. Gleichzeitig nehmen die Dimensionen der nanostrukturierten
A- und B-Phasen eines A-B Blockcopolymers ab. Bei einem entsprechend grolen Volumen-
anteil des verschmierten Ubergangs konnte die Umwandlung der Phasengrenzschicht zu einer
dritten Phase in einem Blockcopolymer, welches aus zwei Komponenten besteht, beobachtet
werden. 5%+ /5¥

Die Kompatibilititserhohung sowie der Grad der Separation sind stark von dem Typ des ver-
schmierten Blockcopolymers abhéingig./48/ So zieht ein inverser gegeniiber einem normalen
verschmierten Ubergang eine bessere Kompatibilitit zwischen den Blocken nach sich.*
Viele statische und dynamische Eigenschaften von Polymeren sind von der Verteilung der
Kettenldnge abhidngig. So weist die Molmassenverteilung der Blockcopolymersegmente auch
einen starken Einfluss auf das Phasenseparationsverhalten auf. Dabei fiihrt eine grofle Vertei-
lung der Zusammensetzung bei einem A-B Diblockcopolymer infolge einer gro3en Molmas-
senverteilung des A-Blockes und einer gleichzeitigen engen Molmassenverteilung des
B-Blockes zu einer Beeinflussung der mikrophasenseparierten Strukturen. Dabei kann die
Beeinflussung des Phasenseparationsverhaltens so weit gehen, dass eine Makrophasensepara-
tion unterschiedlicher mikrophasenseparierter Blockcopolymerstrukturen ab einer kritischen
Molmassenverteilung beobachtet werden kann.

So bestimmte Matsushita experimentell einen Ubergang von Mikro- zu Makrophasensepara-
tion bei einem Polystyrol-Poly(2-Vinylpyridin) Diblockcopolymer aufgrund einer steigenden
Molmassenverteilung des PS-Segmentes. Der kritische Wert der Molmassenverteilung des

,8./54/

Polystyrols betrug ~ 1 Der Ubergang von Mikro- zu Makrophasenseparation scheint von

der molekularen Architektur abhéngig zu sein, da Matsushita eine kritische Molmassenvertei-
lung von 1,27 fiir ein Polystyrol-Poly(2-Vinylpyridine) Triblockcopolymer feststellte.”>’

Die groBere Tendenz der Triblockcopolymere zu der Makrophasenseparation ist vornehmlich
auf die ,,bridge* — Konformation bei den Triblockcopolymeren zuriickzufiihren, da eine gro-
Bere Molmassenverteilung besonders leicht zu einer entropisch ungiinstigen Verstreckung der
Ketten mit einer ,bridge” — Konformation fiihrt. Gegeniiber den Beobachtungen bei den

Polystyrol-Poly(2-vinylpyridine) Diblockcopolymeren von Matsushita fand aber Bendejaq et

al. trotz einer Molmassenverteilung des Polystyrols von ~ 2 bei einem Polystyrol-
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Poly(acrylsdure) Diblockcopolymer keine Makrophasenseparation, obwohl Blends mit nie-
dermolekularen Polystyrol eine Koexistenz von Lamellen- und Zylinderstrukturen aufwie-
sen./5
Die mikrophasenseparierten Strukturen der Blockcopolymere sind ebenfalls sehr stark abhin-
gig von einer Molmassenverteilung, die unterhalb des kritischen Wertes liegt. Nimmt die
Molmassenverteilung zu, so kommt es zu einer Zunahme der Strukturdimensionen.”>?” ~">%
Gleichzeitig weist ein polydisperses A-B Blockcopolymer, welches auch als eine Mischung
von A-B Blockcopolymeren mit unterschiedlich langen A-Segmenten angesehen werden
kann, eine geringere durchschnittliche Flache pro Verbindungspunkt an der Grenzschicht als
ein monodisperses A-B Blockcopolymer auf, da die ldngeren A-Segmente des polydispersen
Blockcopolymers in die Mitte der korrespondierenden Phase segregieren.””

Durch eine verstirkte Molmassenverteilung kann es bei einem konstanten Zusammenset-
zungsverhiltnis zwischen den Komponenten eines Blockcopolymers ebenfalls zu einer star-
ken Kriimmung der Phasengrenzschicht und somit zu einer Anderung der morphologischen

/581, 160/ - 162/
Struktur kommen.”""

Die Kriimmung der Phasengrenzschicht erfolgt dabei immer in
Richtung des Blockcopolymersegmentes mit der groBen Molmassenverteilung, wodurch das
Phasendiagramm zu kleineren Anteilen des entsprechenden Blockes verschoben wird. Neben
der Verschiebung des Phasendiagramms parallel zu den Volumenanteilen konnte auch eine
Verschiebung zu kleineren yN-Werten numerisch bestimmt werden.® Dabei zeigten die

Untersuchungen, dass die Mikrophasenseparation in einem polydispersen Blockcopolymer

durch den langsten Block bestimmt wird, da dieser die groBten effektiven yN-Werte aufweist.

2.3 Phasenseparationsverhalten in binaren Mischungen mit Blockcopolyme-
ren

2.3.1 (A-B)J/(A-B)g Blockcopolymerblends

Im Fall von (A-B)./(A-B)g Diblockcopolymerblends werden grundsétzlich zwei Félle bei dem
Phasenseparationsverhalten unterschieden:
e Ahnliche Zusammensetzung und unterschiedliche Molmasse,

e Ahnliche Molmasse und unterschiedliche Zusammensetzung.
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a.) Ahnliche Zusammensetzung und unterschiedliche Molmasse

Mischung aus einem langen (A-B), und einem kurzen (A-B)g Diblockcopolymer, bei denen
die Molmassen der beiden Diblockcopolymere nicht stark voneinander abweichen, weisen
einheitlich mikrophasenseparierte Strukturen der miteinander mischbaren Diblockcopolymere
auf. So sind symmetrische Diblockcopolymere (¢, = @p= 0,5) mit einem kleineren Molmas-

senverhiltnis (r =N,N4') als 5 mischbar.*"

Demgegeniiber wurde dieses charakteristi-
sche Molmassenverhiltnis bei einem asymmetrischen Diblockcopolymer mit Zylinder- bzw
Kugelmorphologien (¢, =1 - gg~ 0,7 bzw. ¢, =1 - ¢~ 0,8) bei dem Wert 2 beobachtet.*®

Die Doménen einer binidren Mischung aus stark separierten Blockcopolymeren zeigen wie bei

den Blockcopolymeren die gleiche Abhingigkeit von der Molmasse:'®”

D~M, %, (2.15)
mit
My =Xo Muo+25 M 4. (2.16)

Dabei ist M,; die Molmasse und y; die Molfraktionen der (A-B); Blockcopolymere der
Mischung (i = a, f). Die experimentell bestimmten Doméanengréflen weisen geringfiigige
Abweichungen von den theoretisch vorhergesagten Werten in der Art auf, dass das Volumen
eines mischbaren (A-B)./(A-B)g Diblockcopolymerblends grofer als das Volumen eines
Diblockcopolymers mit dquivalenter durchschnittlicher Molmasse ist.3 /6%

Mischungen von unterschiedlich langen Blockcopolymeren konnen Morphologien aufweisen,
die nach dem Zusammensetzungsverhdltnis der Blockcopolymerbestandteile nicht erwartet
werden. So beobachtete Hashimoto bei einem Blend aus einem lamellaren PS-PI Diblockco-
polymer und einem PS-PI Diblockcopolymer mit einer OBDD Morphologie nicht die fiir
einen PS-Anteil von 62 Masse-% vorhergesagte OBDD Morphologie, sondern lamellare

Strukturen.’*¥

Lamellen bildeten sich gleichfalls bei der Mischung von PS-PI Diblockcopo-
lymeren mit PS-Zylindern aus.”*” Diese Diskrepanz zwischen den vorhersehbaren und den
tatsdchlich ausgebildeten Morphologien ist auf den sogenannten ,.cosurfactant” Effekt
zurilickzufiihren.

In der Abb. 2-8 ist schematisch die Wirkungsweise des ,,cosurfactant™ Effektes am Beispiel

eines bindren Blends mit unterschiedlich langen Diblockcopolymeren dargestellt (die charak-

teristischen molekularen Eigenschaften sind in der Bildunterschrift der Abb. 2-8 angefiihrt).
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2 Phasenseparationsverhalten in Polymermaterialien

Ist die Kriimmung der Grenzschicht bei einem langen asymmetrischen (A-B), Diblock-
copolymers (Abb. 2-8 (a)) gegeniiber einer Mischung dieses Diblockcopolymers mit einem
kurzen symmetrischen (A-B)g Diblockcopolymers unveréndert, so bildet sich bei vergleichba-
rer Konformation zwischen den beiden Diblockcopolymeren und der Mischung eine extrem
inhomogene Verteilung der Segmente in der A-Phase des Blends aus (Abb. 2-8 (b)). Das
dadurch resultierende unausgefiillte Volumen in der A-Phase ist in der Abb. 2-8 durch ein X

gekennzeichnet.

Abb. 2-8: Schematische Darstellung des ,,cosurfactant Effektes bei einem (A-B),/(A-B)s Diblockcopolymer-
blend (fa, > 0,5; fap~ 0,5; N, > Np ; Nag~ Ngg; Na, > Ng,); basierend auf Hasegawa et al®:
a.) gekriimmte Phasengrenzschicht des langen asymmetrischen (A-B), Diblockcopolymers;
b.) (A-B)./(A-B)s Diblockcopolymerblend mit der original gekriimmten Phasengrenzschicht des asymmet-
rischen (A-B),, Diblockcopolymers und einer ungleichméfigen Verteilung der Segmente in der Phase A
(X markiert das resultierende nicht ausgefiillte Volumen);
c.) (A-B)«/(A-B)g Diblockcopolymerblend mit einer flachen Phasengrenzschicht und einer gleichméBigen
Verteilung der Segmente in der Phase A

Diesem thermodynamisch ungiinstigen Zustand wird durch eine Kriimmung der Grenzschicht
in Richtung der Phase mit der ungleichmiBigen Segmentverteilung und einer Anderung der
Konformation der o und  Ketten entgegengewirkt. Infolgedessen bilden sich mikrophasen-
separierte Strukturen mit einer ebenen Phasengrenzschicht und einer gleichmafligen Vertei-
lung der Segmente aus (Abb. 2-8 (c)). Dabei separieren die langen Ketten des (A-B)q
Diblockcopolymers in die Mitte der Phase A (Region M in Abb. 2-8 (c)) und die kurzen Ket-
ten des (A-B)g Diblockcopolymers zur Phasengrenzschicht (Region L in Abb. 2-8 (c))./ 701731
Die Verschiebung der Phasengrenzen durch den ,,cosurfactant™ Effekts, die der Verschiebung
des Phasendiagramms durch eine grof3ere Molmassenverteilung dhnelt, ist umso ausgeprégter

174/

je groBer r ist.”™ Demgegeniiber nimmt die Wirkung des ,,cosurfactant™ Effektes mit zuneh-

mender Temperatur ab.””

Uberschreitet das Molmassenverhiltnis einen kritischen Wert, kann eine Separation der unter-
schiedlich mikrophasenseparierten Blockcopolymere auf makroskopischer Ebene beobachtet
werden. Die mikrophasenseparierten Strukturen weisen dabei unterschiedliche Maxima in der
Verteilungskurve der Doménengréfen auf. Die Segregation von unterschiedlich dimensionier-
ten lamellaren Mikrostrukturen ist bei symmetrischen Diblockcopolymeren ab dem Wert 5

170/, 176/

experimentell nachgewiesen. Bei Mischungen aus asymmetrischen Sternblockcopoly-
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2 Phasenseparationsverhalten in Polymermaterialien

meren (@pg ~ 0,7) fand Jiang makrophasenseparierte zylindrische und wurmartige Mikro-

177/

strukturen bei einem Molmassenverhiltnis von ~ 7."" Zugleich beobachtete Hashimoto bei

asymmetrischen Diblockcopolymeren ((#pg ~ 0,7) mit einem dhnlichen r die Koexistenz

unterschiedlich groBer sphérischer Doménen infolge der Begrenzung der Makrophasensepara-
tion auf eine ,,lokale* bzw. mesoskopische Ebene, d.h. auf die GréBenordnung der mikropha-
senseparierten Strukturen.’*"

Die Makrophasenseparation resultiert aus der partiellen Mischbarkeit zwischen den Blockco-
polymeren mit einem Molmassenverhéltnis oberhalb der kritischen Molmasse. Dabei wird ein
betrachtlicher Teil des kiirzeren Blockcopolymers in den Phasen des ldngeren Blockcopoly-
mers gelost. Umgekehrt ist die Losung des langeren Blockcopolymers in den Doménen des
kiirzeren Blockcopolymers nur eingeschrankt moglich. Im Allgemeinen spricht man bei dieser
Makrophasenseparation von einer durch Mikrophasenseparation induzierten Makrophasense-
paration (engl. macrophase separation induced by microphase separation), da diese durch die
Mikrophasenseparation des ldngeren Blockcopolymers, die sich vor der Mikrophasenseparati-
on des kurzen Blockcopolymers ereignet, initiiert wird. Dabei tendiert das kurze Blockcopo-
lymer mit zunehmender Segregationsneigung aufgrund einer Temperaturabnahme oder des
Abdampfens von Losungsmittel zu der Phasengrenzschicht der mit dem lingeren Blockcopo-
lymer gemeinsam gebildeten Phase. Bei einem entsprechend grofen Molmassenverhéltnis
fiihrt dies schlieBlich zu makrophasenseparierten Domadnen mit den zuerst ungeordneten kur-
zen Blockcopolymeren. Am Ende des Prozesses bilden sich Mikrostrukturen entsprechend der

Zusammensetzung der Blockcopolymere in den makrophasenseparierten Gebieten aus.
b.) Ahnliche Molmasse und unterschiedliche Zusammensetzung

Viele theoretischen und experimentellen Arbeiten zeigen, dass durch die Mischung zweier
Blockcopolymere mit &hnlicher Molmasse aber unterschiedlicher Zusammensetzung ein
alternatives und attraktives Werkzeug zur systematischen Kontrolle der Kriimmung der Pha-

B und Spontak,”® dass diese Strategie fiir die

sengrenzschicht gegeben ist. So zeigten Zhao
Ausbildung aller Morphologien zwischen den beiden Morphologien der Blendkomponenten,
einschlieBlich der gyroid-Morphologie, genutzt werden kann. Ein wesentlicher Punkt ist
dabei, dass die Blendmorphologien in einem vergleichbaren Zusammensetzungsfenster wie
bei den Blockcopolymeren vorliegen.

Das Phasenseparationsverhalten von schwach separierten bindren Mischungen aus Diblock-
copolymeren mit dhnlicher Molmasse aber unterschiedlicher Zusammensetzung wurde von

179/

Shi und Noolandi analysiert.”” Die Abb. 2-9 zeigt schematisch einen Ausschnitt aus einem
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von Shi und Noolandi berechneten Phasendiagramm mit symmetrischer Zusammensetzung
des Blends.”” f; und f, gibt dabei den Volumenanteile der Diblockcopolymerkomponenten
wieder. Die Morphologien auf der Linie f; = f, in dem Ausschnitt entsprechen den Morpholo-
gien von Mischungen aus Diblockcopolymeren mit gleicher Zusammensetzung, d.h. den
Morphologien der ,,reinen Diblockcopolymere. Hingegen bei dem Fall f; + f, = 1 haben die
Blocke inverse Zusammensetzungen. Ist der Unterschied zwischen den beiden Blockcopoly-
meren nicht so groB3, so bildet sich eine lamellare Morphologie mit einer uniformen Domé-
nendicke aus. Mit zunehmender Asymmetrie zwischen den Blendkomponenten entlang der
Linie f; + f, = 1 nimmt die Instabilitdt der Lamellen zu. Der Fall f; = 1 entspricht einem
Diblockcopolymer / Homopolymer Blend. Hingegen liegt bei den beiden Extrema
f, = 1 und f, = 2 jeweils ein Homopolymer bzw. eine bindre, heterogene Homopolymermi-

schung vor.

disordered

pure diblock melt

f,=1,1>0.5

homopolymer
+
diblock copolymer

f=1,1,<05

Abb. 2-9: Schematische Darstellung eines Ausschnittes aus einem von Shi und Noolandi berechneten Phasen-
diagramm mit symmetrischer Zusammensetzung des Blends

Shi und Noolandi berechneten auch das Phasenseparationsverhalten fiir stark separierte

179/

Diblockcopolymerblends.”™ Es zeigte sich, dass in dem Phasendiagramm die Phasengrenzen

dieser Blends ungefihr parallel zu einander liegen. Dies ist die Folge, dass die Kriimmung der

Phasengrenzschicht nur von der Gesamtzusammensetzung f bestimmt wird:

f=(l-¢) f,+¢-1,. (2.17)
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2 Phasenseparationsverhalten in Polymermaterialien

2.3.2 Blockcopolymer / Homopolymer Blends

In Blends aus einem A-B Blockcopolymer und einem hA-Homopolymer ist eine Wechselbe-
ziehung zwischen der Makrophasenseparation des Homopolymers und des Blockcopolymers
sowie der Mikrophasenseparation des Blockcopolymers gegeben. Welcher der beiden Effekte
der dominante ist, hdngt im starken Malle von den relativen Lédngen des Homopolymers und
dem korrespondierende Segments des Blockcopolymers, sowie der Zusammensetzung des
Blends ab. Gleichfalls haben die Molmassenverteilungen, die Zusammensetzung des Block-
copolymers und die thermodynamische Inkompatibilitit der Blockcopolymerkomponenten

einen starken Einfluss auf die Morphologie.

(d)
wy s (Y Ve
W ™ N\ V.V
w | vy
wN AAY)
B ™
B A B
ra>>1

Abb. 2-10: Schematische Darstellung der Loslichkeits- bzw. Mischungszustinde fiir eine bindre Mischung aus
einem A-B Blockcopolymer und einem hA-Homopolymer sowie die entsprechende Kettenkonformation in
Abhingigkeit von der Molmasse des hA-Homopolymers (basierend auf Hasegawa et al.®”):

a.) A-B Blockcopolymer;

b.) A-B/hA Blend mit einer gleichmdBigen Verteilung der hA-Ketten in der A-Phase (wet brush regime)

c.) A-B/hA Blend mit einer Lokalisierung der hA Ketten in der Mitte der A Phase (dry brush regime);

d.) Makrophasenseparation zwischen dem A-B Blockcopolymer und dem hA-Homopolymer

In der Abb. 2-10 sind die moglichen Loslichkeits- bzw. Mischungszustinde der Ketten eines
hA-Homopolymers in der korrespondierenden Phase eines lamellaren A-B Diblockcopoly-
mers und die damit verbundene Kettenkonformation in Abhéngigkeit von dem Molmassen-
verhiltnis (ra = Npa'Na™ << 1) zwischen der Molmasse eines Homopolymers und des korres-
pondierenden Blockes eines symmetrischen Blockcopolymers schematisch dargestellt. In
Diblockcopolymermischungen mit niedermolekularen Homopolymeren, bei denen die Mol-
masse des hA-Homopolymers sehr viel kleiner als jenes der korrespondierenden Komponente

des A-B Diblockcopolymers ist, sind die hA-Ketten mehr oder weniger homogen in der
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A-Phase gelost (Abb. 2-10 (b)). Die homogene Mischung der Ketten fiihrt zu einer Quellung
der A-Phase, die mit einer Zunahme der Doménendicke sowie des durchschnittlichen Abstan-
des zwischen benachbarten Diblockcopolymerketten an der Phasengrenzschicht von a; zu a;
verbunden ist.

Die vorliegende Situation wird als ,,wet brush* Regime bezeichnet, wobei ,,brush* bei Poly-
meren bedeutet, dass die Polymerketten mit einem Kettenende an einer Phasengrenzschicht
fixiert und das andere Ende von der Grenzschicht weg gestreckt ist um ein Uberlappen der
Ketten zu vermeiden.”” Dieses Verhalten der Diblockcopolymerketten des Blends dhnelt der

Konformation der Ketten bei stark separierten Diblockcopolymeren.

Bei einem konstanten Molmassenverhéltnis (ra) im ,,wet brush* Regime nimmt die Langperi-
ode als auch a; mit zunehmendem Anteil des hA-Homopolymers zu. Ein zunehmender a; imp-
liziert eine laterale Quellung der A-Phase, d.h. parallel zur Phasengrenzschicht. Die Anderung
des durchschnittlichen Abstandes zwischen benachbarten Diblockcopolymerketten an der
Phasengrenzschicht induziert letztendlich eine Asymmetrie des durch die A- und
B-Blockcopolymersegmente beanspruchten Volumens und somit eine Umgestaltung der aus-
gebildeten Morphologie. Hasegawa et al. untersuchten die lateralen und vertikalen Kompo-
nenten des Gyrationsradius eines Blockcopolymers und eines Homopolymers bei einem
lamellaren Blend dieser beiden Polymerkomponenten’ 80/ Es konnte gezeigt werden, dass die
Homopolymer- als auch die Blockcopolymerketten stirker parallel zur Phasengrenzschicht
vepresst und stirker senkrecht zur Phasengrenzschicht verstreckt sind als die fiir sich betrach-
teten, korrespondierenden Polymerketten mit der gleichen Lange. Durch die Zugabe von
Homopolymer oder mit der Anderung der Dimension der lamellaren Mikrostrukturen werden

die Ketten des Blockcopolymers isochor affin deformiert.

Eine Zunahme der Langperiode ist ebenfalls bei einem konstanten Homopolymeranteil und
einem ausgepragteren Molmassenverhéltnis (ra) zu beobachten. Im Gegensatz zu einem stei-
genden Homopolymeranteil nimmt aber @ und somit die laterale Quellung der
A-Phase ab. Je kleiner g; ist, desto groBer ist die Langperiode und deren Verteilung. Diese
Anderung zeigt, dass die hA-Homopolymerketten nicht mehr generell mit den A-Segmenten
des A-B Diblockcopolymers mischbar sind und nur noch selektiv in der A-Phase gelost
werden. Je stirker das Molmassenverhéltnis (ra) sich dem Wert eins anndhert, desto starker
tendieren die hA-Ketten in die Mitte der A-Mikrodoménen.

Infolge dieser Segregation werden die Segmente A des Diblockcopolymers und des durch-
schnittlichen Abstandes zwischen benachbarten Diblockcopolymerketten durch die hA-Ketten

nicht mehr signifikant beeinflusst. Ebenfalls bleiben die Grofle, die GroBenverteilung und
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Form der B-Mikrodoménen sowie die Konformation der B-Segmente unbeeinflusst. Dieser
spezielle Zustand des Phasenseparationsverhaltens bei einem Diblockcopolymer / Homopo-
lymer Blend, der als ,,dry brush* Regime bezeichnet wird, ist in der Abb. 2-10 (c) dargestellt.

In Abhéngigkeit vom hA-Anteil konnen kritische thermodynamische Zusténde vorliegen, die
eine Umgestaltung der Morphologie eines Blends mit ra < 1 bedingen. Im ,,wet brush®
Regime sind morphologische Uberginge von Lamellen- zu Zylinder- und schlieBlich zur
Kugelmorphologie bei PS-PI / hPS Blends mit abnehmendem Blockcopolymeranteil von

! und Tanaka et al.* beobachtet wurden. Solche morphologischen Umwandlun-

Hashimoto
gen konnen auf der Basis der Abb. 2-11 erkldrt werden. Die Abb. 2-11 (a) zeigt die Konfor-
mation der Ketten eines symmetrischen A-B Diblockcopolymers. Die gleichmiBige Losung
von hA in der korrespondierenden Phase fiihrt zu einer Quellung, welche mit zunehmendem
hA-Anteil stirker wird. Davon bleibt die B-Phase unbeeinflusst, wodurch eine Ungleichheit
bei dem von den A- und B-Segmenten des Blockcopolymers beanspruchten Volumen resul-
tiert. Da die Segmentdichte des inkompressiblen A-B / hA Polymersystems einheitlich und
mit denen der betreffenden Homopolymere identisch sein muss, ist fiir die Gewahrleistung der
Situation entweder eine entsprechend starke Streckung bzw. Stauchung der A- und
B-Blockcopolymerketten senkrecht zur Phasengrenzschicht (siehe (b) in Abb. 2-11) oder die
Krimmung der Phasengrenzschicht in Richtung der B-Phase erforderlich (siehe (c) in

Abb. 2-11).

A-B

Diblockcopolymer A-B / hA Blend

"~ hA-Ketten

. e7E

~~7 A-Segment

~/ B-Segment

_—— e e e ——— -
- e e = = -

(@) (b) ()

Abb. 2-11: Schematische Darstellung des Effektes der Zugabe von niedermolekularen hA Homopolymeren auf
die Konformation eines A-B Diblockcopolymers (basierend auf Hasegawa et al.*):

a.) symmetrisches A-B Diblockcopolymer mit lamellaren Doménen;

b.) die Losung des Homopolymers in der korrespondierenden Phase verursacht eine Streckung der korres-
pondierenden Blockcopolymerketten und / oder Kontraktion der entgegengesetzten Blockcopolymer-
segmente;

c.) Bildung einer gekriimmten Phasengrenzschicht zum Erhalt einer gleichméBigen Segmentverteilung
ohne eine ausgeprigten Streckung / Stauchung von Ketten

Ublicherweise liegt bei diesen Blends die Kriimmung der Phasengrenzschicht vor, da mit ihr

ein geringerer Verlust bei der Konformationsentropie verbunden ist. Die Kriimmung der Pha-
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sengrenzschicht in Verbindung mit einem Raumausfiillungseffekt des Homopolymers fiihrt
dazu, dass sich komplizierte bikontinuierliche Strukturen, die eine uneinheitliche Doméanendi-
cke und Konformationsentropie aufweisen, leichter in Blockcopolymer / Homopolymer

Blends als in reinen Blockcopolymeren ausbilden.”” Zu diesen komplizierten Strukturen zih-

«/85/

len nicht nur die OBDD®*" /¥ , sondern auch die ,,mesh and strut sowie die ,,catenoid

<e/86/ /87/

lamellar und ,,voided double-gyroid-channel” Strukturen™”. Die ,,mesh and strut und

»catenoid lamellar* Morphologien dhneln sehr der in Diblockcopolymeren beobachteten HPL

Morphologie®®’.

0"+ hA-Ketten

~~7 A-Segment

~7J B-Segment

______

hA-Anteil [Gew. %]

Abb. 2-12: Schematische Darstellung von ,,vesicles* in Abhédgigkeit vom Homopolymeranteil (rp ~ 1); lamellare
(a), zylindrische (b) und sphérische ,,vesicles“ (¢) (Koizumi et al.*)

Bei einer fiir das ,,dry brush® Regime (ra ~ 1) typischen Mischung mit einem lamellaren
Blockcopolymer bilden sich bei einer Zunahme des hA-Anteils unterschiedliche ,,vesicles*
Strukturen aufgrund der Zunahme des Volumens der Phase A und dem gleichzeitigen kon-
stanten uniformen Volumen der Phase B aus (Abb. 2-12). So entwickeln sich durch die

Kriimmung der lamellaren B-Phase erst lamellare (a), anschlieBend zylindrische (b) und
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zuletzt sphérische ,,vesicles® Strukturen. In besonderen Fillen konnen ,,vesicles® auch im

135/

»wet brush® Regime bei Mischungen mit asymmetrischen Blockcopolymeren™ und bei

A-(A/B)-B Triblockcopolymeren™ beobachtet werden.

Ist die Linge der hA-Ketten grofer als jene des A-Segmentes des A-B Blockcopolymers
(ra >> 1), so wird ein Wechselspiel zwischen Mikro- und Makrophasenseparation beobach-
tet.”” Dies zeigten Koizumi et al. bei Untersuchungen mit Mischungen aus PS-PI Diblockco-
polymeren und hPS.’ 88,90/ Mit einem zunehmenden N bei einem Blend mit einem ra von ca.
1,4 findet zuerst Mikrophasenseparation in dem von Diblockcopolymeren dominierten
Zusammensetzungsbereich des Phasendiagramms bis zum ,,Lifshitz point™ (¢ ), dem Punkt an
dem Mikro- und Makrophasenseparation im Phasendiagramm zusammentreffen, statt (siche
Abb. 2-13). Bei geringerem Blockcopolymeranteil im Blend bildet sich Makrophasensepara-
tion aus. Je ausgeprigter der Kontrast zwischen den beiden entscheidenden Molmassen wird,
desto weiter verschiebt sich @ zu groBeren Blockcopolymeranteilen, bis schlieBlich {iber den

gesamten Zusammensetzungsbereich Makrophasenseparation vorliegt.

30 30 30
r,=11.4
25F 25k 215k
b Macrophase tr. ol soh
Macrophase tr.
o \ Macrophase tr.
i 15F 15F
% (s \
10} -1 10 10
5 Microphase tr.| 5} T 5L
Microphase tr.
Microphase tr.
0 i 5 ¥l I 0 ' i i, i (} A I I e
00 02 04 06 08 1DOO 02 04 06 08 1000 02 04 06 08 10
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Abb. 2-13: Die von Koizumi’®*® berechnete Stabilititsgrenze fiir die Makro- und Mikrophasenseparation als
Funktion von dem Volumenanteil des Blockcopolymers fiir verschiedene Blockcopolymer / Homopolymer
Blends mit unterschiedlichem Molmassenverhiltnis (rs)

Die resultierenden makrophasenseparierten Strukturen sind sehr stark vom Préparations- und
Herstellungsprozess abhingig. So zeigten Koizumi et al. bei PS-PI / hPS Blends mit ra ~ 12,6
den Einfluss der Verdunstungsgeschwindigkeit bei der Lésungsﬁlmpréiparation./ % Bine lang-
same Verdunstung des Losungsmittels fiihrte bei dem Blend zu so genannten elliptischen
Zwiebelstrukturen (engl. onion-like structures). Die elliptische Gestalt der ,,onion-like* Struk-

turen resultierte durch die Mikrophasenseparation der Blockcopolymersegmente in lamellaren
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Strukturen innerhalb von makrophasenseparierten blockcopolymerreichen Tropfen. Die von
auBen nach innen stattfindende Mikrophasenseparation deformierte die in der Homopoly-
mermatrix befindlichen Tropfen. Im Gegensatz dazu fiihrt eine grofere Geschwindigkeit bei
der Verdunstung zu sphérischen ,,onion-like* Strukturen mit einer engen GrofBenverteilung
und uniformer Gestalt, was eine Makrophasenseparation iiber einen spinodalen Zerfall nahe
legt.

Makrophasenseparierte zweiphasige Gebiete bilden sich auch bei A-B / hA Blends mit nie-
dermolekularen hA aus. Das entscheidende Kriterium bei diesen Blends ist die Begrenzung
der Losbarkeit des hA-Homopolymers in der korrespondierenden A-Phase des Blockcopoly-
mers.””" Die Region mit Makrophasenseparation vergrofert sich dramatisch mit zunehmender
Asymmetrie des Blockcopolymers, d.h. Zweiphasenregionen bilden sich merklich beim
Mischen mit der in Minderheit vorliegenden Phase eines Blockcopolymers./gl/ Winey et al.
fassten das Phasenseparationsverhalten von PS-PI oder PS-PB Diblockcopolymeren Blends
mit hPS in Abhdngigkeit von der Molmasse des Homopolymers und der Zusammensetzung
des Blends sowie des Blockcopolymers zusammen. Dabei zeigte sich, dass die Stabilitdt von
lamellaren, bikontinuierlichen, zylindrischen und sphérischen Strukturen mit steigender Mol-
masse des Homopolymers abnimmt.

Das Phasenseparationsverhalten scheint nach Untersuchungen von Feng et al.’’ = mit
Sternblockcopolymer / Homopolymer und Triblockcopolymer / Homopolymer Blends ent-
scheidend nur vom Molmassenverhéltnis (ra) abhéngig zu sein und weist nur eine geringe
Beeinflussung durch die molekulare Architektur der Blockcopolymere auf. Diese
betrifft die Fahigkeit zur Losung des Homopolymers in der entsprechenden Blockcopoly-
merphase. Jiang et al. zeigten bei Untersuchung der Mischbarkeit in Abhéingigkeit von der
molekularen Architektur, dass mit einer groBeren Komplexitdt der Blockcopolymerarchitektur
und die damit verbundene groBere konformationelle Einschrankung bei der Mikrostrukturaus-

bildung die Losungsfahigkeit abnimmt.¥

Dies stimmt mit den experimentellen Ergebnissen
von Feng et al. iiberein.”"” Zusitzlich fanden Feng et al. bei einem PS-PB Sternblockcopoly-
mer / hPS Blend mit einem sehr kleinen Molmassenverhéltnis (ra) nicht nur die uniforme
Loslichkeit der Homopolymerketten in der korrespondierenden Phase, sondern ebenfalls in

der kontriren Phase.””

2.3.3 Einfluss der Verarbeitung

Wiahrend der Verarbeitungsprozesse werden das Phasenseparationsverhalten und die Morpho-
logie von Blockcopolymeren und deren Blends hauptsidchlich durch die Temperatur, den
Druck und die Scherbelastung bestimmt. Den Einfluss der Temperatur auf die Phasensepara-
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tion von Polymerblends und Blockcopolymeren mit einer unteren Mischungsliicke wurde
schon in dem Kapitel 2.1 dargestellt.

Das Vorhandensein einer Scherbelastung, wie bei der Extrusion, fiihrt bei Blockcopolymeren
zum Auflésen von Korngrenzen und zu einer Orientierung der mikrophasenseparierten Struk-
turen iiber groBere Bereiche. Fiir die unterschiedlichen Morphologien wurde das Orientie-
rungsverhalten ausfiihrlich in Abhédngigkeit von der molekularen Architektur sowie von

Scherbelastung und Temperatur untersucht.”? =¥

/

(d) ©) ®

Abb. 2-14: Typische Morphologien von Polymerblends (basierend auf Heindl®®): sphirisch (a), doppel-
sphérisch (b), fibrilldr (c), plattchenférmig (d), schichtenférmig (e), co-kontinuierlich (f)

Unter bestimmten Bedingungen wurden bei Blockcopolymeren auch die Deformation sowie
die Umwandlung zwischen unterschiedlichen Mikrostrukturen beobachtet.”® - *” Die Mor-
phologien von nicht modifizierten, unmischbaren Polymerblends sind generell sehr empfind-
lich beziiglich der Scherbelastung. Deshalb konnen besonders in diesen Blends in Abhidngig-
keit von dem Verarbeitungsprozess unterschiedliche Morphologien ausgebildet werden.'*”
Die fiir Polymermischungen typischen Morphologien sind in der Abb. 2-14 dargestellt. Ein
wichtiger Faktor bei der Ausbildung der Morphologie von verarbeiteten Blends ist der Effekt
der Scherbelastung auf die Phasengrenzen zwischen einer homogenen und heterogenen
Schmelze. Diese Phasengrenze kann abhéngig von der Polymerldsung und der Scherbelastung
zu beiden Seiten verschoben werden. So kann eine scherinduzierte Vermischung bei Poly-
mermischungen, deren Komponenten ein niedrigere Molmasse aufweisen, und bei Polymerl-

sungen auftreten.”"*" Hingegen kann bei Mischungen aus Polymeren mit einer groflen Mol-

masse sowie bei der Aussetzung der Polymerblends einer groen Schergeschwindigkeit eine
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scherinduzierte Entmischung beobachtet werden."”" Die scherinduzierte Entmischung wird
durch einen gréBeren Druck verstérkt.

Das Phasenseparationsverhalten von Blockcopolymeren und Polymerblends ist sehr stark
vom Druck abhédngig. Dabei zeigen sich bei Polymerblends klare Abhingigkeiten bzw.
Zusammenh'émge./ 127°90 tendiert die Phasengrenze zwischen einer homogenen und heteroge-
nen Schmelze bei Polymermischung zu groleren Temperaturen. Dies bedeutet beispielsweise
fiir die Blends mit LCST-Verhalten, dass bei diesen Polymermischungen die Neigung zur
Entmischung abnimmt.

Obwohl Blends aus Blockcopolymeren und Homopolymeren schon sehr lange industriell
genutzt werden, befassten sich in Vergangenheit nur wenige Verdffentlichungen direkt mit
der Morphologie dieser Polymersysteme nach deren Verarbeitung. Einzig Yamaoka diskutier-
te in einer Reihe von wissenschaftlichen Arbeiten die Ausbildung der Morphologie in extru-
dierten, verpressten und spritzgegossenen PS-PB Sternblockcopolymer / PMMA-co-PS Copo-
lymer Blends./!% /104 1105/ g zeigte, dass die sich ausbildende ,,Insel-Matrix Morphologie®,
bei der das PMMA-co-PS Copolymer in makrophasenseparierten Domédnen vorliegt und die
lamellaren Mikrostrukturen des PS-PB Triblockcopolymers die Matrix bilden, von der Art
und Weise der Verarbeitung abhéngt.
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3 Deformationsverhalten und —mechanismen von Polymermateria-
lien

3.1 Mechanisches Verhalten und Mikromechanismen von Polymeren

Die durch einen uniaxialen, quasistatischen Zugversuch bestimmten Spannungs-Dehnungs-
Kurven von Polymeren spiegeln die Reaktionen der Polymere auf einwirkende quasistatische
Zugkrifte wider. Das Deformationsverhalten der Polymere wird vorwiegend durch die Fihig-
keit der Makromolekiilketten zur Umlagerung bestimmt. Wird diese Fahigkeit aufgrund einer
Temperaturverringerung wihrend der Belastung oder einer Erhéhung der Dehngeschwindig-
keit stark eingeschrinkt, konnen die dulleren Belastungen nicht mehr abgebaut werden und
die Deformationsféhigkeit des Polymers nimmt ab. Der Glasiibergang ist der materialspezifi-
sche Ubergang, bei dem die Fihigkeit zu molekularen Umlagerungen infolge einer deutlichen
Abnahme des freien Volumens stark eingeschrinkt wird. Beim Unterschreiten der fiir das

Polymer charakteristischen Glasiibergangstemperatur (Ty) findet ein Zih-Sprod-Ubergang

statt.
i a
b
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Abb. 3-1: Charakteristische Spannungs — Dehnungs — Kurven fiir Polymere; (a) hochfeste, hochmodulige
Fasern; (b) Sprodbruch; (c) Einschniirungsbruch; (d) Kaltziehen; (e) homogene Deformation'*®

Die Stadien der Deformation wihrend der Spannungs-Dehnungs-Kurve sind in vier Bereiche
unterteilbar: elastisches, linear viskoelastisches, nicht linear viskoelastisches und plastisches
Deformationsverhalten. Die vielfdltigen Deformationseigenschaften der Polymermaterialien
wiéhrend einer quasistatischen Zugbelastung lassen sich in fiinf Grundtypen untergliedern
(siche Abb. 3-1);1%

Hochmodulige Fasern: Linearer Anstieg der Spannung mit extrem grolem Modul, gro3en

Bruchspannungen und geringen -dehnungen.
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Sprddes Verhalten: Die Spannung steigt linear mit zunehmender Dehnung bis zum Bruch

an. Die Bruchdehnungen liegen unter 10 %. Amorphe Polymere (Bsp.: Polystyrol (PS)
und Polymethylmethacrylat (PMMA)) mit einem glasartigen Zustand bei Raumtemperatur
weisen ein sprodes Verhalten auf.

Zahbruchverhalten (Einschniirungsbruch): Die Spannung steigt bis zur Streckgrenze an

und fallt anschlieBend bis zum Bruch ab. Mit dem Erreichen des FlieBpunktes bildet sich
eine Einschniirzone in der Probe aus. Mit der Einschniirung ist eine Weillfarbung, die auf
Bildung von mikroskopischen Hohlrdumen beruht, verbunden. Polyvinylchlorid (PVC)
weist bei Raumtemperatur und geringen Dehnungsgeschwindigkeiten dieses Verhalten
auf.

Kaltziehen: Nach dem Spannungsabfall an der Streckgrenze bleibt die Spannung iiber
einen grofleren Dehnungsbereich nahezu konstant oder steigt leicht an. In diesem Bereich
der Spannungs-Dehnungs-Kurve breitet sich eine Einschniirzone {iber dem Priifkérper aus
(Kaltziehen). Infolge der Orientierungshartung, die unter anderem zu einer Stabilisierung
der Einschniirzone fiihrt, geht dem Bruch ein deutlicher zweiter Lastanstieg voraus. Typi-
sche Vertreter flir dieses Deformationsverhalten sind Polyethylen (PE), Polypropylen (PP)
sowie einige schlagzdhe Polymere.

Homogene Deformation: Die Spannung steigt langsam und gleichmaBig bis zu Dehnun-

gen von weit liber 1000% an. Die Bruchfestigkeit ist jedoch relativ klein. Elaste (z.B. PI,

PB) und thermoplastische Elastomere (SBS Triblockcopolymere mit einem sehr groen

PB-Anteil) zeigen dieses Verhalten.
Dieses unterschiedliche Deformationsverhalten der Polymere ist stark verkniipft mit verschie-
denartigen Mechanismen der Mikromechanik, die fast alle ablaufenden Prozesse auf
mesoskopischer, mikroskopischer und nanoskopischer Ebene, die sich infolge des Einwirkens
duBerer, mechanischer Kréfte ereignen, zusammenfasst.'*” Das mikromechanische Verhalten
weist wie das makromechanische Verhalten eine starke Abhidngigkeit von den Belastungsbe-
dingungen (z.B. Temperatur, Belastungsgeschwindigkeit oder Spannungszustand) auf.
Die Deformationsprozesse erstrecken sich wahrend der mechanischen Belastung von der elas-
tischen Vergroflerung atomarer Abstinde der Makromolekiile im elastischen Bereich iiber die
temperatur- , zeit- und belastungsabhdngigen Umlagerungen der Ketten bei der nicht linear
viskoelastischen Deformation bis hin zu irreversiblen Schadigungen im plastischen Deforma-
tionsbereich. Die plastischen Deformationen kdnnen homogener oder inhomogener Art sein.
Die an Spannungskonzentrationen initiierten mikromechanischen Prozesse der inhomogenen

Deformationen erstrecken sich zum Teil iiber unterschiedlich gro3e Probenvolumina. Folglich
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wird durch die verschiedenartigen Mikromechanismen ganz unterschiedlich die mechanische
Energie absorbiert. Zusitzlich weisen die einzelnen Deformationsmechanismen eine starke
Abhingigkeit von dhnlich groen morphologischen Einheiten auf. Die bei verschiedenen
Polymermaterialien untersuchten Grundtypen der mikromechanischen Prozesse konnen

anhand des bei der Deformation einbezogenen Priifkorpervolumens eingeteilt werden.

3.2 Zahigkeitssteigerung bei Polymeren

Fiir die Zahigkeit von Polymermaterialien ist das Energieabsorptionsvermodgen der mikrome-
chanischen Mechanismen wéhrend der Deformation von enormer Relevanz. Eine Verbesse-
rung der Zihigkeit eines Polymers kann im Allgemeinen durch die Erhohung der Festigkeit
und / oder die VergroBerung der Dehnung erzielt werden. In der Tab. 3-1 sind einige Mog-
lichkeiten fiir die Verbesserung der Festigkeit und der Dehnung aufgefiihrt.

Fiir die Realisierung des Abbaus gefahrlicher, lokaler Spannungskonzentrationen zur Festig-
keitserhohung sowie flir eine stirkere Verformung durch eine groBere Anzahl von lokalen
FlieBgebieten zur Dehnungserhdhung sind heterogene, mehrphasige Polymersysteme notwen-
dig. Fiir die Zéhigkeitssteigerung auf der Basis dieser Mikromechanismen stellt die moderne
Polymerforschung neben den Kompositen (Materialpaarung aus einem Polymer und einem
anorganischen Material) und den eigenverstiarkten Polymeren (Materialpaarung aus hoch
sowie nicht orientierten Molekiilsegmenten eines Polymers) die unterschiedlichsten Poly-
merblends zur Verfiigung.

Tab. 3-1: Moglichkeiten zur Verbesserung der Festigkeit und Dehnung'*

Festigkeitserhohung Dehnungserhdhung

Minderung der Anzahl der von stirkeren Erniedrigung der Fliespannung bzw.
lokalen Spannungskonzentrationen in klei- Erleichterung der molekularen Beweglichkeit
nen Bereichen Erhohung der Anzahl von lokalen FlieBge-
Orientierung der Makromolekiilsegmente bieten in mikroskopischer GroBle (Addition
Abbau gefahrlicher, lokaler Spannungskon- der Verformungen)

zentrationen durch gréfere molekulare

Beweglichkeit

Im Allgemeinen bestehen schlagzidhe Polymere aus einer harten, glasartigen und einer wei-
chen, kautschukartigen Phase. Dabei liegt die elastomere Phase entweder dispergiert in einer
sproden Matrix vor (Disperssysteme) oder umfasst die harte polymere Phase netzwerkartig
(Wabensysteme). Die typischsten Vertreter fiir die Disperssysteme, das schlagzahe Polystyrol
(PS-sz) und das Acrylnitril-Butadien-Styrol Polymer (ABS), weisen zum Erhalt einer anwen-
dungsrelevanten Zahigkeit einen Kautschukanteil von 15 Masse-% — 25 Masse-% auf. Hinge-

gen fiihrt ein Kautschukanteil von nur 6 Masse-% — 8 Masse-% bei den Polymersystemen mit
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einer netzwerkartigen Kautschukphase (z.B. schlagzéhes Polyvinylchlorid (PVC-sz)/ 108/, /1051,

MY polyethylen (PE) / Polystyrol (PS) Blends''", PS / PB Blends*" "'* sowie Poly-
methylmethacrylat (PMMA) / Polyurethan (PU) Blends'*" "''*) zu einem bemerkenswerten
Zahigkeitsniveau. Durch den geringeren Kautschukanteil der Waben- gegeniiber den Dispers-
systemen ist zusdtzlich das Steifigkeits- und Festigkeitsniveau der Wabensysteme grof3er.
Trotz der angefiihrten Vorteile besitzen die Wabensysteme mit einer starken Empfindlichkeit

der Zihigkeit gegeniiber Verarbeitungseinfliissen’''>" 1%/

einen fiir die praktische Anwendung
bedeutenden Nachteil. Durch ungiinstige Wahl der Parameter wiahrend der Verarbeitung kann
der netzwerkartige Aufbau zerstort werden und somit zu einem Versagen der Deformations-
mechanismen kommen.

Die VergroBerung der Energieabsorption der kautschukmodifizierten, schlagzdhen Polymer-
materialien mit einer dispersen oder netzwerkartigen Anordnung der elastomeren Phasen
erfolgt auf gemeinsamen Grundprinzipien (Abb. 3-2). Diese umfassen das elastische Anspan-

nen der Elastphase (1), das plastische FlieBen lokaler Bereiche des Hartpolymers (2) und den

Rissstopp an der elastomeren Phase (3).
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Abb. 3-2: Vergleich der Grundprinzipien der Energieabsorption bei Dispersionssystemen (a) und Wabensyste-
men (b) (elastomere Phase ist schraffiert): 1 ... elastisches Anspannen der Elastphase; 2 ... plastisches FlieBen
lokaler Hartpolymerbereiche; 3 ... Rissstopp an der Elastphase %

O
OO

Trotz der Gemeinsamkeiten bewirkt die unterschiedliche Anordnung der Phasen verschieden-
artige mikromechanische Prozesse wéhrend der Deformation. Die entscheidenden Unter-
schiede zwischen den Mikromechanismen der beiden schlagzihen Polymersysteme liegen in
den Spannungszustdnden, welche zu den fiir das Energieabsorptionsverhalten bedeutsamen
plastischen Deformationen in der Hartphase flihren. Bei den Disperssystemen werden lokale
Spannungskonzentrationen ermdglicht, bei denen die Spannungen an diesen Stellen nicht nur
die dullere angreifende Spannung sondern auch die FlieBspannung der Matrix weit liberschrei-
ten. Infolgedessen wird selbst bei sehr ausgeprigt sproden Polymeren (Bsp. PS, PMMA) eine

inhomogene Deformation ausgeldst. Die mikromechanischen Prozesse bei der Deformation
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der Disperssysteme verlaufen in drei Stufen, weshalb der gesamte Prozess als Dreistufenme-

. . . 1 /106/ 1~ . .
chanismus bezeichnet wird. Die drei Prozessstufen sind:

1. Einleitung: Ausbildung von lokalen Spannungskonzentrationen in der Matrix an den
dquatorialen Bereichen der Elastteilchen (in einigen Fillen bilden sich auch Kavitdten
in den Kautschukpartikeln). Die Spannungskonzentration kann in Abhéingigkeit vom
Modulunterschied zwischen der Elast- und der Matrixphase bis maximal das Zweifa-

che der dufleren Spannung betragen.

2. Uberlagerungseffekt: In Matrixbereichen, in denen Spannungsfelder sich iiberlagern,

bilden sich lokale Deformationsstrukturen (Vielfachcrazes, ScherflieBen oder Kombi-

nationen aus beiden Deformationsprozessen) aus.

3. Rissausbreitung: Ausbildung von ausgeprigten FlieBzonen und hoch verstreckte Kau-

tschukteilchen. Bei sehr groen Kautschukanteilen im Blend werden besonders Risse
an den verstreckten Elastteilchen gestoppt und in benachbarte deformierte Bereiche
umgelenkt, wodurch eine vorzeitige Rissausbreitung verhindert wird.
Bei den Wabensystemen fehlt die Ausbildung von Spannungskonzentrationen in der Hartpha-
se. Die Deformation der Wabensysteme, wie des PVC-sz, erfolgt bei dem als ,,rubbery

117/ -

network yielding* bezeichneten Mechanismus’"'” in den folgenden Schritten:'%-/''7

1. Die Elastphase wird verstreckt und ein dreidimensionaler Spannungszustand bildet sich in

dem Netzwerk aus.

2. Die elastomere Phase transformiert die Belastung auf die steifen Inklusionen.
AnschlieBend beginnen die Inklusionen beim Erreichen ihrer Streckspannung plastisch zu

flieBBen.

3. In dem elastomeren Netzwerk bilden sich Mikrolocher, und eine starke Fibrillierung des
Netzwerkes kann beobachtet werden. Bei einer ausgeprigten Dehnungshirtung der Fibril-
len kann sich eine zusitzliche Deformation der Inklusionen auf Basis des ,,core flattening™
bzw. ,.core-fibrillation Mechanismuses ereignen (der ,,core flattening” bzw. ,.core-

fibrillation* Mechanismus wird im Weiteren noch ndher beschrieben).

4. Am Ende erfolgt der Rissfortschritt tiber die Koaleszenz der Mikroldcher.

Das plastische FlieBen der glasartigen Inklusionen wird nur bei den Wabensystemen ermog-
licht, bei denen die FlieBspannung der Hartphase sich unterhalb ihrer wahren Bruchspannung
befindet (Bsp. PVC-sz). Ist dies nicht der Fall, so kann kein kompaktes plastisches FlieBen
der Inklusionen beobachtet werden (Bsp. PE / PS und PB / PS Blends)."*" "' Bei diesen
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Wabensystemen erfolgt nur die Deformation der PS- Inklusionen an den Polen, dhnlich der
Deformation der Kerne von Kern-Schale-Teilchen mittels des ,,core flattening® Mechanis-
mus’ M b, ,,core-fibrillation* Mechanismus’'*7"/12%

Bei der Deformation von Kern-Schale-Teilchen, die einen steifen Kern und eine dullere
elastomere Schicht aufweisen, flieft der Kern nicht kompakt, sondern es werden Fibrillen aus
der duBeren Schicht des Kerns herausgezogen. Das Herausziehen der Fibrillen aus der Ober-
fliche des Kerns ist die Folge einer vorangehenden Ausbildung von Fibrillen und einer gro-
Ben Anzahl von Mikroldchern in der elastomeren Schicht, wodurch das Zweifache der dulle-
ren Spannung auf die Kernoberfldche iibertragen wird. Die Fibrillierung der Kernoberfldche,
die sehr stark dem Dickenwachstum von Crazes durch den Oberflaichenziehmechanismus

- - ], 121/ - 123/
(engl. surface drawing mechanism) &hnelt,

tritt ab dem Erreichen der Streckspannung
ein.

Dem ,,rubbery network yielding Mechanismus ist das ,,inclusion yielding™ bzw. ,hard
particle yielding“/ 8 yon PC / Styrol-Acrylnitril (SAN) und PC / PMMA Blends, bei denen
steife thermoplastische Partikel (SAN, PMMA) in einer duktileren Matrix (PC) eingebettet
sind, sehr stark dhnlich."?¥ ~"1?% Bei diesem Deformationsmechanismus kommt den durch die
Unterschiede bei dem E- Modul und der Querkontraktionszahl (v) zwischen der Phase der
Inklusionen und deren umgebenden Phase hervorgerufenen Druckspannungen in den dquato-
rialen Bereichen der Inklusionen eine besondere Bedeutung zu.*" Der Volumenanteil der
steifen Inklusionen in den PS / SAN und PC / PMMA Blends ist viel geringer als bei den
durch den ,,rubbery network yielding* Mechanismus gekennzeichneten Blends.

Wie am Anfang dieses Kapitels angefiihrt, werden fiir die Verbesserung der Schlagzéhigkeit
von Polymermaterialien auch im groflen Malle eigenverstirkte Polymere und Komposite
genutzt. Bei den Kompositen kommen vornehmlich Glasfaser, Kreide, Ru3 sowie metallische
und keramische Teilchen als Fiillstoffe zur Anwendung. Fiir die Steigerung der Zihigkeit
werden grundsitzlich dhnliche Mechanismen (Bsp. die Vergroferung des Volumens von
deformierten Bereichen) wie bei den kautschukmodifizierten Blends genutzt. Da durch die
Zugabe von anorganischen Fiillstoffen in vielen Féllen eine Abnahme der Zdhigkeit gegen-
iber unmodifiziertem Matrixmaterial festzustellen ist, miissen fiir eine deutliche Verbesse-
rung der Zahigkeit die energieabsorbierenden Prozesse hinreichend stark und zahlreich ablau-
fen.!%" Aufgrund dessen kommen der Verteilung und Dimension der Fiillstoffe sowie der
Eigenschaften der Grenzschicht zwischen Matrix und Fiillstoff besondere Bedeutung zu.
Neben der Zihigkeitssteigerung werden durch die Zugabe von anorganischen Teilchen auch

die Harte, Steifigkeit, Festigkeit, Formstabilitit und Temperaturbestéindigkeit verbessert.
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3.3 Mechanisches Verhalten und Mikromechanismen von Blockcopolymeren
und deren Blends

Aufgrund der unterschiedlichen Zusammensetzung von Blockcopolymeren und der damit
verbundenen groflen Variation der mikrophasenseparierten Strukturen sind Blockcopolymere
eine Polymerklasse mit einer grolen Vielfalt bei den mechanischen Eigenschaften. In der
Abb. 3-3 sind beispielhaft verschiedene Spannungs-Dehnungs-Kurven von SBS Triblockco-
polymeren mit unterschiedlichen Morphologien dargestellt.

Bei einem Anteil des Polybutadiens von ~ 90 Masse-% weist ein SBS Triblockcopolymer das
Deformationsverhalten eines schwach vernetzten Kautschukes auf. Nimmt der PS-Anteil zu,
wird der Abstand zwischen den PS-Doménen kleiner und die PS-Doménen wirken als zusétz-
liche, physikalische Vernetzungsstellen in dem elastomeren Netzwerk. Das Deformationsver-
halten eines SBS Triblockcopolymer mit ~ 70 Masse-% PB gleicht mit einem ausgepriagten
Anstieg der Spannung bei sehr groBen Dehnungen dem eines normal vernetzten Kautschuks.
Ein weiterer Anstieg der Festigkeit wird durch die Umbildung von Kugel- zu Zylindermor-
phologie bewirkt, welche die meisten kommerziellen Thermoplastischen Plastischen Elasto-
mere (TPE) aufweisen.

In der jiingeren Vergangenheit wurde auch das mechanische Verhalten der nicht in Abb. 3-3
dargestellten TPE's mit gyroidartiger Morphologie untersucht. Bei deren Spannungs-
Dehnungs-Kurven ist gegeniiber den TPE's mit Kugel- und Zylindermorphologie eine
Streckgrenze und ein stationér plastisches FlieBen ausgebildet. Die ist die Folge des Einflus-

ses der kontinuierlichen Morphologie.'*”
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Abb. 3-3: Spannungs-Dehnungs-Kurven von PS-PB Triblockcopolymeren mit unterschiedlichen PS-Anteilen
bzw. Morphologien’
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Durch eine weiter zunehmende PS-Phase ist bei einer lamellaren Morphologie nahe dem
symmetrischen Zusammensetzungsverhéltnis die makroskopische Einschniirung der Zugkor-
per noch deutlich entwickelt. Mit dem Uberschreiten des symmetrischen Zusammensetzungs-
verhéltnises und der Ausbildung von PB-Zylindern in einer PS-Matrix wird das mechanische
Verhalten der SBS Triblockcopolymere dhnlicher dem eines duktilen Thermoplasts. Mit
einem weiter zunehmenden PS-Anteil nimmt die Streckspannung stark zu und die Bruchdeh-
nung ab. Das Deformationsverhalten nihert sich immer stirker dem des PS an, je asymmetri-
scher die Zusammensetzung zu Gunsten des PS verandert wird.'*¥

Dementsprechend bilden sich bei PS-PB Blockcopolymeren mit sphérischen Elastphasen
Crazestrukturen wie beim Polystyrol aus.'?” Hingegen ist das sprode Deformationsverhalten
der mikrophasenseparierten Blockcopolymere mit elastomeren Zylindern nicht durch fibril-
lierte Crazes wie beim PS, sondern durch Crazes mit einer zellularen Struktur gekennzeich-
net.*” =" Der Mechanismus fiir die Bildung dieser crazeartigen Deformationsstrukturen bei

PS-PB Diblockcopolymeren wurden von Argon und Schwier'"*”

/134/

auf der Grundlage des Kavi-
tationsmodelles von Anderson und Bergkvist - entwickelt. Bei diesem Mechanismus erfolgt
die starke Deformation der elastomeren Zylinder bis zu deren kritischer Kavitationsspannung,
bei der die PB-Zylinder aufreilen. Danach werden die PS-Matrixstege plastisch deformiert
und im weiteren Verlauf der Deformation fibrilliert. Die Initiierung des Kavitationsprozesses
in den elastomeren Zylindern ist die Folge der drastischen Reduzierung der kritischen Kavita-
tionsspannung durch die PB-Kettenenden, die zugleich auch Startpunkt des Kavitationspro-
zesses sind.**" /1% Einen weiteren entscheidenden Beitrag zum Beginn der Kavitation in den
Zylindern kann der Vermischung von ca. der Hilfte der PS-Segmente in der Elastphase zuge-
schrieben werden, da dadurch gleichfalls die Kavitationsspannung deutlich gemindert
wird.* Im Gegensatz zu den Diblockcopolymeren wird bei Triblockcopolymeren aus PS
und PB die Kavitation in der Matrix initiiert, da die PS-Segmente etwa in der Mitte der
PS-Phase zwischen den Zylindern enden.

Wie die Initiierung des Kavitationsprozesses bei sproden Blockcopolymeren zeigt, bestimmt
die molekulare Architektur der Blockcopolymere entscheidend das mechanische Verhalten
und die mikromechanischen Mechanismen bei einer gegebenen Morphologie. Bei linearen
Blockcopolymeren beeinflusst neben der Anordnung der verschiedenartigen Segmente ent-
lang der Makromolekiilketten vor allem die Anzahl der Blocke die mechanischen Eigenschaf-
ten. Durch eine grofere Anzahl der Blocke wurde bei verschiedenen Blockcopolymersyste-

men eine Zidhigkeitserhohung festgestellt. So zeigten beispielsweise Bates et al. als auch Kra-

mer et al. in der jlingeren Vergangenheit bei Untersuchungen an Poly(cycloexylethylen)
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(PCHE) / Poly(ethylen) (PE) Triblockcopolymeren und Pentablockcopolymeren den Uber-
gang vom sproden zum duktilen Deformationsverhalten.*” ~"** Dabei beruht die Verbesse-
rung der Zihigkeit auf der verstarkten Ausbildung von Ketten mit der ,,bridge* Konformation
in der PCHE-Phase des Pentablockcopolymeres, wodurch die Dichte des vorhandenen physi-
kalischen Netzwerkes groBer und die beiden Phasen stirker miteinander verbunden werden.
Infolge des Netzwerkes bei PS-PI Triblockcopolymeren konnte auch eine Verbesserung der
Elastizitit bei Raumtemperatur gegeniiber PS-PI Diblockcopolymeren beobachtet werden."*
Aufgrund der Kombination einer groen Zédhigkeit und einer ausgepragten Steifigkeit ist das
Streben nach Blockcopolymerarchitekturen mit einer maximalen Anzahl von ,,bridge” — Kon-

formation’"*"

in der jiingeren Vergangenheit sehr bedeutsam fiir die Entwicklung von hoch-
schlagzdhen Blockcopolymeren.

Ein Netzwerk mit einer groferen effektiven Verschlaufungsdichte als bei linearen Blockcopo-
lymeren ist bei Sternblockcopolymeren mit vergleichbarer Armzusammensetzung und Mol-
masse vorhanden. In der Abb. 3-4 sind vergleichend die Netzwerke von einem Sternblockco-
polymer und einem Triblockcopolymer schematisch dargestellt. Gegeniiber Triblockcopoly-
meren fiihrt die groere Verschlaufungsdichte des Netzwerks der Sternblockcopolymere zu

142/

einem groflerem Spannungsniveau im gesamten Bereich der Zugkurven ™ sowie einer aus-

gepragten dehnungsinduzierten Kristallisation im Bereich grof3erer Dehnungen/ 143 Ein nicht

zu vernachlissigter Beitrag dazu wird auch durch gleichmiBigere Ubertragung der Last auf

die durch die duBeren Armsegmente gebildete Phase der Sternblockcopolymere geleistet.”*

Allgemein kann festgehalten werden, dass die Zéhigkeit der Sternblockcopolymere mit stei-

gender Armzahl zunimmt.'** /

Abb. 3-4: Schematische Darstellung des physikalischen Netzwerkes eines Sternblockcopolymers (a) und eines
Triblockcopolymers (b); basierend auf Shim und Kennedy'**/
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Die starke Architekturabhéngigkeit bewirkt neuartige mikromechanische Prozesse und erfor-
dert die Weiterentwicklung bestehender Versagenstheorien. Beispielhaft ist dies anhand der
Begriindung der auflergwohnlichen mechanischen Eigenschaften von mikrophasenseparierten
TPE mit neuartiger Multipfropfcopolymerarchitektur festzustellen. Die sehr guten ultimativen
Kennwerte der neuartigen Multipfropfcopolymere (Bruchdehnung von iiber 2000% bei einer

/133/

Bruchspannung &hnlich der marktfiihrenden kommerziellen Produkte) °> werden durch eine

verstirkte Kraftiibertragung aufgrund einer besonders effektiven physikalischen Vernetzung,
dem ,physical multi-cross-linking*, erklart."**

Die Deformationsmechanismen von Blockcopolymeren werden nicht nur von deren moleku-
larer Architektur bestimmt, sondern auch von deren Phasenseparationsverhalten. So werden
glasartige PS-PBMA Blockcopolymere mit dem Ubergang vom ungeordneten zum geordne-
ten Zustand nicht mehr tiber die Bildung von Crazes, dhnlich der Crazestrukturen des PS,
sondern iiber den Kavitationsmechanismus deformiert.”*” ~/'* Mit steigendem yN kommen
in den Bereichen der mittleren und starken Separation noch die Mechanismen der Crazeum-

leitung, des Crazestopps sowie Kinkbildung und Lamellenrotation hinzu.">"

Crazing Cavitation Craze diversion, Craze stop, and lamellae rotation

A

Disordered WSL ISR S8L

a b c d

Abb. 3-5: Schema zur Abhingigkeit der Deformationsmechanismen in Diblockcopolymeren vom deren Phasen-

separationsverhalten:"**

a.) Ungeordneter Zustand: Crazemechanismus;

b.) WSL: Kavitationsmechanismus;

c.) ISR: Kavitationsmechanismus mit Crazeumleitung, Crazestopp und Lamellenrotation;
d.) SSL: Kavitationsmechanismus mit Crazeumleitung, Crazestopp und Lamellenrotation

Auf der Basis von experimentellen Ergebnissen entwickelten Weidisch et al. eine neuartige
schematische Darstellung zur Verallgemeinerung des Zusammenhangs zwischen Deformati-
onsmechanismen und des Phasenseparationsverhaltens glasartiger Blockcopolymere. 18 Die-
se ermOglicht das Verstehen der synergetischen Effekte der Morphologie, dem Phasensepara-

tionsverhalten und der molekularen Architektur auf das mechanische Verhalten (Abb. 3-5).
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Die Hauptkomponente von modernen Blockcopolymeren ist hiufig ein sehr wirtschaftlich
interessantes Polymer (Bsp. PS), welches aber auch zumeist eine geringe Zihigkeit besitzt.
Um trotzdem eine hervorragende Zdhigkeit des Blockcopolymers zu erreichen, werden ver-
stiarkt Blockcopolymere mit einer komplizierten, molekularen Architektur synthetisiert. Diese
neuartigen Blockcopolymere bewirken gegeniiber konventionellen Blockcopolymeren geringe
Anderungen beim Phasenseparationsverhalten als auch ausgepriigte Verschiebung von Mor-
phologiegrenzen des Phasendiagramms. Einer dieser verwendeten molekularen Strukturde-
tails, welcher diesem Zweck dient, ist ein verschmierter Ubergang zwischen den Blockcopo-
lymersegmenten. Ein verschmierter Ubergang bewirkt eine stirkere Vermischung der in der
Phasengrenzschicht chemisch gekoppelten Blockcopolymersegmente und somit eine Vergro-

148/, /51/, /145/

Berung der Phasengrenzschicht. Die Ausdehnung der Phasengrenzschicht ermog-

licht die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften zum einen dadurch, dass mit der

. . . . /151 . . .
Expansion eine Abnahme der Grenzflachenenergie Y yund somit eine Minderung der Span-

nungskonzentrationen an der Phasengrenzschicht/ 152/, 7153/, 154/

verbunden ist. Des Weiteren
konnen sich in der grofBeren Phasengrenzschicht mehr Ketten durchdringen, wodurch die Ket-
ten in der Phasengrenzfldche einer groferen Belastung standhalten und mehr Energie wihrend
der Deformation in der Phasengrenzfliche dissipiert wird.">"

In der jlingeren Vergangenheit verfligen besonders asymmetrische Blockcopolymere und
Blockcopolymere mit statistischen Segmenten {iber ausgezeichnete mechanische Eigenschaf-
ten.”'*>>/1° Bei diesen kommerziell genutzten Blockcopolymeren beruht deren Zahigkeit zum
Teil auf der VergroBerung der elastomeren Phase. So erfolgt die VergroBerung der Weichpha-
se bei dem von der BASF Aktiengesellschaft hergestellten, asymmetrischen PS-PB
Sternblockcopolymer mit der Bezeichnung Styrolux® durch die Ausbildung von zylindrischen
PS-Doménen in den lamellaren Elastphasen. Diese PS-Doménen wirken zusétzlich in den
kautschukartigen Lamellen als Fiillstoffe.!>”/158 /159

Die schr gute Zihigkeit von Styrolux® basiert nicht allein auf der Wirkung der PS-Doménen.
Vielmehr fiihren nach Adhikari et al. mehrere Ursachen zu dem duktilen Verhalten. Zu den
Urspriingen der Zihigkeit zihlen des Weiteren der verschmierte Ubergang zwischen dem
PS-Kern und dem PB-Mittelblock sowie die besonders starke, homogene plastische Deforma-
tion der PS-Lamellen.

Wihrend der Belastung werden die PS-Lamellen von Styrolux® um ca. das Vierfache ver-
streckt. Dies entspricht der maximalen Verstreckbarkeit von Crazefibrillen des Polystyrols,

die von der maximalen Verstreckbarkeit des Verschlaufungsnetzwerkes bestimmt wird. Der

Mechanismus der homogenen plastischen Deformation der PS-Lamellen, der als Diinn-
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schichtflieBen (engl. thin layer yielding) bezeichnet wird, ist sehr empfindlich im Bezug auf
Verdnderung des Phasenseparationsverhaltens bzw. der Morphologie. So fiihrt schon eine
geringe Zunahme der Dicke der PS-Lamellen infolge der Blendung von Styrolux® mit
Polystyrol zum Versagen des Mechanismuses des DiinnschichtflieBens. Mit diesem Versagen
ist eine Abnahme der Bruchdehnung und ein gleichzeitiger Anstieg der FlieBspannung der
PS-Lamellen verbunden (Abb. 3-6). Bei dem Uberschreiten einer kritischen Dicke der
PS-Lamellen, die mit maximaler Dicke von Crazefibrillen des Polystyrols korreliert
(~ 20 nm), tritt ein Z&h-Sprod-Ubergang auf. Ahnliche ziihigkeitsbestimmenden Effekte, wie

bei dem DiinnschichtflieBen bei Styrolux®, wurden auch bei anderen Multischichtsystemen
1160/ - /165/

beobachtet.
(@) (b)
zah § sprod zah | sprod
102_ H H
2
101-
dkrit dkrit
PS-Schichtdicke [nm] PS-Schichtdicke [nm]

Abb. 3-6: Schematische Darstellung des Diinnschichtflieen (a) und der FlieBspannung von PS (b) in Abhéngig-

keit von der Lamellendicke (basierend auf Adhikari"*")

Das mechanische Verhalten von Blockcopolymer / Homopolymer Blends in Verbindung mit
deren mikromechanischen Mechanismen wurden nur von wenigen Arbeitsgruppen beschrie-
ben. Dabei standen in erster Linie die aus Losungen hergestellten Blends mit Makrophasense-
paration zwischen den Homopolymer und den Blockcopolymeren im Mittelpunkt des Interes-
ses./ 136/ /167/- 1170/ iyjese Blends zeigen abhdngig von der Zusammensetzung entweder typische
Mikromechanismen von kautschukmodifizierten Thermoplasten mit Elastpartikeln oder von
Polymersystemen, bei denen die Partikel viel steifer als die Matrix sind. Fiir die letzteren
Blendsysteme ist in der Abb. 3-7 beispielhaft die von Adhikari et al. beobachteten
Deformationsstrukturen eines Styrolux® / Polystyrol Blends gezeigt.’ 70 1m Allgemeinen wei-
sen die Mikromechanismen beider Blendsysteme, dhnlich wie bei Polymermaterialien mit

vergleichbaren Morphologien, eine starke Abhéngigkeit von der Matrix-Partikel-Ankopplung
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auf. Kawai et al. und Argon et al. zeigten zusétzlich die Wichtigkeit verschiedener Faktoren,
wie der Blockcopolymermorphologie, fiir die Zihigkeit der Blends mit einer Homopolymer-

matrix.

Abb. 3-7: Deformierte Strukturen eines makrophasenseparierten Styrolux® / Polystyrol Blends' "

Im Gegensatz zu den Blockcopolymeren, bei denen vor allem der Einfluss der verarbeitungs-
relevanten Scherung auf das Deformationsverhalten und die Mikromechanismen durch grund-

legende Arbeiten aufgezeigt werden konnte, "V - 1Y

ist der Verarbeitungseinfluss auf das
Phasenseparationsverhalten, die Morphologie und das mechanische Verhalten von bindren
Blockcopolymer / Homopolymer Blends noch nicht systematisch untersucht wurden. Die
Struktur-Eigenschafts-Beziehungen von verarbeiteten Blends waren bis zum heutigen Zeit-
punkt nur Gegenstand einer geringen Anzahl von wissenschaftlichen Diskussionen.!% - /105"
75/ -1791° 86 zeigt beispielsweise Yamaoka, dass das mechanische Verhalten von PS-PB-PS /
PMMA-co-PS Blends mit makrophasenseparierten PMMA-co-PS Hartinklusionen und einer
Matrix aus den Lamellen des PS-PB-PS Triblockcopolymers stark von der Orientierung und

der Ordnung der Morphologie abhingig sind./"%
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4 Experimentelle Arbeiten
4.1 Untersuchte Blockcopolymerblends
4.1.1 Blockcopolymerkomponenten

Die verwendeten Blockcopolymere sind kommerzielle sowie nicht kommerzielle Stern- und
Triblockcopolymere mit einer asymmetrischen Zusammensetzung der Blockcopolymerkom-
ponenten (BASF Aktiengesellschaft: S1 — S4, L1 und L2). In der Abb. 4-1 und Tab. 4-1. sind
die molekularen Architekturen sowie die charakteristischen molekularen Kenngrofen der
symmetrischen und asymmetrischen Stern- und Triblockcopolymere angefiihrt. Der sternfor-
mige und lineare Aufbau der Blockcopolymere wird bei der Nomenklatur durch ein S bzw. L
gekennzeichnet. Die schematische Darstellung der Sternblockcopolymere zeigt die durch-
schnittliche Armzahl der Sternblockcopolymere. Da der Kopplungsprozess wéhrend der Syn-
these der Sternblockcopolymere statistisch verlduft, haben die Sternblockcopolymere in der

1166/, /180/
’ Deshalb muss das

Regel eine grofle Vielfalt bei der Armzahl und Zusammensetzung.
nach der Synthese von Sternblockcopolymeren erhaltene Polymermaterial als eine Mischung
von verschiedenen Sternblockcopolymeren und linearen Blockcopolymeren angesehen
werden.

Die Arme der Sternblockcopolymere weisen entweder zwei oder drei Blockcopolymer-
segmente auf. Bei den Sternblockcopolymeren mit drei Armen werden diese durch zwei
PS-Blocke und einem elastomeren Block (S1 — S3), welcher die beiden PS-Segmente verbin-
det, gebildet. Die verbindenden Elastsegmente sind sehr unterschiedlich aufgebaut. Dabei
kann der kautschukartige Block aus einer statistischen PS-co-PB (S1 und S2) oder einer
PB-Makromolekiilkette (S3) bestehen. Der Anteil des PS in dem statistischen Copolymer ist
in der Tab. 4-1 angegeben. Ein kautschukartiger und ein glasartiger Block bilden die Arme
der Sternblockcopolymere S4 und S5. Bei diesen Sternblockcopolymeren formen die elasto-
meren Segmente der Arme, die vollstindig aus Polybutadien bestehen, den Kern der beiden
Sternblockcopolymere. Hingegen bei den Sternblockcopolymeren mit drei Segmenten in den
Armen wird der Kern durch vier, sehr kurze PS-Segmente gebildet (siche S1 — S3 in
Abb. 4-1). Die Molmasse dieser PS-Segmente liegt zwischen 1,0 kg'mol™ und 10 kg'mol™.
Die Arme werden durch unterschiedlich lange PS-Blocke, wodurch die Asymmetrie bei den
Sternblockcopolymeren S1, S2 und S3 mit verursacht wird, abgeschlossen. Ein asymmetri-

scher Aufbau liegt gleichfalls bei S4 vor.
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Asymmetrische Symmetrisches
Sternblockcopolymere Sternblockcopolymer

Triblockcopolymere

L1 — : ' !

Abb. 4-1: Schematische Darstellung der prinzipiellen, molekularen Architektur der verwendeten Stern- und
Triblockcopolymere; fiir Polystyrol und Polybutadien stehen die weiflen und schwarzen Balken

Aufgrund der verschiedenen Molmassen der &dulleren PS-Blocke der asymmetrischen
Sternblockcopolymere und der Tatsache, dass die Sternblockcopolymere prinzipiell eine
Mischung von verschiedenen Sternblockcopolymeren sind, weisen die Sternblockcopolymere
verschiedene Molmassenverhéltnisse (rps) zwischen den &duBleren PS-Segmenten
sowie sehr unterschiedliche Molmassenverteilungen auf. Dagegen haben die unterschiedli-
chen Arme der Sternblockcopolymere eine sehr enge Molmassenverteilung.

Das lineare Triblockcopolymer L1 hat einen dhnlichen molekularen Aufbau wie die Arme des
Sternblockcopolymers S1. Im Gegensatz zu dem Triblockcopolymer L1 besitzt das lineare
Triblockcopolymer L2 eine symmetrische Architektur. Bei diesen Triblockcopolymeren lie-
gen, wie bei S5 und im Gegensatz zu den anderen Blockcopolymeren, die Hartphasen in der
Minderheit vor. Bei dem Triblockcopolymer L2 befindet sich, wie bei den schon angefiihrten
Blockcopolymeren mit einem statistischen Copolymer als Blockcopolymersegment, ein GroB3-

teil des Hartpolymers in dem statistischen Segment.
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Tab. 4-1: Charakteristische molekulare KenngroBen der verwendeten linearen Stern- und Triblockcopolymere
(@ps ... PS Anteil im Blockcopolymer; @ps¢ ... PS-Anteil im der Elastphase des Blockcopolymers; ¢y ... Hart-
phasenanteil im Blockcopolymer auf der Basis der Molmassen der Hart- und Elastblocke; M, ps ... Zahlenmittel
der mittleren Molmasse des lidngeren PS-Segmentes bei einem asymmetrischen Blockcopolymer);

* ... der korrekte Wert liegt etwas unter dem angegeben Wert, da PS sich auch in dem verschmierten Ubergang
befindet

Blockco- Mo MM Moes | dps Posel P
polymer [kg'mol™] % " [kg'mol'l] PS (Masse-%) (Masse-%) (Masse-%)
S1 85,7 2,1 60,5 5,8 74 40 54
S2 84,4 1,46 66 4,1 83 40 61
S3 109,2 1,69 76 8,4 74 0 747
S4 91,8 1,99 111 10 74 0 747
S5 113,8 1,35 15,5 1 30 0 30
L1 127.3 1,1 3,2 74 46 51
L2 116 1,2 1 65 49 32

4.1.2 Homopolymerkomponente

Anionisch und radikalisch synthetisierte Polystyrole mit unterschiedlichen Molmassen und
Molmassenverteilungen wurden in der Arbeit als Homopolymerkomponente genutzt. Die
Bezeichnungen und die wichtigsten molekularen KenngréB3en der bei der BASF Aktiengesell-
schaft synthetisierten Polystyrole sind in der Tab. 4-2 angegeben. Am Anfang der Bezeich-
nung der Polystyrole ist die Synthesemethode des Polystyrols entweder durch ein a, fiir die
anionische Synthese, oder durch ein r, fiir die radikalische Synthese, ausgewiesen. Gleiches
gilt fiir die Molmasse, die am Ende der Bezeichnung in tiefgestellter Schreibweise aufgefiihrt
ist.

Tab. 4-2: Charakteristische molekulare KenngroBen der verwendeten Polystyrole

Polystyrol M,, [kg-mol '] M, /M,
aPS&6 8,6

aP821 21 1,6
aP851 51 1,05
aPSi00 100 1,06
aP8323 323 1,08
PS779 270 23

4.1.3 Blockcopolymer Blends

Der Anteil der verschiedenen Polystyrole in den Blockcopolymer / Polystyrol Blends betrigt
in Abhingigkeit von den Blendkomponenten 20 Masse-%, 40 Masse-%, 60 Masse-% und
80 Masse-%. Die Molmassenverhiltnisse zwischen den verwendeten Polystyrolen und den
duBeren PS-Segmenten, den kurzen (rax) und langen Armen (raj) der asymmetrischen
Sternblockcopolymere sowie der dufleren PS-Segmente des symmetrischen Sternblockcopo-

lymers (rp), sind fiir die hergestellten Blends in der Tab. 4-3 aufgelistet.
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Tab. 4-3: Molmassenverhiltnis zwischen den verwendeten Polystyrolen und den &duBeren PS-Segmenten der
kurzen (rax) und langen Arme (rap)) der asymmetrischen Sternblockcopolymere und der &uBleren
PS-Segmente des symmetrischen Sternblockcopolymers (ra)

S1 S2 S3 S4 S5

Polystyrol

I'Ak Al I'Ak Al I'Ak Al T'A Kk Al I'a
aPSsg 6 0,85 0,15 0,53 0,13 0,96 0,11 0,78 0,07 0,6
aPS,; 2 0,35 1,3 0,32 2,3 0,28 1,9 0,2 1,4
aPSs; 4,9 0,84 3,2 0,77 5,7 0,7 4,6 0,48 3,4
aPSoo 9,5 1,65 6,25 1,5 11 1,3 9,1 0,9
aPSso3 31 53 20,1 4.9 36 4,25 29 2,9
I‘PSzm 26 4,5

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden auch bindre Triblockcopolymerblends bestehend
aus den Triblockcopolymeren L1 und L2 hergestellt. Die Bezeichnungen dieser binéren
Triblockcopolymerblends sowie deren Anteil von L1 sind in der Tab. 4-4 angegeben. Die
Triblockcopolymere und deren bindre Triblockcopolymerblends wurden mit 20 Masse-%,
40 Masse-%, 60 Masse-% und 80 Masse-% Polystyrol rPS;7 geblendet. Die Molmassen-
verhiltnisse rax und ra; zwischen den Ketten des rPS,70 und den entsprechenden dufleren
PS-Blocken des L1 betragen 15,9 und 4,8. Das Molmassenverhéltnis ran zwischen den
rPS,70-Ketten und den PS-Blocken des L2 befindet sich mit 12,9 im Bereich des Molmassen-
verhéltnisses rax zwischen rPS;7 und L1. Die Herstellung und Verarbeitung der Blends ist in

dem nachfolgenden Kapitel 4.2 angefiihrt.

Tab. 4-4: Bezeichnungen wichtiger, binédrer Triblockcopolymerblends mit dem entsprechendem Anteil von L1,

¢ps und ¢y

Bezeichnung BL1 BL2 BL3 BL4
L2-Anteil [Masse-%] 20 30 40 60 80
Ops [Masse-%] 72 71 70 68 66
o [Masse-%] 47 45 43 39 35

4.2 Probenherstellung
4.2.1 Herstellung von Losungsfilmen

Die Priparation von Losungsfilmen dient zur Charakterisierung der Gleichgewichts-
morphologie der Blockcopolymere und deren Blends. Dafiir wurden die untersuchten Block-
copolymere und deren Blends in Toluol geldst. Die Polymerlosung, die einen Polymeranteil
von ~ 2 Masse-% aufwies, wurde anschlieBend in eine Petrischale ausgegossen, damit das
Losungsmittel iiber drei Wochen langsam abdampften konnte. Zum Abschluss der Préparati-
on wurden die Polymerfilme bei 120°C und unter Vakuum zwei Tage getempert. Die Poly-

merfilme wiesen eine Dicke von 0,2 mm bis 0,5 mm auf.

47



4 Experimentelle Arbeiten

4.2.2 Herstellung von Pressplatten

Vor dem Pressen wurden die Komponenten der Polymermischungen mittels eines Laborkne-
ters (Plasticorder PLE 651, Fa. Brabender) mit dem Walzenkneterwerk (W50 HT) bei 200°C
und einer Drehzahl von 70 U-min”' gemischt. Nach dem Einbringen aller Komponenten
erfolgte der Mischvorgang bei allen hergestellten Blends zwei Minuten unter einer Stickstoff-
atmosphire. Dieses Vorgehen wurde gewéhlt, um einerseits eine gleichmaBige Verteilung der
verschiedenen Polymerkomponenten in den Mischungen zu erhalten und andererseits den
thermischen und oxidativen Abbau der Polymerketten in Grenzen zu halten. Das Pressen
erfolgte fiinf Minuten lang bei 200°C und 200 bar. Die Pressplatten wurden anschlieBend sehr
schnell auf Raumtemperatur abgekiihlt, so dass die phasenseparierte Morphologie erhalten
blieb. Aus den Pressplatten wurden unterschiedlichste Probekorper fiir die Untersuchungen
der Morphologie, der Deformationsstrukturen und des mechanischen Verhaltens ausprépa-

riert.

4.2.3 Herstellung von Extrudaten

Fir die Extrusion des S1 / rPS,79 Blends mit 40 Masse-% aPS,7 mittels eines Einschnecken-
Laborextruders (Fa. Thermo-Haake) wurden die Blendkomponenten vor dem Extrusionspro-
zess in einem Minitrommelmischer gemischt. Der Laborextruder besall eine konventionelle
Dreizonenschnecke (@=19mm) und eine Breitschlitzdiise (h= 0,5 mm, b= 100 mm)*. Im
Anschluss an die Breitschlitzdiise befand sich eine wassergekiihlte Aluminiumplatte zum bes-
seren ,,Fixieren“ der durch den Extrusionsprozess hervorgerufenen separierten Strukturen der

Extrudate. Eine schematische Darstellung der Anordnung von Extruder und Kiihlplatte zeigt

Abb. 4-2.

; -‘ Breitschlitzdiise

A AAAAA A A A A A A A AR
1T 17 177177 777 J
VVV\'VVvvvvviv’vlwIi

Kiihlplatte

Laborextruder

Abb. 4-2: Schematische Darstellung der Anordnung des verwendeten Laborextruders mit Schlitzdiise und Kiihl-
platte

* h...Hohe der Breitschlitzdiise; b...Breite der Breitschlitzdiise
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Aufgrund der Extrusion des Blends bei unterschiedlichen scheinbaren Schergeschwindigkei-
ten (9 s, 312 s71, 683 s°1) sowie Extrusionstemperaturen (180°C, 200°C, 220°C) besaBen die
Extrudate unterschiedliche Dicken. Aus diesen Extrudaten wurden die fiir die morphologi-
schen und mechanischen Untersuchungen notwendigen Proben, unter der Beachtung der
indifferenten Richtung, der Extrusions- und Schergradientenrichtung (Abb. 4-3), heraus pra-
pariert. Die Extrusion der S1 / rPS;70 Blends wurde am Institut fiir Kunststofftechnologie
(IKT) der Universitat Stuttgart von Herrn Dr. K. Geiger und Herrn S. Danuningrad vorge-

nommen.

Abb. 4-3: Schematische Darstellung der Extrudate mit Kennzeichnung der indifferenten Richtung (1), der Extru-
sionsrichtung (2) und der Schergradientenrichtung (3)

4.2.4 Herstellung von Spritzgussproben

Die spritzgegossenen Proben wurden bei der BASF Aktiengesellschaft hergestellt. Wahrend
des Spritzgussprozesses besall die Polymerschmelze eine Temperatur von 200°C bis 220°C.
Aus den spritzgegossenen Proben wurden, wie bei den Extrudaten, Proben fiir die morpholo-
gischen Untersuchungen prépariert. Diese Prédparation erfolgte unter der Beachtung der drei
Hauptraumrichtungen, die auller der Hauptraumrichtung 2 — die Spritzrichtung — mit den

Hauptraumrichtungen der Extrudate (siche Abb. 4-3) identisch sind.
4.3 Untersuchungsmethoden

4.3.1 Bestimmung der molekularen Eigenschaften

Um die Molmasse der Polymere und den Styrol- bzw. Butadienanteil der Blockcopolymere zu
bestimmen, wurden die  Gel-Permeations-Chromatographie = (GPC) sowie die
H-NMR Spektroskopie verwendet. Diese Charakterisierung der molekularen Eigenschaften

der verwendeten Polymermaterialien erfolgte durch die BASF Aktiengesellschaft.
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4.3.2 Charakterisierung des Phasenseparationsverhaltens und des thermisch-
mechanischen Verhaltens

Fiir die Bestimmung des Phasenseparationsverhaltens und des thermisch-mechanischen Ver-
haltens wurde die Dynamisch-Mechanisch-Thermische Analyse (DMTA) genutzt. Fiir die
DMTA-Messungen wurde ein Qualimeter Explorer 500N (Fa. Gabo Qualimeter® Testanlagen
GmbH) verwendet. Die Proben, die eine Dimension von 15 mm x 30 mm x 1 mm besal3en,
wurden einer schwingungsartigen Zugbelastung ausgesetzt. Die Bestimmung des Komplex-
(E*), Speicher- (E’) und Verlustmoduls (E™") sowie der Phasenverschiebung (tan o) erfolgte
in einem Temperaturbereich von —130°C bis 130°C. Die Heizrate und die sinusformige Fre-
quenz der Schwingung waren 1 K'min" und 1 Hz. Neben der Charakterisierung des Phasen-
separationsverhaltens und des thermisch-mechanischen Verhaltens mittels der DMTA-
Messungen mit Zugbelastung wurden auch DMTA-Untersuchungen mit Scherbelastung
durchgefiihrt. Diese Messungen, welche mit den gleichen Versuchsparametern durchgefiihrt

wurden, dienten der Bestimmung des Schermoduls.

4.3.3 Charakterisierung des mechanischen Verhaltens

Das mechanische Verhalten wurde durch einachsige, quasistatische Zugversuche, bei denen
die Kraft in Abhéingigkeit von der Léingenidnderung eines Priifkdrpers registriert wurde,

bestimmt. Durch die Gleichungen

) 4.1)
und

g:{l_lo}loo%zf—IIOO%, (4.2)

IO 0

wird das erhaltene F-Al-Diagramm in ein o-¢&-Diagramm umgewandelt. Dabei ist F die fiir die

Deformation aufzuwendende Kraft, A, der Ausgangsquerschnitt des Priifkorpers, | die
momentane Lénge des Priifkorpers, |, die Ausgangslinge des Priifkorpers, ¢ die Dehnung und

o die technologische Spannung.
Mit der Annahme, dass das Volumen wihrend der Deformation des Polymers konstant bleibt,

kann aus der technologischen Zugspannung die wahre Zugspannung (o,) mit Hilfe der Glei-

/181/
chung
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o,=loc=(+¢)o, 4.3)

bestimmt werden. Die Traversengeschwindigkeit (v,) bei den Zugversuchen betrug, auler

wéhrend der Bestimmung des Elastizitdtsmoduls (1,5 mm/min) zum Beginn der Deformation,
50 mm'min”'. Die Zugversuche wurden mit einer Universalpriifmaschine (Zwick 1425) der
Fa. Zwick nach ISO 3167 durchgefiihrt.

Zur statistischen Auswertung der Kennwerte wurden 6 Zugstibe verwendet. Die Zugstibe
lagen entweder wie bei den spritzgegossenen Polymeren vor oder wurden aus den extrudier-
ten Platten bzw. Pressplatten gefréist. Die relativen Grofenverhédltnisse sowie die Dimensio-

nen der verschiedenen Zugstédbe sind in der Abb. 4-4 und der Tab. 4-5 zusammen gestellt.

[]
|

S —
(a) b
_— ]
(b)

(]

Abb. 4-4: Probekdrper von spritzgegossenen (a), extrudierten (b) und verpressten Polymermaterialien mit Kenn-
zeichnung der Priifkdrperdimensionen (Lichtmikroskopische Aufnahme)

.

Tab. 4-5: Dimensionen der Priifkorper

Dimension Spritzguss Extrudat / Losungsfilm Pressplatte
| [mm] 170 50 50

|, [mm] 110 30 30

b [mm] 10 ~4 ~4
Dicke (d) [mm] 4 0,5-1 1

Zum Erhalt von weiteren Aussagen zu der plastischen Deformation wahrend der quasistati-
schen Belastung wurden Hystereseuntersuchungen durchgefiihrt. Bei diesen Untersuchungen
wurden einer oder mehrere Zugstibe einer zyklischen Zugbelastung, bei der die Dehnampli-

tude stetig zunimmt (erster Zyklus: &= 25 %, n-ter Zyklus: = &+i-50 %)", ausgesetzt.

Beispielhaft fiir das o-&-Verhalten bei einer quasistatischen, stetigen und einer zyklischen
Zugbelastung sind in der Abb. 4-5 die o-&-Kurven des quasistatischen Zug- sowie des Hyste-
reseversuches des Triblockcopolymers L2 abgebildet. Die Entlastung der Zugstibe je Zyklus
erfolgt bis zu der Dehnung (plastische Dehnung: epl), bei der die Spannung den Wert Null
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aufweist. Die Traversengeschwindigkeit betrdgt wihrend der Belastungsphase der Zyklen

. (1
50 mm'min .

12 T T

T (MPa)

| (@)

—T
0 50 100

—
150

—
200

€ (%)

T T T
250 300 350

—
400

O (MPa)

(b) SPM, €

T
50

pl2 ™"

100 150 200 250 300 350 400 450
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Abb. 4-5: o-&-Verhalten von L2 (Pressplatte) wihrend eines quasistatischen Zug- (a) und eines Hystereseversu-
ches mit einem Zugkdrper (b); i ... Anzahl der Zyklen bei Hystereseversuchen

Fiir die Charakterisierung deformierter Strukturen in Abhingigkeit von der makroskopischen

Dehnung wurden Zugkorper ausgewihlter Materialien bis zu einer definierten Verldngerung

gedehnt und anschlieBend aus der Mitte der relaxierten Zugstdbe Proben fiir die TEM-

Untersuchungen entnommen. Die Priparation dieser Proben ist in dem Punkt (c) dieses Kapi-

tels dargelegt. In Abb. 4-6 sind beispielhaft fiir das Vorgehen zur Charakterisierung der

deformierten Strukturen in Abhidngigkeit von dem Belastungszustand die o-&-Kurven des

LN4/ 1PS,,, Blends mit 40% rPS,,, mit den Be- und Entlastungszyklen sowie die dazugehd-

rigen deformierten Zugstibe dargestellt. Die Fotographien der deformierten Zugstéibe wurden

in dem Umkehrpunkt zwischen Be- und Entlastungsphase erstellt.

G (MPa)

PN T R R . | 1

0 20

0 4—=

40

60

I B e e e S B a e m e e
80 100 120 140 160 180 200 220

€ (%)

240

€=75% g=125% &=175% g=225%

Abb. 4-6: Hysteresekurven des L2 / 1PS,,, Blends mit 40% rPS,-, sowie Abbildungen der deformierten Zug-

stibe in dem Punkt der grofiten Dehnung
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4.3.4 Charakterisierung der Morphologie und der Deformationsstrukturen

Die Untersuchungen der Morphologie und der Deformationsstrukturen in der vorliegenden
Arbeit wurden mit Raster- und Transmissionselektronenmikroskopen durchgefiihrt. Dabei
diente das Rasterelektronenmikroskop JSM 6300 (Fa. Jeol) zur Charakterisierung von Bruch-
flichen deformierter Zugstibe und die drei Transmissionselektronenmikroskope JEM 2010,
JEM 4010 (beide von der Fa. Joel) sowie das EFTEM LEO 912 Q (Fa. LEO) zur Abbildung
der phasenseparierten Strukturen von undeformierten und deformierten Proben.

Detaillierte Beschreibungen zu den elektronenmikroskopischen Untersuchungsmethoden und
-techniken sind in einer Vielzahl von speziellen Publikationen verdffentlicht. 182/ - 188/ Dyag
JEM 2010 wurde fiir die Untersuchung von Ultradiinnschnitt (Schnittdicke liegt unter
100 nm), welche fiir die elektronenmikroskopische Darstellung der Morphologie aus den ver-
schiedenartigen Probensystemen pripariert wurden, verwendet. Aufgrund einer hohen
Beschleunigungsspannung ist das JEM 4010 besonders geeignet fiir die Untersuchung der
mikromechanischen Mechanismen anhand gedehnter Semidiinnschnitte (Schnittdicke liegt
tiber 100 nm).

Die Préparation der Ultra- und Semidiinnschnitte erfolgte aus kleinen Blockchen der zu unter-
suchenden Proben unter Kryobedingungen. AnschlieBend wurden die Ultradiinnschnitte
gleich nach dem Schneiden und die Semidiinnschnitte erst nach einer definierten Deformation

mittels einer Dehnvorrichtung unter der Verwendung von Osmiumtetroxid (OsO,) selektiv

kontrastiert. Die selektive Kontrastierung der butadienreichen Phase der Polymermaterialien
aus PS und PB ist notwendig, da diese Polymere keine sich stark unterscheidenden Elemente
aufweisen, deren Vorhandensein fiir die Entstehung eines ausreichenden Kontrastes notwen-
dig ist. Infolge der Anreicherung von Osmiumtetroxid in der Polybutadienphase eines Poly-
meres mit Polybutadien und Polystyrol erscheinen in einer TEM-Abbildung die Polybuta-
dienphase dunkel und die Polystyrolphase hell.

Mit der partiellen Kontrastierung der PB-Phase geht eine chemische Vernetzung dieser Phase
einher. Dadurch werden die deformierten Semidiinnschnitte gehdrtet, wodurch die Deformati-
onszustinde fixiert werden. Das Hérten der Polymere wurde ebenfalls bei der Kontrastierung
der Blockchen von Proben mit einer ausgeprigten weichen Matrix und glasartigen Doménen
ausgenutzt, um ein Schneiden der Ultradiinnschnitte mittels eines speziellen Diamantmessers
bei Raumtemperatur zu ermdglichen. Dieses Vorgehen minderte sehr stark das Auftreten von

fiir diese Polymermaterialien typischen Schneidfehler.
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5 Phasenseparationsverhalten von Sternblockcopolymerblends im
Gleichgewichtszustand

5.1 Motivation

Das Phasenseparationsverhalten von Blockcopolymer / Polystyrol Blends im Gleichgewicht
ist seit Jahrzehnten umfassend studiert worden. Dabei befassten sich fast alle wissenschaftli-
chen Publikationen, in denen dieses Thema diskutiert wurde, mit der Morphologieausbildung
in Modellsystemen, bei denen die Blendkomponenten einen bestimmten molekularen Aufbau
aufwiesen. Zu den molekularen Bedingungen zédhlten beispielsweise auch eine sehr enge
Molmassenverteilung sowie eine Molmasse, welche weit unterhalb der Molmasse von kom-
merziellen Blockcopolymer- und Homopolymeren lag.

Im Gegensatz zu den modellhaften Blends, die zumeist keine praktische Bedeutung hatten,
steht in dem nachfolgenden Abschnitt das Phasenseparationsverhalten von kommerziell
genutzten Blends aus Polystyrol und asymmetrischen Sternblockcopolymeren im Mittelpunkt
der Diskussion. Dabei ist von besonderem Interesse, wie sich die Asymmetrie der Sternblock-
copolymere auf das Phasenseparationsverhalten von Blockcopolymer / Homopolymer Blends
im Gleichgewicht auswirkt.

Fiir die Aufklarung des Einflusses der molekularen Asymmetrie wurde ganz gezielt das Pha-
senseparationsverhalten von S1 / aPS Blends, bestehend aus dem asymmetrischen Sternblock-
copolymer S1 und eng verteilten Polystyrolen, untersucht. Um dabei die Morphologie in
Abhéngigkeit von einem moglichst groBen Molmassesbereiches des PS untersuchen und dar-
stellen zu konnen, wurden die in der Tab. 4-2 aufgefiihrten anionischen Polystyrole als
Homopolymerkomponente gewihlt. Die Molmassenverhiltnisse zwischen den Polystyrolen
und den dulleren PS-Blocken der kurzen (rakx) und langen Arme (raj) von S1 sind in der

Tab. 4-3 angegeben.

5.2 Blends aus Sternblockcopolymeren

Angesichts der besonderen molekularen Architektur der verwendeten Blockcopolymere wei-
sen alle Sternblockcopolymere, auBer das symmetrische Sternblockcopolymer S5, nicht die
nach dem PS-Anteil erwartete Gleichgewichtsmorphologie auf. Die wichtigsten charakteristi-
schen, morphologischen Kenngrof3en und die Gleichgewichtsmorphologien der verwendeten

Sternblockcopolymere sind in der Tab. 5-1 und der Abb. 5-1 aufgefiihrt.

An dieser Stelle wird nicht néher auf das Phasenseparationsverhalten und die Morphologien

jedes einzelnen Sternblockcopolymers im Gleichgewichtszustand eingegangen, sondern
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einerseits auf bereits vorhandene Diskussionen in der Literatur’'>¢" /166 /18- /90 Gerwiosen.
Andererseits wird in den folgenden Absitzen dieses Kapitels das im thermodynamischen
Gleichgewicht stattfindende Phasenseparationsverhalten von S1 exemplarisch fiir die verwen-
deten Sternblockcopolymere dargelegt, da die Blends mit diesem Sternblockcopolymer in der
vorliegenden Arbeit eine besondere Stellung einnehmen. Dabei wird bei der Darstellung der
Auswirkungen der molekularen Architektur auf das Phasenseparationsverhalten, die fiir die
Diskussion des Phasenseparationsverhaltens der anderen Sternblockcopolymere oder deren
Blends von besonderer Wichtigkeit sind, auf die entsprechenden Sternblockcopolymere ver-

wiesen.

Tab. 5-1: Charakteristische morphologische KenngréBen der verwendeten Stern- und Triblockcopolymere; del

wurde aus und dps berechnet |ps

Sternblockcopolymer  Gleichgewichtsmorphologie ~ Ip [nm] dps [nm] del [nm]

S1 gyroidartig (PS- Kanile) 32 18

S2 Lamellen 33 20 13
Lamellen (PS- Zylinder in den

53 Elastlamellen) 47 21 26

S4 Lamellen 37 22 15

S5 gyroidartig (PS- Kanile) 39 11

S1 ist ein stark asymmetrisches Sternblockcopolymer. Die Asymmetrie von S1 wird zum
einen durch eine ungleichmifBige Zusammensetzung des Sternblockcopolymers (75 Masse-%
PS) sowie einer asymmetrischen Architektur aufgrund unterschiedlich langer
PS-Auflensegmente hervorgerufen (siche molekulare Architektur in Abb. 4-1). Durch die
Synthese zweier statistischer PS-co-PB Copolymersequenzen als Elastsegment mit unter-
schiedlichen PS-Anteilen wird die Zusammensetzungsasymmetrie gemindert. Dadurch betragt
P 54 Masse-%. Bei diesem ¢y miisste S1 eine lamellare Morphologie aufweisen. S1 hat
jedoch eine gyroidartige Morphologie mit PS-Kanilen (siehe Bild (a) in Abb. 5-1).

Zum einem ist die Verschiebung der Morphologie in Richtung des Phasendiagrammbereiches,
in dem PB sich in der Majoritit befindet, in der asymmetrischen, molekulare Architektur
begriindet. Diese Art der Verschiebung des Phasenseparationsverhaltens kann bei allen
asymmetrischen Sternblockcopolymeren diskutiert werden. Zum anderen weist S1 nicht nur
die sternformige Architektur auf, welche in der Abb. 4-1 dargestellt ist, sondern ist vielmehr
eine Mischung aus verschiedenenartigen Sternblockcopolymeren mit unterschiedlicher

Anordnung und Anzahl der kurzen und langen Arme.
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Abb. 5-1: Gleichgewichtsmorphologien der verwendeten Sternblockcopolymere; S1 (a), S2 (b), S3 (¢), S4 (d),
S5 (e)
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So besteht S1, wie die Sternblockcopolymere aus unterschiedlichen vierarmigen und dreiar-
migen Sternblockcopolymeren sowie aus einem groflen Anteil von ungekoppelten, linearen
Blockcopolymeren (S1 — S3: Triblockcopolymere; S4: Diblockcopolymere). Daneben liegen
noch andere Polymereinheiten vor, deren Anteile an der Polymermischung als vernachléssig-
bar zu betrachten sind.

In der Abb. 5-2 sind die molekularen Architekturen der wesentlichsten Blockcopolymere nach
der Synthese der asymmetrischen Sternblockcopolymere S1, S2, S3 und S4 am Beispiel von
S1 vereinfacht schematisch dargestellt. Die Abb. 5-2 gibt auch die in dem symmetrischen

Sternblockcopolymer S5 vorliegenden Blockcopolymere wieder.

Asymmetrische Sternblockcopolymere (Bsp. S1)

Sternblockcopolymere (vierarmig) Sternblockcopolymere (dreiarmig)

mit kurzen mit kurzen und langen mit langen mit kurzen mit kurzen und langen mit langen
PS- AuBensegmente PS- AuBensegmente PS- AuBensegmente  PS- AuBensegmente PS- AuBBensegmente PS- AuBBensegmente

£

Lineare Triblockcopolymere

Symmetrisches Sternblockcopolymer S5
Sternblockcopolymere Diblockcopolymer
vierarmig dreiarmig

A -

Abb. 5-2: Schematische Darstellung der molekularen Architekturen der wesentlichsten Blockcopolymere nach
der Synthese der asymmetrischen Sternblockcopolymere anhand von S1 und des symmetrischen Sternblockco-
polymers S5

Infolge der Mischung von Blockcopolymeren mit stark voneinander abweichenden Molmas-
sen der PS-Aullensegmente kann bei S1 sowie bei den anderen asymmetrischen Sternblock-
copolymeren somit auch der, von den binidren (A-B),/(A-B)g Blockcopolymerblends her

bekannte ,,cosurfactant® Effekt®”

, als eine Ursache fiir die vorhandene Verdnderung des Pha-
senseparationsverhaltens diskutiert werden (sieche Abb. 2-8 im Kapitel 2.3.1). Desweiteren
muss ein Einfluss der unterschiedlichen Zusammensetzung der in S1 vorliegenden Blockco-
polymere in Betracht gezogen werden. Welche Auswirkung dieser Einfluss auf das Phasense-

parationsverhalten hat, kann aber an dieser Stelle nicht beurteilt werden, da die genauen
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Anteile der unterschiedlichen Blockcopolymere an dem kommerziellen Polymermaterial S1

unbekannt sind.

5.3 Sternblockcopolymer / Polystyrol Blends
5.3.1 Einfluss der Molmassenverhaltnisse und Blendzusammensetzungen

Das aPSg¢ weist die kleinste Molmasse von den in der Arbeit verwendeten anionischen

Polystyrolen auf. Diese Molmasse befindet sich nahe dem M, der kurzen, dufleren PS-Blocke

von S1 (10,5 kg'mol™), wodurch sich rax im ,,dry brush“ und ra; im ,,wet brush® Regime
befindet (siche Tab. 4-4). Durch das Blenden von S1 mit aPSg¢ wandelt sich die gyroidartige
Morphologie von S1 (Abb. A-1 (a)) allmdhlich mit zunehmendem aPSg ¢-Anteil in eine durch
sphirische Mizellen bestimmte Morphologie bei dem S1 / aPSgs Blend mit
80 Masse-% aPSg um. Bei dieser Umwandlung, die teilweise in der Abb. A-1 des Anhangs
abgebildet ist, erscheinen auch lamellare und HPL Strukturen sowie eine bikontinuierliche
Morphologie mit elastomeren Kandlen und einer PS-Matrix bei 20 Masse-%,
40 Masse-% und 60 Masse-% aPSgs. Diese beobachtete, kontinuierliche Umwandlung von
einer Morphologie mit einer kautschukartigen Matrix zu einer, durch die Hartphase dominier-
ten Morphologie, ist typisch fiir bindre Blendsysteme im ,,wet brush* Regime.

Bei den S1 / aPS,; Blends und den S1 / aPSs; Blends besitzt das aPS eine Molmasse, das zwi-
schen der Molmasse der kurzen duBBeren PS-Blocke und dem des langen duBleren PS-Blockes
von S1 liegt. Aufgrund der Molmassenzunahme entfernt sich rax zunehmend aus dem ,,dry
brush® Regime bei dem S1 / aPSge Blend und tendiert bei dem S1 / aPSs; Blend in den
Bereich, in dem bei Blends mit symmetrischen Blockcopolymeren die Makrophasenseparati-
on zwischen den Blendkomponenten eintritt (siche Tab. 4-3). Gleichzeitig ndhert sich ra; dem
,,dry brush Regime an.

Die Morphologie dieser Blendsysteme ist bei einer dominierenden S1-Komponente im Blend
(20 Masse-% und 40 Masse-% aPS) durch die Makrophasenseparation von unterschiedlich
mikrophasenseparierten, lamellaren Strukturen gekennzeichnet. Fiir S1 / aPS;; und S1 / aPSs;
Blends mit 40 Masse-% aPS sind die Gleichgewichtsmorphologien in Abb. 5-3 dargestellt,
wobei die Bereiche mit den unterschiedlichen Lamellen durch I, II und III gekennzeichnet
sind. Die Gleichgewichtsmorphologien der Blends mit 20 Masse-% aPS werden in Abb. A-2
(a) und (b) sowie Abb. A-3 (a) und (b) gezeigt. Die Verschiedenartigkeit der Lamellen eines
Blendsystems besteht in den unterschiedlichen Dimensionen der glasartigen und elastomeren
Lamellen. Die charakteristischen, morphologischen Kenngréf3en der unterschiedlich mikro-

phasenseparierten Lamellen der Blends sind in der Tab. 5-2 angegeben. Bei der Betrachtung
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dieser Werte fallt auf, dass die Dicken der Lamellen der Bereiche II der beiden S1 / aPSy;
Blends und des S1 / aPSs; Blends mit 20 Masse-% aPSs; sowie des Bereiches III des
S1 / aPSs; Blends mit 40 Masse-% aPSs; dhnlich sind.

i, |

Abb. 5-3: TEM Aufnahmen mit kleiner (links) und héherer (rechts) VergroBerung von der Gleichgewichtsmor-
phologie der S1 / aPS,, und S1 / aPSy; Blends mit 40 Masse-% aPS; I, Il und III kennzeichnen Bereiche mit

unterschiedlichen Lamellen

Bei allen aufgefiihrten Blends, auller bei dem S1 / aPSs; Blend mit 40 Masse-% aPSs;, gehen
die zwei unterschiedlichen Lamellenstrukturen entweder allméhlich ineinander {iber oder sind
durch Korngrenzen getrennt (siche beispielhaft Abb. 5-3 (a) und (b): S1 / aPSs; Blend mit
40 Masse-% aPSs;). Die Gleichgewichtsmorphologie des S1 / aPSs; Blends mit 40 Masse-%
aPSs; weist drei verschiedene lamellare Strukturen auf, die allméhlich ineinander {ibergehen
und keine ausgeprigt scharfe Grenze zwischen den Bereichen mit unterschiedlichen Lamellen
bzw. Lamellenorientierungen besitzen (Abb. 5-3). An allen Ubergingen treffen die unter-

schiedlich dicken Lamellen meistens mit einem Winkel von 50° — 90° aufeinander.
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Tab. 5-2: Charakteristische morphologische KenngréBen der unterschiedlich mikrophasenseparierten Lamellen
in den S1/aPS,, S1/aPSg, sowie S1/aPS§,, Blends mit 20 Masse-% aPS und 40 Masse-% aPS

aPS-Anteil
20 Masse-% : 40 Masse-%
dps (nm) de (nm) lp (nm) ; dps (nm) de (nm) |p (nm)
1 20 15 35 ! 26 10 36
S m_ oo 821y 13619 _
% I 19 14 33 I 33 17 50
E = I 13 12 25 I 20 14 34
R | S ' 15 8 23
S I 19 17 36, 28 16 44
[a)
S II 20 15 35 I 14 13 27
III | 28 17 45

Die Morphologie der S1 / aPS,, und S1 / aPS,, Blends mit {iberwiegend aPS (60 Masse-%
und 80 Masse-% aPS) zeigen mit der Ausbildung von wurmartigen und zylindrischen Mizel-
len bei S1 / aPS,, sowie von lamellaren und zylindrischen ,,vesicles bei S1 / aPS,, einheitli-
che, mikrophasenseparierte Strukturen. Diese ,,vesicles” Strukturen sind typisch fiir Blends

mit einem hohen Homopolymeranteil im ,,wet brush® und ,,dry brush® Regime (siche in

Abb. A-2 (¢) und (d) sowie Abb. A-3 (c¢) und (d)).

Abb. 5-4: Gleichgewichtsmorphologien der S1 / aPS,,, Blends mit 20 Masse-% aPS,,, (a) und
40 Masse-% aPS,, (b) ; L, Il und III kennzeichnen Bereiche mit unterschiedlich mikrophasenseparierten Struk-

turen; # markiert Bereiche mit Lamellen, deren Normalen nicht senkrecht zum Elektronenstrahl des TEM ausge-
richtet sind

Hat das aPS eine Molmasse von 100 kg-mol'l, so befindet sich ra| mit 1,65 in einem Bereich,
in dem eine ausgeprigte Wechselwirkung zwischen Mikro- und Makrophasenseparation zu
erwarten ist. In den Blends mit 20 Masse-% und 40 Masse-% aPSio erscheinen gleichzeitig

Lamellen und sphérische / wurmartige PS-Doménen, die von einer elastomeren Matrix umge-
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ben sind (Abb. 5-4). Dabei werden die makrophasenseparierten Korner mit Lamellen von den
mikrophasenseparierten sphérischen / wurmartigen Strukturen eingeschlossen.

Aufgrund der Uberschreitung der Loslichkeitsgrenze von aPS;o in den PS-Phasen von S1,
segregiert das aPS teilweise von S1 und es bilden sich makrophasenseparierte aPSgo-Partikel
in dem Blend mit 40 Masse-% aPS;o aus (Abb. 5-4 (b)). Gleichzeitig entwickeln sich anstelle
von einer, zwei Lamellenstrukturen, die sich wie bei den Blends mit dem niedrigmolekulare-
rem aPS in ihren Dimensionen unterscheiden (siehe Tab. 5-2). Die Veridnderungen der mikro-
phasenseparierten Strukturen infolge der Zunahme des aPS;po-Anteiles sind auch mit einer

Vergroferung der sphirischen / wurmartigen PS-Doménen verbunden.
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Abb. 5-5: Phasendiagramm von a S1 / aPS Blends in Abhéngigkeit von den Molmassenverhéltnissen rax und ra
sowie dem aPS Anteil

In der Abb. 5-5 sind die beobachteten Morphologien der S1 / aPS Blends in Abhidngigkeit von
den Molmassenverhéltnissen rax und ra; sowie dem aPS-Anteil in einem Phasendiagramm
zusammengefasst. Darin enthalten sind auch das gleichzeitige Auftreten von unterschiedlichen
Mikrostrukturen sowie die Ausbildung von makrophasenseparierten Strukturen bei den S1 /
aPS,,, und S1 / aPS,,; Blends mit 40 Masse-% aPS (Gleichgewichtsmorphologie des S1 /

aPS,,, Blends siehe Abb. A-13). Die Ursachen fiir die Ausbildung der unterschiedlichen Mik-

rostrukturen stehen im Mittelpunkt des néchsten Kapitels 5.3.2.
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5.3.2 Mischungsinduzierte Separation

Obwohl Benjdejacq et al. bei Blends, bestehend aus einem Polystyrol-Poly(acrylsdure)
Diblockcopolymer und einem niedermolekularen Polystyrol, die Koexistenz von Lamellen-

und Zylinderstrukturen fand,”®

ist die Ausbildung von unterschiedlich mikrophasenseparier-
ten Strukturen, wie bei den S1 / aPS Blends mit einem geringen Anteil von aPS;;, aPSs
oder aPS;9, noch nicht ausfiihrlich fiir Blockcopolymer / Homopolymer Blends diskutiert
wurden.

Die Polystyrol-Poly(acrylsdure) Diblockcopolymere in der Studie von Benjdejacq et al. wei-
sen eine breite Molmassenverteilung des Polystyrols von ~ 2 auf. Von Benjdejacq et al. wurde
spekuliert, dass diese breite Molmassenverteilung, aber auch der Abdampfprozess des
Losungsmittels bei der Losungsfilmpréparation, fiir die Koexistenz der Lamellen und Zylin-
der verantwortlich sind. Eine genaue Erkldrung dieses besonderen Phasenseparationsverhal-
tens bei den untersuchten Polystyrol-Poly(acrylsdure) Diblockcopolymer / Polystyrol Blends
wird aber von Benjdejacq et al. nicht gegeben. In diesem Kapitel sollen die Griinde und Gren-
zen des besonderen Phasenseparationsverhaltens, welches zu der simultanen Ausbildung von
verschiedenen Mikrostrukturen fiihrt, diskutiert werden.

Um die Ursachen fiir das Phasenseparationsverhalten der S1 / aPS Blends mit den koexistie-
renden Mikrostrukturen diskutieren zu kdnnen, ist es noch einmal notwendig darauf hinzu-
weisen, dass S1 eine sehr ausgeprigte Vielfalt bei den Blockcopolymerarchitekturen aufweist
(siche Abb. 5-2). Die Zusammensetzung sowie die molekulare Architektur dieser Blockcopo-
lymere sind fiir das Phasenseparationsverhalten der Blockcopolymermischung S1 von grofB3er
Bedeutung. Fiir das Phasenseparationsverhalten der S1 / aPS Blends und der anderen
Sternblockcopolymer / Homopolymer Blends hat die Zusammensetzung sowie die molekulare
Architektur der Blockcopolymere jedoch nur eine geringe Relevanz. Nach Feng et al. ist fiir
das Phasenseparationsverhalten von Blockcopolymer / Homopolymer Blends nur das Mol-
massenverhaltnis ra entscheidend.”" "/

Daraus folgend wird sich bei allen weiteren schematischen Darstellungen im Rahmen der
Diskussion des Phasenseparationsverhaltens der Sternblockcopolymer / Homopolymer Blends
nur auf drei ausgewihlte Sternblockcopolymerarchitekturen konzentriert. Diese Sternblock-
copolymere, die vier Arme aufweisen, geben den fiir das Phasenseparationsverhalten der
Sternblockcopolymer / Homopolymer Blends wesentlichen Unterschied bei der molekularen
Architektur der Sternblockcopolymer wieder. Dieser Unterschied betrifft die Anzahl der
unterschiedlich langen PS-Blocke bei den sternformigen Blockcopolymeren unabhéngig von

der Gesamtzahl der Arme. In der Abb. 5-6 sind die ausgewdhlten Sternblockcopolymere, wel-
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che entweder nur kurze oder lange Armen oder die unterschiedlichen Kombinationen von
beiden widerspiegeln, zusammen mit der angenommenen Konformation der Ketten dieser

Sternblockcopolymere bei S1 schematisch abgebildet.

$1

—>

—>

J

Bereich | Bereich Il

SHRGES

Ty

+ aPs,,
S$1/aPS$,, Blend
(40 Masse-% aPsS,,)

Abb. 5-6: Schematische Darstellung der drei ausgewdhlten Sternarchitekturen von S1 und des anionischen
Polystyrols aPS,; sowie der angenommene Konformation bei S1 und dem S1 / aPS,; Blends mit 40 Masse-%
aPS,, in den Bereichen I und 11

Die Ursache fiir die Ausbildung von unterschiedlichen Mikrostrukturen bei der Zugabe von
bestimmten aPS zu der Sternblockcopolymermischung S1 wird deutlich, wenn das grundle-
gende Segregationsverhalten zwischen den unterschiedlichen Blendbestandteilen wihrend der
Losungsfilmpréiparation aufgezeigt wird. Dies soll anhand der Ausbildung der unterschiedli-
chen Lamellenstrukturen in den Bereichen I und II bei der Gleichgewichtsmorphologie des
S1/aPS;; Blends mit 40 Masse-% aPS,; erfolgen (siche Abb. 5-3 (a) und (b)).

Zu Beginn der Priparation des Losungsfilms des S1 / aPS;; Blends, liegen das aPS;; sowie
die unterschiedlichen Blockcopolymere von S1 homogen verteilt in der Polymerlosung vor.
Nimmt der Anteil des neutralen Losungsmittels Toluol ab, so werden die abstolenden Wech-
selwirkungen zwischen dem aPS,; und den unterschiedlichen Blockcopolymeren von S1 stér-

ker. Die Neigung zur Segregation zwischen dem aPS,; und den Blockcopolymeren von S1 ist
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bei den Blockcopolymeren ausgeprigter, die ein groeres Molmassenverhiltnis (ra) zu dem
aPS,; haben. Dies bedeutet, dass beispielsweise die Blockcopolymere mit nur kurzen
PS-AuBlenblocken, deren rax = 2 ist, schon bei einer geringen Abnahme des Losungsmittelan-
teiles der Polymerlosung von dem aPS,; separieren. Die Blockcopolymere mit nur langen,
auBeren PS-Blocken werden sich, aufgrund deren Molmassenverhéltnisses (raj) von 0,35, im
Verlaufe des Abdampfprozesses nicht von dem aPS,; trennen. Die Blockcopolymere mit bei-
den unterschiedlich langen PS-AufBlenblocken nehmen eine Zwischenstellung zwischen den
beiden Extrema des Separationsverhalten ein. Diese Blockcopolymere sind noch eine
bestimmte Zeit nach der Segregation der Blockcopolymere mit nur kurzen PS-Auflenblécken
mit dem aPS,; und den Blockcopolymeren mit nur langen, dulleren PS-Blocken vermischt.
Infolge des sehr unterschiedlichen Phasenseparationsverhaltens bilden sich nach der Separati-
on der Blockcopolymere mit nur kurzen PS-AuBlenblocken zwei Bereiche aus — ein Gebiet, in
dem das aPS;; mit unterschiedlichen Blockcopolymeren gemischt vorliegt sowie ein Gebiet
mit Blockcopolymeren mit nur kurzen PS-AuBlenblocken. Da die Separation der verschieden-
artigen bei S1 vermischt vorliegenden Blockcopolymere durch die Blendung mit dem aPS
hervorgerufen wird, kann dieses besondere Phasenseparationsverhalten als Mischungsindu-
zierte Separation bezeichnet werden.

Bei einer fortschreitenden Reduzierung des Losungsmittels setzt bei einer kritischen
Losungsmittelkonzentration die Mikrophasenseparation in den unterschiedlichen Gebieten
ein. Eine Vermischung eines Blockcopolymers und eines Homopolymers mit einem kleineren
Molmasse als das des korrespondierenden Blockcopolymerblockes fiihrt zu einer Abnahme

82 Deshalb kann davon aus-

des Wertes von yN bei dem die Mikrophasenseparation einsetzt.
gegangen werden, dass die Mikrophasenseparation zuerst in den Bereichen eintritt, in denen
die Blockcopolymere von S1 gemeinsam mit dem aPS,; vorliegen. Anschlieend erfolgt die
Mikrophasenseparation in den Bereichen, welche nur Blockcopolymere enthalten.

Hashimoto et al. diskutierten in Veroffentlichungen die Ausbildung von unterschiedlichen
lamellaren Mikrostrukturen bei bindren (A-B),/(A-B)g Diblockcopolymerblends mit Blend-
komponenten, deren Molmasse stark voneinander abwich.**" " Dabei wurde gezeigt, dass
durch die Mikrophasenseparation des langeren Diblockcopolymers eine Segregation des kiir-
zeren Diblockcopolymers aus einer gemeinsamen Phase wihrend des Abdampfprozesses bei
einer Losungsfilmprédparation initiiert wurde. Dieses besondere Phasenseparationsverhalten,
das als ,,macrophase separation induced by microphase separation* bezeichnet wurde, kann

auch bei der Mikrophasenseparation der Bereiche, in dem aPS;; mit Blockcopolymeren

gemischt vorliegt, diskutiert werden.
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So ist es wahrscheinlich, dass infolge der Mikrophasenseparation die abstoBenden Wechsel-
wirkungen zwischen dem aPS;; und den Blockcopolymeren mit kurzen und langen
PS-AuBlenblécken stark zunehmen. Dadurch separiert der Teil der Blockcopolymere, die vor-
nehmlich kurze PS-AuBlenblécke haben, aus der mit dem aPS;; gemeinsam gebildeten Phase
der Bereiche I in Richtung der Bereiche II. Gleichzeitig verbleiben die Blockcopolymere, die
hauptséchlich lange, dullere PS-Blocke aufweisen, in der Phase mit dem aPS,; der Bereiche 1.

Ausgehend von dem beschriebenen Segregationsverhalten, welches auf dem Phasenseparati-
onsverhalten von bindren Blockcopolymer / Homopolymer Blends und binéren (A-B)./(A-B)g
Blockcopolymerblends basiert sowie der bekannten Konformation der Ketten in Blockcopo-
lymeren und deren Blends kdnnen die in der Abb. 5-6 schematisch dargestellten Kettenkon-
formationen als die Kettenkonformationen, welche bei den Lamellen in den Bereichen I und
IT des S1 / aPS;; Blends mit 40 Masse-% aPS;; vorliegen, angesehen werden.

In den dicken PS-Lamellen der Bereiche I liegen die aPS,;-Ketten zwischen den langen
PS-Blocken der Blockcopolymere vor. Ausschlaggebend dafiir ist das kleine Molmassen-
verhéltnis ra, dass im Bereich des ,,wet brush® Regimes liegt. Resultierend aus dem groflen
Molmassenverhéltnis rax, nehmen die kurzen PS-Blocke der verbliebenen Blockcopolymere
mit kurzen und langen PS-AuBlenblécken sowie die aPS;;-Ketten einen moglichst grofen
Abstand zueinander ein. Deshalb kommen die aPS,;-Ketten nur im Bereich der kurzen
PS-Blocke, die sich nahe der Phasengrenze befinden, in der Mitte der Lamellen vor.

Die beschriebene Konformation der PS-Blocke der Blockcopolymere dhnelt der Konformati-
on der Blocke bei bindren (A-B)./(A-B)g Blockcopolymerblends mit unterschiedlichen
Blockldngen. Bei diesen Blends, wie auch bei S1, wird die Morphologiebildung entscheidend
durch den ,,cosurfactant Effekt/69/, durch den eine extrem inhomogene Verteilung der Blocke
und damit ein resultierendes unausgefiilltes Volumen beseitigt wird, bestimmt (siche
Abb. 2-8 im Kapitel 2.3.1). In dem Fall des S1 / aPS;; Blends iibernimmt das aPS,,; teilweise
die Funktion des ,,cosurfactant* Effektes bei der Morphologiebildung im Bereich I, d.h. ein
Teil der aPS;;-Ketten nimmt das unausgefiillte Volumen ein, welches bei einer Mischung der
Blockcopolymere ohne das aPS,; und der Beibehaltung der Phasengrenzfldchenkriimmung in
der Hartphase entstehen wiirde. Durch das Ausfiillen dieses freien Volumens miisste die
Schwellung der Hartphase der Lamellen in dem Bereich I im Vergleich zu einem bindren
Blockcopolymer / Homopolymer Blend kleiner sein. Damit wiirde gleichfalls die Loslich-
keitsgrenze eines Homopolymers in der Phase des korrespondierenden Blockes eines asym-
metrischen Sternblockcopolymers gegeniiber der Loslichkeitsgrenze bei einem symmetri-

schen Sternblockcopolymer zu groBeren Homopolymeranteilen verschoben sein.
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Die Wirkung von kurzen PS-Blocken auf die Morphologieausbildung und somit die Anwe-
senheit von Blockcopolymeren mit kurzen und langen PS-AufBlenblocken im Bereich I kann
auch aufgezeigt werden, wenn kurzzeitig die Ausbildung der Morphologie ohne die kurzen
PS-Blocke angenommen wird. In diesem Fall miissten bei einem PS-Anteil der Blockcopoly-
mere von ~ 75 Masse-% sowie einem Molmassenverhéltnisses ra; von 0,35 nach Winey et al.
/91/

oberhalb eines Gesamtanteils des Polystyrols von iiber 90 Masse-% ungeordnete Mizellen
beobachtet werden. Da ungeordnete Mizellen aber nicht in Erscheinung treten, sondern eine
ausgepriagte Lamellenmorphologie, muss das Phasenseparationsverhalten so stark verdndert
werden, dass sich eine Verschiebung der ausgebildeten Morphologie im Phasendiagramm in
Richtung von geringeren PS-Anteilen vollzieht. Diese Verschiebung kann nur durch eine
Erhohung des Weichphasenanteils oder eine Verdanderung des Phasenseparationsverhaltens
aufgrund der Léngenunterschiede zwischen den PS-Auflenblocken infolge dem Vorhanden-
sein von Blockcopolymeren mit kurzen PS-Auflenblécken erfolgen.

Dass die Blockcopolymere mit nur kurzen PS-AuBenblocken eine eigene lamellare Struktur in
den Bereichen II bilden, wird zum einen von der Tatsache unterstiitzt, dass diese Blockcopo-
lymere mit einem Hartphasenanteil (@), der nur von den &uBleren PS-Blocken resultiert, von
~ 34 Masse-% an der unteren Stabilititsgrenze fiir die Ausbildung von Lamellen liegen.""
Des Weiteren stimmt die Dicke der PS-Lamellen dieser Bereiche mit dem theoretischen Wert
von 12 nm fiir die Molmasse der kurzen PS-Aufenblocke von 10,5 kg'mol™ sehr gut iiberein
(siche Tab. 5-2). Diese theoretische Lamellendicke wurde mit der von Meier entwickelten

Berechnungsgrundlage:*”

1
R=14aKM2" (5.1)

. 1
bestimmt."*¥

In der schematischen Darstellung des Bereiches II der Abb. 5-6 sind nicht die allméhlichen
Ubergiinge zwischen den unterschiedlich dicken Lamellen enthalten, sondern es sind nur die
Lamellen, welche durch die Blockcopolymere mit nur kurzen PS-Auflenblocken gebildet
werden, dargestellt. In diesen Ubergingen, die zur Kompensation des Dickenunterschiedes
dienen, liegen vermutlich die Blockcopolymere des Bereiches Il sowie die Blockcopolymere
mit langen und kurzen PS-AufBlenblocken, die wihrend der Mikrophasenseparation des Berei-

ches I separieren, gemeinsam vor.

* fiir die Berechnung fiir R wurdea = 1,25 und K = 670* 10~ angenommen
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Abb. 5-7: TEM Aufnahmen mit kleiner (links) und héherer (rechts) VergroBerung von der Ausbildung von
unterschiedlichen mikrophasenseparierten Strukturen nach der Mischungsinduzierten Separation bei S3 / aPSs,
Blends mit 20 Masse-% aPSs; und 40 Masse-% aPSs;

Bei den S1 / aPSs; und S1 / aPS;o Blends mit unterschiedlichen Mikrostrukturen verlauft die
Ausbildung der Morphologie in der gleichen Art und Weise, wie bei den S1 / aPS,; Blends
(siche Abb. 5-3 und Abb. 5-4). Entscheidender Unterschied zu den Blends mit aPS;, ist aber,
dass bei der Mischungsinduzierten Separation weitere bzw. andere Blockcopolymere betrof-
fen sind und aus der mit dem aPS gemeinsamen gebildeten Phase segregieren. Dadurch vari-
ieren die Vielfalt und die Anzahl der auftretenden mikrophasenseparierten Strukturen.

Das Vorhandensein der Mischungsinduzierten Separation ist auch bei anderen Sternblockco-
polymer / Polystyrol Blends, bei denen die Sternblockcopolymere eine dhnlich ausgeprigte
molekulare Asymmetrie wie S1 aufweisen, beobachtet worden. In den Abb. 5-7 und Abb. 5-8
sind die markantesten Beispiele fiir die Mischungsinduzierte Separation bei den S3 / aPSs;

und S4 / aPSs; Blends dargestellt. Dabei sind die Bereiche, in denen Blockcopolymere der
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verwendeten Sternblockcopolymersysteme mit dem aPS gemeinsam vorliegen und die Mikro-
strukturen bilden, immer mit I und die Bereiche, welche ,,nur® unterschiedliche Fraktionen
von verschiedenartigen Blockcopolymeren der verwendeten Sternblockcopolymersysteme
aufweisen, mit II und III gekennzeichnet. Die stirksten Unterschiede zwischen den ausgebil-
deten, mikrophasenseparierten Strukturen existieren bei den Blends mit dem Sternblockcopo-
lymer S3, das eine besondere lamellare Morphologie, bei der in den Elastlamellen zylindri-

sche Hartdoménen vorliegen, hat. Diese zylindrischen Hartdoménen sind die Folge der Ver-

/157/ - /159/

mischung der kurzen PS-Auflenblécke mit dem PS-Kern des Sternblockcopolymers.

Abb. 5-8: TEM Aufnahmen mit kleiner (links) und héherer (rechts) VergroBerung von der Ausbildung von
unterschiedlichen mikrophasenseparierten Strukturen nach der Mischungsinduzierten Separation bei S4 / aPSs,
Blend mit 40 Masse-% aPSs;

Besonders auffillig sind die drei Gebiete mit unterschiedlichen Mikrostrukturen bei dem
S3 / aPSs; Blend mit 20 Masse-% aPSs; (Abb. 5-7(a)). In dem Bereich I sind stark separierte,
geordnete Lamellen ohne die von dem S3 bekannten zylindrischen Hartdoméinen ausgebildet.
Die Lamellen resultieren aus der Vermischung des aPS mit den Blockcopolymeren des S3,
welche nur lange PS-Auflenblocke besitzen. In dem Bereich II erscheinen ungeordnete, mik-
rophasenseparierte Lamellen mit zylindrischen Hartdoménen. Die Ausbildung dieser lamella-
ren Strukturen spricht dafiir, dass in diesem Bereich Blockcopolymere mit unterschiedlich
langen PS-AuBenblécken miteinander vermischt sind. Ein auBBergewohnliches Phasensepara-
tionsverhalten fiir Blockcopolymer / Homopolymer Blends liegt im Bereich III vor. In diesem
Bereich bilden sich keine hoch geordneten, mikrophasenseparierten Strukturen aus. Dieses
Phasenseparationsverhalten ist darauf zurtickzufiihren, dass in diesem Bereich nur Blockcopo-
lymere mit kurzen PS-Auflenblocken vorliegen und diese mit den PS-Kernen als auch mit den

Elastsegmenten der Sternblockcopolymere vermischt sind.
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Mit einer Zunahme des aPSs;-Anteils von 20 Masse-% auf 40 Masse-% verdandern sich die
mikrophasenseparierten Strukturen der S3 / aPSs; Blends starker als bei den beiden vergleich-
baren S1 / aPSs; Blends. Bei dem S3 / aPSs; Blend mit 40 Masse-% aPSs; bilden sich lamella-
re Mikrostrukturen, bei denen partiell die zylindrischen Hartdoménen in den lamellaren Elast-
phasen erscheinen, neben Bereichen mit einer bikontinuierlichen, dreidimensionalen Netz-
werkstruktur aus (Abb. 6-5 (b)). Bei dieser Netzwerkstruktur durchziehen miteinander ver-
bundene Elastzylinder eine PS-Matrix. In den Elastzylindern sind, wie bei den Elastlamellen
des S3, zylindrische Hartphasen separiert. Diese dreidimensionale Anordnung der kautschuk-
artigen Phase in der Hartphase sind auch von einem Sternblockcopolymer / Homopolymer

/85 als auch von

Blend mit einer breiten Molmassenverteilung des Sternblockcopolymers,
einem terniren Blockcopolymerblend,*” bei denen die Blockcopolymere sehr unterschiedli-
che Molmassen haben, bekannt. In beiden Fillen bildeten sich diese so
genannten ,,strut™ Strukturen bei einem sehr groen PS-Anteil aus.sY

In dem Fall des S3 / aPSs; Blends mit 40 Masse-% aPSs; kann angenommen werden, dass die
netzwerkartigen Strukturen in dem Bereich I aus der Vermischung von Blockcopolymeren des
S3 mit dem aPSs, resultieren, da in dem Bereich, der nur Blockcopolymere von S3 beinhaltet,
der Anteil des Polystyrols viel niedriger ist als in den beiden angefiihrten Blendsystemen mit
der ,,strut* Morphologie./ BS/, 130/

In der Abb. 5-9 ist die Morphologie des S2 / aPSs; Blends mit 40 Masse-% aPSs; dargestellt.
Uberraschenderweise bildet sich bei diesem Blend eine einheitliche, lamellenartige Morpho-
logie aus. Ebenso konnten bei allen untersuchten S2 / aPS Blends, unabhingig von der Mol-
masse des aPS, keine unterschiedlichen Mikrostrukturen festgestellt werden. Dies ist wegen
der Tatsache, dass S2 eine Asymmetrie der molekularen Architektur mit einem rps von 4,1
aufweist, erstaunlich. Aus dieser Beobachtung heraus kann aber nun geschlussfolgert werden,
dass das Vorhandensein der Mischungsinduzierten Separation bei den Blends mit den
Sternblockcopolymeren von der Stirke der molekularen Asymmetrie abhéngig ist.

Wie in dem vorangegangenen Kapitel 5.3.1 am Beispiel der Morphologiebildung der S1 / aPS
Blends in Abhéngigkeit von der Molmasse des aPS gezeigt, gibt es zwei kritische Molmas-
senverhaltnisse, welche das Erscheinen der Mischungsinduzierten Separation eingrenzen. So
konnten bei keinem untersuchten Sternblockcopolymer / aPS Blendsystem verschiedenartige,
mikrophasenseparierten Strukturen unterhalb rax = 1 und oberhalb ra| = 4 festgestellt werden.

Unterhalb und oberhalb dieser kritischen Molmassenverhéltnisse sind die beiden Molmassen-

verhiltnisse rax und ra) entweder gleichzeitig im ,,wet brush* und / oder ,,dry brush* Regime
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oder in dem Regime, in dem eine Makrophasenseparation bei bindren Blockcopolymer /

Homopolymer Blends stattfindet.

Axm. P,

Abb. 5-9: TEM Aufnahmen mit kleiner (links) und héherer (rechts) VergroBerung von der Ausbildung einer
einheitlichen Mikrostruktur bei S2 / aPSs; Blend mit 40 Masse-% aPSs;

Dies bedeutet: Haben die kurzen und langen PS-AuBenblécke eine grundsitzlich &hnliche
Kompatibilitit bezogen auf das aPS, so zeigen die stark asymmetrischen Sternblockcopoly-
mersysteme das gleiche Phasenseparationsverhalten wie bindre Blockcopolymer / Homopo-
lymer Blends und nicht die Mischungsinduzierte Separation.
In der Abb. 5-10 sind die bei den Polymermischungen beobachteten einheitlichen Mikrostruk-
turen (eMS) bzw. uneinheitlichen Mikrostrukturen (uMS) in einem vereinfachten Phasendia-
gramm in Abhéngigkeit von den Molmassenverhéltnissen ra| und rax zusammengefasst. In
diesem Phasendiagramm sind die Grenzen des Auftretens der Mischungsinduzierten Separa-
tion durch gestrichelte Linien dargestellt. Diese Grenzen werden durch die kritischen Fakto-
ren:

e dem Molmassenverhaltnis rps sowie

e den Molmassenverhiltnissen rajund ra
bestimmt. Dabei ist das Molmassenverhéltnis rps der wichtigste molekulare Parameter. An-
hand der beobachteten Morphologiebildung in Abhingigkeit von rps kann die Grenze fiir Ips
zwischen 4,1 und 5,8 angenommen werden. Liegt ein ausreichend groB3es rps vor, so diirfen
fiir das Auftreten der Mischungsinduzierten Separation ra; und rak nicht gleichzeitig Werte
unter 1 oder Werte, bei denen Makrophasenseparation in einem Blend aus einem A-B Block-
copolymer und hA-Homopolymer auftritt, aufweisen. Die unterschiedlichen Mikrostrukturen

bilden sich nur bei einem asymmetrischen Sternblockcopolymere mit einem ausreichend gro-
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en rps, wenn sich ra) im ,,wet brush* oder ,,dry brush* Regime befindet und rax einen Wert

grofer Eins hat.
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Abb. 5-10: Vereinfachtes experimentelles Phasendiagramm der untersuchten Blends in Abhédngigkeit von den
Molmassenverhéltnissen rax und ra

In dem Phasendiagramm der Abb. 5-10 bleibt ein weiterer entscheidender Faktor,
e der aPS-Anteil,

unberiicksichtigt. Die Mischungsinduzierte Separation wurde nur in S1 / aPS Blends, bei
denen das aPS in der Minderheit vorlag, beobachtet. In Blends mit dem aPS in der Majoritit
bildet sich eine einheitliche Morphologie mit Mizellen oder ,,visiceles* Strukturen aus. Dar-
aus kann gefolgert werden, dass sobald das aPS in Majoritdt vorliegt, die Mischungsinduzierte
Separation durch den groBen Volumenanteil des aPS unterdriickt und die Morphologie, bei
einem Molmassenverhéltnis rax >> 1, durch das Molmassenverhéltnis ra; bestimmt wird.
Inwieweit eine untere Grenze fiir den aPS-Anteil vorliegt, kann an dieser Stelle nicht beurteilt
werden, da dafiir notwendige Untersuchungen der Gleichgewichtsmorphologie von Blends
mit einem sehr geringen aPS-Anteil nicht vorgenommen wurden. Es ist aber sehr gut vorstell-
bar, dass bei einem sehr geringen aPS-Anteil in Blends (< 5 Masse-%) die
Mischungsinduzierte Separation durch den gro3en Anteil von Blockcopolymeren mit langen
PS-AuBenblocken unterdriickt wird und die aPS-Ketten in dem durch den ,,cosurfactant®

Effekte geschaffenem freien Volumen vorliegen.
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5.4 Zusammenfassung

In dem Kapitel 5 wurde der Einfluss der molekularen Architektur auf das Phasenseparations-
verhalten von Sternblockcopolymer / Homopolystyrol Blends im Gleichgewicht dargestellt.
Es konnte gezeigt werden, dass bei Blends mit Sternblockcopolymeren, deren molekulare
Architektur sehr stark asymmetrisch ist, sich unterschiedlich geordnete und ungeordnete
Bereiche nebeneinander ausbilden. Dieses ungewohnliche Phasenseparationsverhalten wurde
als Mischungsinduzierte Separation, das besonders abhidngig von rps, raj, ax und dem

Homopolymeranteil im Blend ist, bezeichnet.
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6 Phasenseparations- und Deformationsverhalten verpresster
Blockcopolymerblends

6.1 Motivation

Die Kapitel 6 und 7 widmen sich mit der verarbeitungsinduzierten Morphologie und dem
Deformationsverhalten von Blockcopolymer / Homopolymer Blends einer Thematik, zu der
in der Vergangenheit nur wenige Publikationen erschienen sind. Diese Artikel befassen sich
zudem in den meisten Fillen auch nur mit der Morphologie und dem Deformationsverhalten
von Blends, die mittels eines einzigen Verarbeitungsprozesses hergestellt wurden. In den
nachfolgenden Kapiteln 6 und 7 der vorliegenden Arbeit wird hingegen der Einfluss der drei
am meisten in der kunststoffverarbeitenden Industrie eingesetzten Prozesse — Press-, Extrusi-
ons- und Spritzgussverfahren — auf ausgewdhlte Blockcopolymer / Homopolymer Blends sys-
tematisch diskutiert. Bei der Diskussion wurde grofles Augenmerk auf die Beeinflussung der
Mischungsinduzierten Separation und der Makrophasenseparation sowie auf Gemeinsamkei-
ten des Phasenseparationsverhaltens im Gleichgewichts- und Nichtgleichgewichtszustand
gelegt.

Die Diskussion in den Kapiteln 6 und 7 erfolgt nur mit Blends, deren Homopolystyrolkompo-
nente ein My, > 51 kg'mol™ hat, da dieses M,, weit oberhalb des Verschlaufungsmolekularge-
wichts (Me) des Polystyrols (Me ~ 18,5 kgrmol™) liegt. Polystyrole mit einem M, unterhalb
des M weisen keine ausreichende Zahigkeit auf und besitzen somit fiir eine anwendungstech-

nische Verwendung in Polymermischungen keine Bedeutung.

6.2 Phasenseparationsverhalten
6.2.1 Sternblockcopolymer / Polystyrol Blends

Im Gegensatz zu dem asymmetrischen Sternblockcopolymer S1, das unabhingig von der
Péparations- bzw. Verarbeitungsmethode eine gyroidartige Morphologie hat, wird das Pha-
senseparationsverhalten aller S1 / aPS Blends durch den Verarbeitungsprozess des Pressens
stark verdndert. Die verarbeiteten S1 / aPS Blends haben nicht mehr dieselbe Morphologie
wie im Gleichgewichtszustand. Im Allgemeinen fiihrt die Verarbeitung mittels des Pressens
und des vorangehenden Schmelzemischens der Blendbestandteile zu einer Homogenisierung
der Morphologie der Blends. So sind folgerichtig bei den verpressten S1 / aPSs; Blends mit
der Mischungsinduzierten Separation keine unterschiedlichen lamellaren Strukturen wie im
Gleichgewichtszustand, sondern eine einheitliche Lamellenmorphologie ausgebildet

(Abb. 6-1 (b) — (d)). Die Ausbildung von uniformen Lamellen deutet auf eine Verbesserung
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der Kompatibilitdt des aPSs; mit den unterschiedlich langen PS-AuBlenblocken der verschie-

denen Blockcopolymere von S1 hin. Diese Verdnderung des Phasenseparationsverhaltens ist

grundsétzlich unabhingig von der Molmasse des aPS.

20 Masse-% |

i =
40 Masse-%
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K

L

N

AR

Abb. 6-1: Morphologie des verpressten S1 und der verpressten S1 / aPSy; Blends mit 20 Masse-%, 40 Masse-%,
60 Masse-% aPSs,

Die Zunahme des aPSs;-Anteiles in den S1 / aPSs; Blends fithrt erst bei hoheren

aPSs;-Anteilen zu einer ausgeprigten Schwellung von dps der PS-Phasen (sieche Tab. A- 1
und Abb. A- 6 im Anhang). So hat beispielsweise das S1 / aPSs; Blend mit 40 Masse-% aPSs;

noch eine mittlere Dicke und eine mittlere Langperiode, die fiir ein lamellares Blockcopoly-
mer zu erwarten sind (aps =19 nm; ip = 26 nm). Die Morphologie des S1 / aPSs; Blends

mit 60 Masse-% aPSs; besitzt eine gewisse Ahnlichkeit zu den lamellaren ,,vesicles” der
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Gleichgewichtsmorphologie. Die kautschukartigen Phasen sind teilweise netzwerkartig mit-

einander verbunden, wodurch die PS-Phase partiell eingeschlossen wird.
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Abb. 6-2: Morphologie von verpressten S1 / aPS,,, Blends mit 20 Masse-%, 40 Masse-%, 60 Masse-%,
80 Masse-% aPS

Die Blendung von S1 mit einer geringen Menge aPS;( fiihrt zu keiner Verdnderung der
gyroidartigen Morphologie von S1, was auf eine Integration der aPS;p-Ketten in die
PS-Phase hindeutet. Es erscheint also so, als wiirden die integrierten aPS;¢o-Ketten zu einer
Stabilisierung der komplizierten, bikontinuierlichen Morphologie von S1 fiihren. Dieses bei
dem S1 / aPS;o Blend mit 20 Masse-% aPS;¢9 beobachtete Verhalten ist normalerweise cha-
rakteristisch fiir Blockcopolymer / Homopolymer Blends mit einem rpn < 1

(Abb. 6-2 (a))./ 270 1831, 81 yabed ist die mittlere Dicke der PS-Doménen des Blends mit 24 nm

etwas grofBer als bei S1.
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Mit einem steigenden aPS;g-Anteil nimmt nicht nur die Grée der PS-Dominen zu (siche
Tab. A- 1 und Abb. A- 7), sondern es kann auch die Ausbildung einer fiir Blockcopolymer /
Homopolymer Blends neuartigen diskontinuierlichen Morphologie festgestellt werden. Diese
als Tropfenmorphologie bezeichnete Morphologie hat bei dem Blend mit 40 Masse-% aPSi
wurmartige PS-Inklusionen mit einer mittleren Dicke von 44 nm und eine kontinuierliche
elastomere Phase mit einer mittleren Dicke von 10 nm (Abb. 6-2 (b)).

Durch den Anstieg des aPS;oo-Anteils im Blend auf 60 Masse-% aPSoo nimmt nicht nur die
mittlere Dicke der PS-Inklusionen auf 76 nm und die Verteilung der Inklusionsdicken zu, es
verandert sich auch der Charakter des Netzwerkes, bei dem die Elastphase an vielen Stellen
unterbrochen wird (Abb. 6-2 (c)). Die netzwerkartige Morphologie ist bei dem Blend mit
80 Masse-% aPS;¢p ganz aufgeldst und es bilden sich mizellen- und vesiclesartige Strukturen
in einer PS-Matrix aus (Abb. 6-2 (d)).

Im Gegensatz zu den S1 / aPS;oo Blends ist die Tropfenmorphologie bei den S1 / aPSsy;
Blends schon bei einem aPSs;3-Anteil von 20 Masse-% aPSs3,3 vorhanden (Abb. 6-3). Dabei
liegen sphérische PS-Inklusionen mit einer mittleren Dicke von 34 nm neben sphérisch /
wurmartigen PS-Doménen mit einer mittleren Dicke von 18 nm vor. Diese bimodale Dicken-
verteilung bleibt auch bei einem Anstieg des aPSsy;-Anteils erhalten, wobei die Dicke der
PS-Inklusionen zunimmt und die Abmessungen der kleinen sphédrisch / wurmartigen
PS-Doménen konstant bleiben. Die mittleren Werte der Inklusionsdicken bei den Blends mit
40 Masse-% und 60 Masse-% sind 72 nm sowie 93 nm. Wie bei dem S1 / aPS;o Blend mit
60 Masse-% aPSjg, beginnt sich die Netzwerkstruktur auch bei dem S1 / aPSs;3 Blend mit
60 Masse-% aPS3,3 aufzulosen. Die Morphologie des S1 / aPSs;3 Blends mit 80 Masse-%
aPSs,3 ist durch eine PS-Matrix und mizellenartige Strukturen charakterisiert.

In der Abb. 6-4 ist ein Phasendiagramm der verpressten S1 / aPS Blends in Abhéngigkeit von
den Molmassenverhiltnissen rax und ra; sowie dem aPS-Anteil dargestellt. Beim Vergleich
dieses Phasendiagramms mit dem in der Abb. 5-5 angefiihrten Phasendiagramm der S1 / aPS
Blends fiir den Gleichgewichtszustand wird deutlich, dass die Tropfenmorphologie bei den
Blends auftritt, die makrophasenseparierte Hartphasen im Gleichgewichtszustand aufweisen.
Ein Grenzfall stellt das S1 / aPSs; Blend mit 60 Masse-% aPSs; dar, da bei diesem Blend die
PS-Phase teilweise von der Elastphase netzwerkartig eingefasst wird. Trotz der gewissen
Ahnlichkeit der Morphologie dieses S1 / aPSs; Blends, besonders zu der Tropfenmorphologie
des S1 /aPS;y Blends mit 40 Masse-% aPS o, ist die partielle und nicht vollstindige Ausbil-
dung eines Elastnetzwerkes aber auch der Grund dafiir, dass die Morphologie dieses

S1 / aPSs; Blends nicht zu den Tropfenmorphologien zugerechnet werden kann.
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Abb. 6-3: Morphologie von verpressten S1 / aPS;,; Blends mit 20 Masse-%, 40 Masse-%, 60 Masse-%,
80 Masse-% aPS;,;

Das Phasendiagramm der verpressten S1 / aPS Blends beinhaltet neben den Blends mit dem
eng verteilten aPS auch die Blends mit dem rPS,7, welches eine breite Molmassenverteilung
hat. Die Inklusionen bei der Tropfenmorphologie dieser Blends sind kleiner und weisen eine
geringere Dickenverteilung auf als bei den S1 / aPSs;3 Blends mit einer vergleichbaren Mol-
masse und Gewichtsanteil des Homopolystyrols im Blend (Tab. A- 1 und vergleiche Abb. 6-3
mit Abb. A- 5 sowie Abb. A- 8 mit Abb. A-9).

Fiir eine genaue Beurteilung des Phasenseparationsverhaltens von Blockcopolymeren und
deren Blends gibt die DMTA wichtige Informationen, wie beispielsweise iiber die Vermi-
schung von unterschiedlichen Blockcopolymer- sowie Blendkomponenten durch die relative
Verschiebung der Glasiibergangstemperatur gegeniiber dem entsprechendem Homopolymer.

In der Abb. 6-5 sind die temperaturabhingigen Kurven der Phasenverschiebung (tan o) des
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Sternblockcopolymers S1 und der S1 / aPSs;, S1 / aPS;o0 sowie S1 / aPS;;3 Blends mit
40 Masse-% aPS gezeigt. Die Diskussion der tan 6 Kurven dieser ausgewéhlten Polymermate-

rialien erklart das grundsétzliche Phasenseparationsverhalten der verpressten S1 / aPS Blends.
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Abb. 6-4: Phasendiagramm von S1 / PS Blends in Abhéingigkeit von den Molmassenverhéltnissen Fax und ra
sowie dem aPS-Anteil

Das Sternblockcopolymer S1 hat in der Kurve der Phasenverschiebung drei Peaks fiir Glas-
tibergangstemperaturen bei ~ 102°C, 23°C und -35°C. Der Peak Ty fiir die Glasiibergangs-
temperatur bei ~102°C entspricht dem Peak der Glasilibergangstemperatur von Polystyrol. Die
beiden anderen Peaks (Tge.1 = 23°C; T2 = -35°C), die sehr schwach ausgeprigt sind, befin-
den sich leicht oberhalb bzw. in den Bereichen der Glasiibergangstemperaturen der beiden
statistischen PS-co-PB Segmente des elastomeren Blocks (10°C und -36°C). Diese Glasiiber-
gangstemperaturen der beiden statistischen PS-co-PB Segmente wurden nach der Gleichung

von Fox ¥

Tg_l = ¢1T91_l + ¢2ng_1 (6.1)
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mit den angenommenen Glasiibergangstemperaturen von —98°C fiir PB und 102°C fiir PS

sowie dem jeweiligen PS / PB Verhiltnis der beiden statistischen PS-co-PB Segmente

berechnet.
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Abb. 6-5: tan 6 Kurven des verpressten Sternblockcopolymers S1 und der S1 / aPS Blends mit 40 Masse-%
aPSs,, aPS,, und aPS;,,

Aufgrund der Verschiebung des Peaks Tqe.q um ~13 K gegeniiber dem erwarteten Peak fiir
die Glasiibergangstemperatur der statistischen Segmente mit dem dominierenden PS-Anteil
kann von einer Vermischung dieser statistischen Segmente mit PS-Auflenblocken ausgegan-
gen werden. Dabei handelt es sich, in Ubereinstimmung zu den von Matsen vorgenommenen
Untersuchungen des Phasenseparationsverhaltens von asymmetrischen ABA Triblockcopo-

lymeren,/ 46/

um kurze PS-Aullenblécke des asymmetrischen Sternblockcopolymers S1. In
Anbetracht dieser Ergebnisse muss die Elastomerphase als sehr molekular heterogen angese-
hen werden.

Auler einer Abnahme des Niveaus der tan 6 Kurve in dem Bereich zwischen dem Tgg.1- bis
zum Ty ps-Peak aufgrund der Minderung der Menge von S1 im untersuchten Probenvolumen,
zeigt der Verlauf der tan 6 Kurve des S1 / aPSs; Blends prinzipiell keine ausgeprigten Verén-
derungen gegeniiber dem Verlauf der tan 6~-Kurve von S1. Die Peaklagen der Glasiibergangs-
temperatur Tqps und Tge.» bleiben gleichfalls unverdndert. Hingegen nimmt Tgg.q leicht um

~ 10 K auf 13°C ab. Diese Abnahme ist die Folge der Separation einiger kurzer
PS-AuBlenblocke aus der Elastphase und deren Einmischung in die Hartphase.
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Mit der Zunahme der Molmasse des anionischen Polystyrols von 51 kg-mol™ auf 100 kg'mol™
bilden sich in der tan 6 Kurve nicht mehr zwei Peaks, sondern nur noch ein einziger Peak fiir
die elastomere Phase aus. Die Glasiibergangstemperatur der Elastphase des S1 / aPS;o9 Blends
ist bei -20°C. Dieser Ty .3-Peak liegt somit mit ~ 30 K iiber dem Peak, der fiir ein statistisches
PS-co-PB Copolymer mit einem PS-Anteil von 40 Masse-% — dem Polystyrolanteil des Elast-
blockes von S1 — erwartet werden wiirde. Dies bedeutet, dass in der Weichphase des
S1 / aPS;9p Blends mit 40 Masse-% aPS;qo sich mehr kurze PS-Auflenblocke als bei S1 und
dem S1 / aPSs; Blend mit 40 Masse-% aPSs; befinden. Auf Basis der Messergebnisse der
DMTA-Untersuchungen, der molekularen GroBen von S1 und der Gleichung von Fox'*"
lasst sich der auf die Weichphase bezogene Anteil der kurzen PS-Aullenblocke, welche in der
Elastphase vorliegen, mit ~ 30 Masse-% gut abschitzen. Durch diese starke Einbindung der
kurzen PS-AuBenblocke in die Weichphase ist die Heterogenitdt der Weichphase von S1, die
sich bei den DMTA-Untersuchungen von S1 und dem S1 / aPSs; Blend mit 40 Masse-%
aPSs; durch die Ausbildung von zwei Tge-Peaks dufert, bei dem S1 / aPS;o Blend mit
40 Masse-% aPS g nicht feststellbar.

Im Gegensatz zu S1 sowie den S1 / aPSs; und S1 / aPSjo Blends besitzt das
S1/ aPSs3,3 Blend nicht mehrere Glasiibergénge, sondern vielmehr einen allmdhlichen Anstieg
der tan &-Kurve von -60°C — dem Beginn der Anstiege bei den Tgg.1- und Tge3-Peaks — bis
zum Ty ps-Peak. Dabei treten zwei kleine Schultern bei -11°C und 39°C auf. Dieses Verhalten
deutet darauf hin, dass in der Weichphase des S1 / aPS;,3 Blends ein betriachtlicher Teil der
kurzen PS-AuBenblocke mit den beiden Segmenten des Elastomerblockes vermischt vorlie-
gen. Der Anteil dieser kurzen PS-Auflenblocke in der Elastphase ist viel grofer als bei dem
S1 / aPSioo Blend, weshalb man im Fall der elastomeren Phasen des S1 / aPSs»3 Blends von
einer ausgepréigten Mischphase sprechen kann.

Auf der Basis der Ergebnisse der TEM- und DMTA-Untersuchungen konnen fiir die Blends
die in der Abb. 6-6 schematisch dargestellte Konformationen der unterschiedlichen Ketten
diskutiert werden. Aufgrund der geringen Unterschiede zwischen den tan ¢ Kurven von S1
und des S1 / aPSs; Blends kann ein dhnliches Segregationsverhalten zwischen den Blocken
bei dem Sternblockcopolymer und dem Blend angenommen werden. Folglich liegen in der
Hartphase des Blends neben den aPSs;-Ketten gleichzeitig viele kurze und lange PS-Aullen-
blocke von S1 vor. Dabei kann davon ausgegangen werden, dass in der Hartphase des Blends,
im Verhiltnis zu den langen PS-AufBlenblécken, mehr kurze, dullere PS-Blocke als in den
gyroidartigen Hartdoménen von S1 vorhanden sind. Veranlasst durch ein ra; = 0,84 befinden

sich die aPSs;-Ketten, typisch fiir Blends mit einem ran < 1, zwischen den langen
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PS-AuBenblocken. Hingegen nehmen die kurzen PS-Blocke, wegen eines rax = 4,9, einen

moglichst groen Abstand zu den aPSs;-Ketten in der gemeinsamen Phase ein.

aP$S- Ketten «; PS- Ketten von S1 uwv*™

weiche Ketten von S1 <

Abb. 6-6: Schematische Darstellung der Phasenseparation bei dem verpressten S1 / aPS Blends mit 40 Masse-%
aPSs, (a), aPS, (b) und aPS;,, (¢)

Angesichts einer sehr groBen Anzahl unterschiedlich langer Blockcopolymerblocke in einer
Phase muss, ohne den ,,cosurfactant Effekt (siche Abb. 2-8 im Kapitel 2.3.1), eine sehr
ungleichméfige Segmentverteilung und somit ein grofles, unausgefiilltes Volumen vorhanden
sein. Wie gro3 das unausgefiillte Volumen bzw. wie stark die Wirkung des ,,cosurfactant®
Effektes bei S1 ist, wird durch die Berechnung der theoretischen PS-Lamellendicke eines
bindren, mischbaren Blockcopolymerblends unter der Verwendung der Gleichungen (2.16)
und (5.1) ersichtlich. Dabei besitzt ein solches fiktives Blockcopolymerblend ein vergleichba-
res Verhiltnis von kurzen und langen PS-Auflenblocken von 3:1 und einen @hnlichen Hart-
phasenanteil (@) sowie das gleiche Molmassenverhéltnis zwischen den unterschiedlich lan-
gen PS-Blocken wie S1. Die theoretische Lamellendicke dieses fiktiven Blockcopoly-
merblends ist mit 19 nm identisch mit der experimentell bestimmten Lamellendicke des
S1 / aPSs; Blends mit 40 Masse-% aPSs;. Dies bedeutet, es findet praktisch keine Schwellung

der Hartphase statt und die aPSs;-Ketten fiillen das gesamte unausgefiillte Volumen aus.
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Dadurch stabilisieren die aPSs;-Ketten die nach dem Hartphasenanteil (#) von S1 zu erwar-
tende Lamellenmorphologie.

Ein dhnliches Verhalten konnte schon teilweise bei der Gleichgewichtsmorphologie des
S1 / aPS,; Blends im Bereich I beobachtet werden. Dieses Verhalten der aPSs;-Ketten bei
dem Blend ist in Ubereinstimmung mit dem Phasenseparationsverhalten bei Blockcopolymer
/ Homopolymer Blends mit einem ra < 1 und einer komplizierten Morphologie.*”" /#3- /#%
Diese Blends sind nur in der Lage, diese komplizierten Morphologien auszubilden, da das
Homopolymer das durch die ungleichmiflige Doménendickenverteilung der komplizierten
Morphologie hervorgerufene Ungleichgewicht bei der Konformationsentropie beseitigt.*”
Wie die DTMA-Untersuchung des S1 / aPS;oo Blends mit 40 Masse-% aPS;o zeigte, liegen
die kurzen PS-Aufenblocke in der Elast- sowie in der Hartphase vor. Dabei nehmen die kur-
zen PS-Auflenblocke in den Inklusionen, wie bei dem S1 / aPSs; Blend, einen moglichst gro-
en Abstand zu den aPS;g-Ketten ein. Die kurzen Blocke sind alle nah an der Phasengrenz-
schicht. Aufgrund des Molmassenverhéltnisses ra; = 1,6 haben die langen PS-AuBlenblocke
ebenfalls einen groBBen Abstand zu den aPS;y-Ketten. Somit sind die PS-Inklusionen in zwei
Bereiche unterteilt. In den PS-Inklusionen werden die aPS;qo-Ketten von den kurzen und lan-
gen PS-AuBlenblocken von S1, welche sich nahe der Grenzfliche befinden, eingeschlossen.
Diese Kettenanordnung dhnelt der Kettenkonformation von Blockcopolymer / Homopolymer
Blends im ,,dry brush® Regime, im speziellen dem Aufbau von vesiclesartigen Strukturen.
Infolge der Separation innerhalb der PS-Inklusionen wird das Separationsverhalten der
PS-Segmente, im Gegensatz zu dem S1 / aPSs; Blend, nicht durch die aPS-Ketten beeinflusst.
Somit wirken die aPS;gp-Ketten auch nicht als Fiiller zur Beseitigung der ungleichen Seg-
mentverteilung bei den unterschiedlich langen PS-Auflensegmenten von S1. Deshalb kann der
ungleichen Segmentverteilung nur durch eine Kriimmung der Phasengrenzschicht in Richtung
der PS-Blocke entgegen gewirkt werden. Die so gekriimmte Phasengrenzschicht schlie3t die
aPS;oo-Ketten und die PS-Auflenblocke des S1 mit einer moglichst geringen Streckungsener-
gie ein.

Eine &dhnliche Situation bei der Kettenkonformation in den PS-Inklusionen, wie bei dem
S1 / aPSig0 Blend, kann auch bei dem S1 / aPS;,; Blend mit 40 Masse-% aPSs3,; diskutiert
werden. Im Gegensatz zu dem S1 / aPS;o Blend sind aber weniger PS-Auflenblocke in den
PS-Inklusionen und dafiir mehr in der Elastphase. Aufgrund der Zweiteilung der

PS-Inklusionen kann eine mogliche Zunahme der abstoBenden Wechselwirkungen zwischen

den PS-Blocken von S1 und den aPSs;;s-Ketten nicht als Ursache dafiir angesehen werden.
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Vielmehr ist die Separation der PS-Aulenblocke die Folge der Abhédngigkeit des Fadenend-
abstandes (r) des aPS von dessen Molmasse.
Der Fadenendabstand vom aPS3»3, der sich aus dem Gyrationsradius (Rg), dem Polymerisati-

onsgrad (Nj) und der Konstanten £ " mittels der Gleichungen

(R¢*y= BN, (6.2)

und

(r’y=6(R*) (6.3)

ermitteln ldsst, ist mit 38 nm rund zweimal groBer als bei aPS;op (r = 21 nm). Aus dem grofB3e-
ren Fadenendabstand des aPSs,; resultiert nun eine geringere Kriimmung der Fliche, die das
Polymerkniduel einschlieft. Aufgrund der geringeren Fldchenkrimmung und der Tatsache,
dass der ,,cosurfactant™ Effekt von der Anzahl der unterschiedlichen Blécke abhédngig ist,
separiert ein Teil der unterschiedlich langen PS-AufBlenblocke aus den PS-Inklusionen des
S1 / aPSs;3 Blends, um die geringere Kriimmung der Phasengrenzschicht bei dem S1 / aPS3»3
Blend zu realisieren. Die so separierten PS-Blocke von S1 bilden, wie oben angefiihrt, die
kleinen spharischen Hartdoménen und befinden sich in der Weichphase, wodurch der Anteil
der Weichphase bei dem S1 / aPS;,3 Blend gegeniiber bei dem S1 / aPS;p Blend vergroBert
wird.

Die Aussage, dass die GroBe des Polymerknéuels iiber die Flichenkriimmung die Segregation
der PS-Blocke des S1 in den Blends bestimmt, wird noch von dem beobachteten Einfluss der
Molmassenverteilung auf die Ausbildung der Tropfenmorphologie unterstiitzt. Obwohl die
beiden Polystyrole rPS,7p und aPSs;,; dhnliche mittlere Fadenabstinde (35 nm und 38 nm)
aufweisen sowie zu dhnlichen Molmassenverhéltnissen (rak, rak) und Phasenseparationsver-

halten bei den entsprechenden S1 / PS Blends fiihren (vergleiche Abb. 6-5 und Abb. A- 5),
besitzt das S1 / rPS,7y Blend kleinere PS-Inklusionen (aps = 42 nm) als das S1 / aPS3y3

Blend. Dies ist auf die sehr grofle Grofenverteilung der Polymerknduels bei dem rPS,7¢ und
die damit verbundene groBBere Anzahl von kleineren Polymerknduels zuriickzufiihren.

Neben dem Molmassenverhéltnis ry ist der Gewichtsanteil des Homopolymers der zweite
wichtige Parameter bei der Morphologiebildung in Blockcopolymer / Homopolymer Blends.
Die Entwicklung der PS-Inklusionsgrolen bzw. der Netzwerkstruktur bei den Tropfenmor-
phologien der S1 / aPS;oo und S1 / aPSs;3; Blends erfolgt dabei unter der Bedingung, dass die

Kriimmung der Phasengrenzfliche zur Bewahrung der Konformation der PS-Auflenblocke

* B=2.81 fiir ein Polystyrol mit einem M,, zwischen 20 kg'mol™ und 1000 kg-mol"*
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mit der niedrigsten Streckungsenergie vorliegen muss. Aus diesem Grund mul} bei einer
Zunahme des aPS-Gewichtsanteils und somit einer VergroBBerung des Volumens der Inklusio-
nen, die Kriimmung der Phasengrenzfliche abnehmen. Dies kann nur durch die Segregation
eines Teiles der ungleichen PS-Auflenbldcke aus den Inklusionen geschehen. Diese Situation
wurde bei den S1 / aPS;op und S1 / aPSs3y; Blends mit der Tropfenmorphologie beobachtet.
Bei beiden Blendsystemen segregieren mit zunehmendem aPS-Gewichtsanteil im Blend ein
zunehmender Teil der dulleren PS-Blocke des S1 aus den Inklusionen und vermischen sich
mit den elastomeren Segmenten des S1, wodurch die Glasiibergéinge der Weichphase veran-
dert werden (Abb. 6-7). Diese Verdnderungen umfassen die Ausbildung von unterschiedli-
chen Glasiibergdngen der Weichphase, wie beim S1, und die Verschiebung von Glasiibergéin-

gen der Weichphase.

(a)"‘l'l‘l'l'|'1-|-|-,. (b)[—j

/ -
13 .,
res
] _ / j = = S1/aPS , (20 Masse-% aPS_,)
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Abb. 6-7: tan 5 Kurven der S1/aPS,,, und S1/aPS,,; Blends in Abhéngigkeit vom aPS-Anteil; (a) S1/aPS,,
Blend, (b) S1/aPS;,; Blend

Aufgrund des dargelegten Phasenseparationsverhaltens der S1 / aPS Blends mit Tropfenmor-
phologie in Abhéngigkeit von ra und dem aPS-Gewichtsanteil kann behauptet werden, dass
durch die Variation der Phasengrenzflichenkriimmung aufgrund der Verdanderung von rps die
Netzwerkstruktur bis hin zu deren Auflosung bestimmt wird. Dies ist moglich, da bei einem
konstanten Volumenanteil des Sternblockcopolymers und somit der, die Inklusionen um-
schlieBenden, Weichphase eine modifizierte Kriimmung der Phasengrenzfliche das einge-
schlossene Volumen bestimmt. Bei dieser Betrachtung darf aber nicht auBler acht gelassen
werden, dass die asymmetrischen Sternblockcopolymere eine Mischung von unterschiedli-
chen Blockcopolymeren sind und somit lokal unterschiedliche Phasengrenzflachenkriimmun-

gen auftreten.
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Abb. 6-8: Ausbildung der Tropfenmorphologie bei den S2 / aPS;y; (a), S3 / aPS3,; (b) und S4 / aPSs,; Blends (¢)
mit 40 Masse-% aPS;,; sowie einer Makrophasenseparation der Blendkomponenten in dem S5 / aPSs; Blend mit
40 Masse-% aPSs; (d)

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden auch die verarbeitungsbedingte Morphologie und
das Phasenseparationsverhalten von Blends aus aPSsy; und den asymmetrischen Sternblock-
copolymeren S2, S3 und S4 untersucht (DMTA-Spektren der entsprechenden Sternblockco-
polymere und deren Blends mit aPSs,; sind in der Abb. A-10 des Anhangs angefiihrt). Dabei
zeigte sich, dass diese Blends mit 40 Masse-% aPS3,; ebenfalls eine Tropfenmorphologie aus-
bilden (Abb. 6-8). Diese Tropfenmorphologien unterscheiden sich voneinander. So weist die
Tropfenmorphologie des Blends mit S2, welches den gleichen prinzipiellen molekularen Auf-
bau wie S1 besitzt, unférmige PS-Inklusionen auf (Abb. 6-8 (a)). Gleichzeitig ist die diinne,
elastomere Phase an vielen Stellen unterbrochen und dhnelt somit der Tropfenmorphologie

des S1 / aPSig Blends mit 60 Masse-% aPSig, bei dem sich die Netzwerkstruktur beginnt

85



6 Phasenseparations- und Deformationsverhalten verpresster Blockcopolymerblends

aufzulésen. Die Ausbildung dieser Tropfenmorphologie, anstelle einer Tropfenmorphologie
dhnlich der des S1 / aPSs;; Blends, ist auf das kleinere rps des S2 und somit geringeren
Kriimmung der Phasengrenzschicht bei den S2 / aPS;,3 Blends zuriickzufiihren (siehe Tab.
4-1), wodurch die oben getroffene Annahme bzgl. der Entwicklung der Netzwerkstruktur in
Abhingigkeit von der Phasengrenzflachenkrimmung gestiitzt wird.

Die geringere Kriimmung der Phasengrenzschicht bei dem S2 / aPS3,3 Blend miisste ebenfalls
ein groBeres, eingeschlossenes Volumen und somit grofere PS-Inklusionen als bei dem
S1 / aPSsy; Blend bedingen. Jedoch ist dies nicht der Fall, sondern die PS-Inklusionen sind
mit einer mittleren Dicke von 42 nm viel kleiner. Eine mogliche Erklarung dafiir ist die gro-
Bere Molmasse der kurzen PS-AuBenblocke des S2 (M, ~16 kgmol'), wodurch alle
PS-AuBlenbldcke in der Hartphase und nicht in der Weichphase vorhanden sind. Dadurch ver-
groBert sich der Anteil der PS-AuBlenblocke, welche das anionische Polystyrol umgeben, auf
das Maximum. Dabei haben die zusétzlichen PS-AuBlenblocke eine zu der Wirkung der rps-
Minderung gegenldufigen Effekt.

Im Gegensatz zu dem S2 / aPSs,3; Blend liegt eine vorwiegend kontinuierliche Weichphase bei
den S3 / aPSsy3 und S4 / aPS;,; Blends vor. Die mittlere Domédnendicke der PS-Inklusionen
ist bei dem S3 / aPS;,3 Blend mit 46 nm und bei dem S4 / aPSs;3 Blend mit 40 nm in der glei-
chen Grofenordnung, wie bei dem S2 / aPSs;3 Blend. Die S3 / aPSs3,3 und S4 / aPS;,3 Blends
haben mit 8,4 und 10 ein viel groBeres rps als das S2 / aPS;,3 Blend, wodurch die Phasen-
grenzflachenkriimmung verstirkt wird. Die besonders grofle Phasengrenzflachenkrimmung
fiihrt somit bei dem S4 / aPSs,; Blend partiell zu einer wurmartigen Form der PS-Inklusionen,
dhnlich dem Erscheinungsbild der Inklusionen bei dem S1 / aPS;¢ Blend mit 40 Masse-%
aPSio.

Gegeniiber den Blends mit den asymmetrischen Sternblockcopolymeren bildet sich bei den
Blends mit dem symmetrischen Sternblockcopolymer und 40 Masse-% aPSs; und einem r;
von 3,4 die Tropfenmorphologie nicht aus. Die Morphologie des verpressten S5 / aPSs;
Blends ist, wie im Gleichgewicht, durch die Makrophasenseparation der beiden Blendkompo-
nenten gekennzeichnet (vergleiche Abb. 6-8 (d) mit Abb. A-11). Dies bedeutet fiir
Sternblockcopolymer / Polystyrol Blends mit einer Makrophasenseparation im Gleichge-
wichtszustand, dass fiir die Ausbildung der verarbeitungsinduzierten Tropfenmorphologie die
Asymmetrie der PS-Aufenblocke existenziell ist.

Die mit der molekularen Asymmetrie verbundene Konformation der PS-Auflenblocke ermog-
licht zusammen mit der resultierenden Kriimmung der Phasengrenzschicht die Einbindung

des Homopolystyrols in die Hartphase der Sternblockcopolymere und somit die Vermeidung
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der Makrophasenseparation sowie der damit verbundenen Ausbildung von Grenzflichen zwi-
schen den Blendkomponenten. Dadurch wird die Grenzflichenenergie in diesem Blendsystem
entscheidend gemindert. Diese Minderung stellt die eigentliche Triebkraft fiir die Ausbildung
der Tropfenmorphologie in verpressten Blends dar.

6.2.2 Triblockcopolymerblends

In dem vorangegangenen Abschnitt wurde die Ausbildung einer neuartigen, diskontinuierli-
chen Tropfenmorphologie bei verpressten Sternblockcopolymer / Homopolymer Blends
beschrieben. Dabei konnten die molekulare Asymmetrie von Sternblockcopolymeren sowie
die Makrophasenseparation der Blendkomponenten im Gleichgewicht als die wesentlichen
Voraussetzungen fiir die Bildung dieser Tropfenmorphologie angefiihrt werden. Resultierend
aus der Formulierung dieser Bedingung stellt sich die Frage nach deren Ubertragbarkeit und
somit nach deren Allgemeingiiltigkeit fiir die Ausbildung einer Tropfenmorphologie bei ande-
ren Blockcopolymer / Homopolymer Blendsystemen.

Im folgenden Kapitel soll nun speziell ein Beitrag zur Beantwortung der Voraussetzungen
von Seiten der molekularen Architektur der Blockcopolymerkomponenten anhand der Dis-
kussion des Phasenseparationsverhaltens sowie der Morphologieausbildung von verpressten
Blockcopolymer / Polystyrol Blends mit linearen Triblockcopolymeren geleistet werden.
Dafiir wurden Blends aus dem Polystyrol rPS,79 sowie den linearen Triblockcopolymere L1
und L2 hergestellt. Trotz unterschiedlicher molekularer Symmetrie sind diese beiden
Triblockcopolymere miteinander mischbar, wodurch neben dem Einfluss der Asymmetrie der
Triblockcopolymere auch die Beeinflussung durch das Verhiltnis der Anzahl der verschieden
langen PS-Blocke auf das Phasenseparationsverhalten und die Morphologie studiert werden
konnte. Bevor jedoch das Phasenseparationsverhalten und die Morphologieausbildung dieser
Triblockcopolymer / Polystyrol Blends dargelegt werden kann, wird vorher die Morphologie-

bildung bei den Triblockcopolymeren L1 und L2 sowie deren bindren Blends diskutiert.
a.)  Binére Triblockcopolymerblends

Auf der Basis des klassischen Phasendiagramms miisste das asymmetrische Tri-
blockcopolymer L1, dass einen dhnlichen molekularen Aufbau wie die Arme von S1 hat, bei
einem PS-Gehalt von 74 Masse-% eine Zylindermorphologie mit PS-Zylindern und eine wei-
che Matrix ausbilden. Demgegeniiber besitzt L1 aber eine Lamellenmorphologie (Abb. 6-9).

Die Ausbildung von Lamellen- anstelle von Zylinderstrukturen ist vornehmlich auf den sehr
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groBen Anteil von PS in dem statistischen Mittelblock (¢ps e ~ 46 Masse-%), der wie bei S1
aus zwei statistischen Copolymerabschnitten mit unterschiedlichen PS-Anteilen besteht (siche
Abb. 4-1), zurlickzufithren. Durch die Synthese dieses statistischen Mittelblocks betragt der
Hartphasenanteil (@) von L1 auf der Basis der Molmassen der Hart- und Elastblocke nur
~ 51 Masse-%. Aufgrund dessen wiirde sich L1 in der Mitte des Stabilititsbereiches der
Lamellenmorphologie befinden. Die charakteristischen, morphologischen Kenngréf3en von L1

sind, wie diese von L2 und den bindren Triblockcopolymerblends aus L1 und L2, in der

Tab. 6-1 aufgefiihrt.

Abb. 6-9: Morphologie der verpressten Triblockcopolymere L1 und L2

Auch bei dem symmetrischen Triblockcopolymer L2 kann eine Beeinflussung der mikropha-
senseparierten Strukturen durch einen dhnlich grof8en PS-Anteil in dem statistischen Mittel-
block (@ps -ef ~ 49 Masse-%), wie bei L1, als fiir die Morphologie bestimmend angesehen
werden. @y ist mit 32 Masse-% in dem Bereich der klassischen TPE's. Im Gegensatz zu den
klassischen TPE's weist LN4 jedoch keine hexagonal geordnete Zylindermorphologie auf,
sondern eine Morphologie, bei der wurmartige PS-Doménen statistisch verteilte physikalische
Netzwerkstellen in einer Matrix aus einem statistischen PS-co-PB Copolymer bilden. Das
Fehlen einer geordneten Struktur impliziert das Vorhandensein von schwach separierten Pha-
sen.*”” 1% Gleichfalls typisch fiir die Ausbildung einer schwach entmischten Morphologie
sind die diffusen bzw. breiten Grenzschichten zwischen den wurmartigen Nanostrukturen und
der Matrix sowie die Unterdriickung von TODT./ 197/

Durch die Zugabe von L2 zu L1 verdndert sich die Morphologie in Abhingigkeit von der
Blendzusammensetzung allméhlich von einer Lammellenmorphologie zu einer Morphologie
mit wurmartigen PS-Doménen und einer kautschukartigen Matrix (Abb. 6-10). Dabei konnen

lamellare Strukturen noch in dem Blend BL1 mit einem L2-Anteil von 20 Masse-% beobach-
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tet werden. Bei diesem L2-Anteil ist der Hartphasenanteil (@) mit 47 Masse-% nur geringfii-
gig kleiner als bei dem reinen Triblockcopolymer L1. Nimmt der Anteil der Hartphase durch
die Reduzierung des L1-Anteiles weiter ab, liegen bei dem Blend mit 30 Masse-% L2 erst
bikontinuierliche sowie zylindrische Mikrostrukturen nebeneinander und anschlieBend bei
dem Blend BL2 die bikontinuierlichen Mikrostrukturen alleine vor. Die bikontinuierliche
Morphologie bei dem Blend mit 40 Masse-% L2 erscheint iiberaschenderweise bei einem ¢y
von ~ 43 Masse-%. Dieser ¢y ist um rund 10 Masse-% grof3er als bei konventionellen Block-

copolymeren mit einer &hnlichen Morphologie.

Abb. 6-10: Morphologie der verpressten, bindren Triblockcopolymerblends BL1, BL2, BL3 und BL4
Die bikontinuierliche Morphologie von BL2 ist durch eine gewisse Ahnlichkeit mit der gyroi-
dartigen Morphologie des verpressten Sternblockcopolymers S1 gekennzeichnet. An dieser

Stelle kann aber nicht dargelegt werden, ob es sich bei dieser bikontinuierlichen Morphologie
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wirklich um eine gyroid Morphologie handelt, da fiir eine definierte Beurteilung von bikonti-
nuierlichen Blockcopolymermorphologien noch zusétzlich Rontgenkleinwinkeluntersuchun-
gen notig wiren. Nach dem Uberschreiten der symmetrischen Zusammensetzung der L1 / L2
Blends liegen in dem Blend BL3 mit einem L2-Anteil von 60 Masse-% kurze zylindrische
PS-Mikrostrukturen in einer kautschukartigen Matrix vor. Durch die Verarbeitung der Blends
mit einem L2-Anteil von 0 Masse-% bis 60 Masse-% besitzen deren mikrophasenseparierte
Strukturen entweder eine Vorzugsorientierung iiber einen makroskopischen (Bsp. L1) oder
einen mesoskopischen Bereich (Bsp. BL3). Diese Orientierung geht verloren bei einer Ver-
ringerung des L1-Anteiles unter 20 Masse-%.

Bei dem Blend BL 4 mit 80 Masse-% L2 und einem ¢y von 36 Masse-% bildet sich, wie bei
L2, eine ungeordnete, wurmartige Morphologie aus. Die beschriebenen Verdnderungen der

Morphologie der L1 / L2 Blends in Abhingigkeit vom L2-Anteil gehen einher mit einer
geringfligigen Abnahme von dps (Tab. 6-1), welche aufgrund der Entwicklung des mittleren
My, der PS-Ketten in dieser Phase zu erwarten ist. Aus der allgemeinen Tendenz von aps

sticht der Wert von aps des Blends mit 30 Masse-% L2 hervor. Auf die moglichen Griinde

dafiir wird in diesem Abschnitt spiter eingegangen.

Tab. 6-1: Charakteristische, morphologische Kenngrofen der unterschiedlich mikrophasenseparierten Struktu-
ren in den Triblockcopolymeren L1 und L2 sowie deren Blends' del wurde aus und dps berechnet |p

L2- Anteil (%) Morphologie dps (nm) del (nm) I_p (nm)

L1 0 . 15 13 28

BLL o9 lmeleMivostwitwen a2
bikontinuierliche” und zylindri- W o i) o

______ N sche” Mikiostukturen__ 10 /10 27T

BL2 40 bikontinuierliche Mikro- 12 19

- - _ swktwre

BL3 60 kurze zyllndrlscl}e Hartdoménen 0 24

_ _ _ _ _____ _ umgebenvoneinerEBlastphase _ _ __ ___ __ __ " _ _

BL4 80 wurmartige Hartdomadnen um- 11 26

L2 100 geben von einer Elastphase 9 21

Die Morphologieausbildung von verpressten L1 / L2 Triblockcopolymerblends wurde in der
jiingeren Vergangenheit auch in Veroffentlichungen von Weidisch et al. diskutiert."*®"/*** Die
Herstellung der fiir diese Studien verwendeten Blends unterschied sich von der fiir die vorlie-
gende Arbeit nur insofern, dass fiir die Mischungsherstellung anstelle eines Laborkneters ein
Walzwerkzeug verwendet wurde. Andere Verarbeitungsbedingungen, wie Presstemperatur
oder —zeit, waren vergleichbar. In den von Weidisch et al. untersuchten Blends konnten eben-

falls lamellare, zylindrische und wurmartige Mikrostrukturen gefunden werden. Das Erschei-
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nen einer bikontinuierlichen Morhologie wurde von den Autoren nicht beschrieben. Aufgrund
des Fehlens dieser bikontinuierlichen Mikrostrukturen besitzt die Morphologie mit PS-
Zylindern einen groferen Stabilitdtsbereich (40 Masse-% — 60 Masse-% L2) als bei den in
dieser Arbeit untersuchten L1 / L2 Blends. Des Weiteren sind bei Weidisch et al. die Stabili-
titsgrenzen der Lamellenmorphologie als auch der wurmartigen Mikrostrukturen in Richtung
einer symmetrischeren Blendzusammensetzung verschoben.

Ein weiterer bemerkenswerter Unterschied zu den von Weidisch et al. untersuchten Blends
liegt bei dem Blend mit 30 Masse-% L2 vor. Im Gegensatz zu dem von Weidisch et al. unter-
suchten Blend, das eine einheitliche Lamellenmorphologie besitzt, ist die Morphologie des fiir
diese Arbeit hergestellten Blends durch eine gleichzeitige Mikrophasenseparation von unter-
schiedlichen Strukturen gekennzeichnet. Wie in der Abb. 6-11 zu sehen ist, liegen bikontinu-
ierliche und zylindrische Strukturen in lokalen Bereichen mit einer Grofenordnung im
Bereich der Mikrostrukturen nebeneinander in diesem Blend vor. Eine solche Ausbildung von
koexistierenden Mikrostrukturen auf einer mesoskopischen Ebene wurde schon bei den
Gleichgewichtsmorphologien der L1 / L2 Blends mit einem L2-Anteil von 20 Masse-% bis
35 Masse-%. " sowie bei biniren PS / PI Diblockcopolymerblends, deren Diblockcopolyme-
re ebenfalls stark unterschiedliche Zusammensetzungen und eine dhnliche Molmasse aufwie-

sen, ¥ gefunden.

Abb. 6-11: Morphologie des verpressten bindren L1 /L2 Triblockcopolymerblends mit 30 Masse-% L2; die
bikontinuierlichen Strukturen werden durch ein B und die Zylinderstrukturen durch ein Z gekennzeichnet

Zum heutigen Zeitpunkt gibt es fiir die Koexistenz von Mikrostrukturen bei Blends aus
Blockcopolymeren mit dhnlicher Molmasse und stark voneinander abweichender Zusammen-

setzung keine eindeutige Begriindung. Nur Spontak et al. vermuteten als Ursache fiir die beo-
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bachteten Morphologien, dass wéhrend der Herstellung der Proben (Losungsfilme) lokal
ungleiche Mischungen der beiden PS / PI Diblockcopolymere vorliegen. Die rdumlich
begrenzt ausgebildeten Mikrostrukturen sollen folglich der durch die lokalen Konzentrationen
der Blockcopolymerprobe bedingten Gleichgewichtsmorphologien entsprechen.”® Hingegen
kam eine thermodynamisch bedingte Makrophasenseparation fiir Spontak et al. weniger in
Betracht. Aufgrund der diskutierten Ursachen fiir die Morphologieausbildung bei den
Sternblockcopolymer / Homopolystyrol Blends mit der Mischungsinduzierten Separation
sowie bei den bindren Blockcopolymerblends mit der ,,macrophase separation induced by
microphase separation®,**"® kann jedoch eine thermodynamisch bedingte Makrophasense-
paration nicht fiir die Ausbildung der unterschiedlichen Mikrostrukturen bei den L1 / L2
Blends ausgeschlossen werden.

Ein Ansatzpunkt fiir die Annahme einer thermodynamisch bedingten Makrophasenseparation
auf mesoskopischer Ebene ist die Abhéngigkeit (yN)c von der Zusammensetzung*”""**” und
das Streben nach einer einheitlichen Raumausfiillung der Mikrostrukturen bei Blockcopoly-
meren und deren Blends. Allgemein nimmt (yN)c mit einer stirkeren Asymmetrie der
Zusammensetzung zu, weshalb bikontinuierliche vor zylindrischen Strukturen mit einer Erho-
hung von yN auftreten. Zur Aufrechterhaltung einer uniformen Volumenausfiillung der Hart-
phase der bikontinuierlichen Mikrostrukturen des L1 / L2 Blends mit 30 Masse-% L2 wird
eine bestimmte Anzahl der unterschiedlich langen PS-AuBenblocke von L1 und L2 bendtigt.
Aufgrund der Verringerung des Hartphasenanteils mit einem zunehmenden L2-Anteil in den
L1 / L2 Blends tendieren die kontrdaren Phasen zu der Ausbildung von Mikrostrukturen mit
einer grofleren Grenzflichenkriimmung. Da fiir die Ausbildung der Morphologien von Blends
aus Blockcopolymeren mit dhnlicher Molmasse und stark voneinander abweichender Zusam-
mensetzung, wie die L1 / L2 Blends, ebenfalls der ,,cosurfactant* Effekt entscheidend ist,/ZOO/
ist fiir die Ausbildung einer bikontinuierlichen Morphologie ein bestimmtes Verhéltnis zwi-
schen der Anzahl der verschieden langen PS-Auf3enblocke erforderlich.

Im Fall des L1 / L2 Blends mit 30 Masse-% L2 kann es nun moglich sein, dass fiir die Aus-
bildung einer homogenen bikontinuierlichen Morphologie, d.h. einer uniformen Morphologie
im gesamten Probenvolumen, nicht die dafiir notwendige Anzahl von kurzen und langen

PS-Auflenblocken vorliegt. Vielmehr ist es wahrscheinlich, dass die Anzahl der kurzen

PS-AuBlenblocke groBer (kleiner) ist als die fiir die Bildung einer homogenen lamellaren

(bikontinuierlichen) Morphologie notwendige Anzahl der kurzen PS-Auflenblocke. Aufgrund

des Ungleichgewichts bei der Anzahl der unterschiedlichen Ketten fiir die Bildung einer

homogenen Morphologie beginnt mit steigendem N die Ausbildung derjenigen Mikrostruk-
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turen, welche das niedrigste AGn, aufweist. Bei dem L1 / L2 Blend mit 30 Masse-% L2 sind
dies die bikontinuierlichen Strukturen, da diese bei einem geringeren yN-Wert als die Zylin-
derstrukturen auftreten.

Beim Fortschreiten der Ausbildung der bikontinuierlichen Strukturen gelangt der Prozess der
Mikrophasenseparation an einen Punkt, an dem die vorhandenen PS-Ketten nicht mehr eine
konstante Raumausfiillung der bikontinuierlichen Mikrostrukturen gewéhrleisten kénnen. Die
ibrig gebliebenen Makromolekiile bilden folglich Mikrostrukturen, bei denen diese grund-
sitzliche Bedingung des Phasenseparationsverhaltens von Blockcopolymeren und deren
Blends aufrecht erhalten werden kann. Bei dem L1 / L2 Blend mit 30 Masse-% L2 sind dies
die zylindrischen Mikrostrukturen. Aufgrund der iiberwiegenden Ausbildung bikontinuierli-
cher Strukturen in dem L1 / L2 Blend mit 30 Masse-% L2 und der Tatsachen, dass mit gerin-
gerer PS-Kettenldnge sowie einem grofleren Anteil der kurzen PS-AuBlenblocke die Grenzfla-
chenzkrimmung zunimmt, kann davon ausgegangen werden, dass vorwiegend kurze
PS-AuBlenblocke die PS-Zylinder bilden.

Diese Annahme wird nicht durch den Vergleich der mittleren Dicke der PS-Phase mit der auf

der Basis der Gleichung (2.16) und mittels der, von Meier entwickelten Berechnungsgrundla-

ge/192/

1
R=1,0aKM2* (6.4)

. /193/
bestimmten

theoretischen Dicke der PS-Zylinder bestitigt. Die mittlere Dicke der zylindri-
schen PS- Phase mit 16 nm ist groBer als die mit der Berechungsvorschrift ermittelten Dicke
einer hauptsichlich durch kurze Ketten von L1 und L2 gebildeten zylindrischen Hartphase
(R liegt zwischen 10 nm und 14 nm). Als Ursache dafiir kann die durch Hashimoto et al.
beschriebene Aufweitung der Domédnendimensionen sowie der Langperiode durch den
,cosurfactant Effekt (siche Abb. 2-8 im Kapitel 2.3.1) angesehen werden.*””

Die VergroBerung der Dimensionen der Mikrostrukturen durch den ,,cosurfactant™ Effekt lie-

fert nicht nur eine Erklarung fiir den Unterschied zwischen den theoretisch und experimentell

bestimmten Dicken der PS-Phase, sondern gibt auch eine Erkldrung fiir die groBeren Werte
von dps und ip bei dem Blend mit 30 Masse-% L2 gegeniiber den anderen Blends (siche

Tab. 6-1). Eine genaue Berechung von auf Basis der Berechungsvorschriften von Birnshtein

et al.””*" 2% jst nicht moglich, da der Anteil der kurzen PS-AuBenblécke fiir die Ausbildung

der zylindrischen Doménen nicht abgeschitzt werden kann.

* fiir die Berechnung fiir R wurde o= 1,25 und K = 670* 10~ angenommen
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Am Ende der Darstellung der Morphologie der L1 / L2 Blends ist noch eine bemerkenswerte
Auffilligkeit zwischen der im Gleichgewichtszustand und der infolge der Verarbeitung aus-
gebildeten Morphologien auszufiihren. Die beobachteten Ungleichgewichtsmorphologien —
unabhingig von den Unterschieden zwischen den Morphologien der fiir diese Arbeit und der

/196/, /198/

von Weidisch et al. hergestellten Blends, — weisen in einem Zusammensetzungsbe-

reich zwischen 15 Masse-% und 60 Masse-% eine Verschiebung der Stabilititsgrenzen

gegeniiber den Gleichgewichtsmorphologien™” i

in diesem Bereich auf. Diese Verschiebung
ist derart, dass die einzelnen Stabilitdtsgrenzen nach der Verarbeitung unterschiedlich stark zu
groBeren L2-Anteilen und somit zu geringeren Hartphasenanteilen verschoben werden.

Wie vorangehend angefiihrt liegen alle beobachteten Ungleichgewichtsmorphologien der
L1 / L2 Blends bei einem viel zu groen ¢y. Diese Beobachtung zeigt sich auch bei den

Blends, die sich im Gleichgewicht befinden."*”

Wichtige Hinweise auf die Ursachen fiir die
Ausbildung von mikrophasenseparierten Strukturen in den L1 / L2 Blends mit Hartphasenan-
teilen (¢y), die viel grofer als bei konventionellen Blockcopolymeren mit einer dhnlichen
Morphologie sind, liefern die Untersuchungen des thermisch-mechanischen Verhaltens. In der
Abb. 6-12 (a) ist die aus den tan 3-Kurven der Triblockcopolymere L1 und L2 sowie deren
bindren Blends (siche Abb. A-12) ermittelte Glasiibergangstemperatur der Elastphase (Tgg)

dargestellt.
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Abb. 6-12: (a) Tge und @y, pwa der bindren L1 / L2 Triblockcopolymerblends in Abhéngigkeit vom L2-Anteil
(gestrichelte Linie: angenommener ¢y pwa-Verlauf nach Vergleich mit Weidisch et.al. /196/); (b) & und épsk ps
der bindren L1 / L2 Triblockcopolymerblends in Abhéngigkeit vom L2-Anteil

Die Elastphase aller untersuchten L1 / L2 Blends ist eine Mischphase aus dem statistischen
Mittelblock und den kurzen PS-AuBlenblocken, da kein Tge den theoretisch moglichen Wert
des statistischen Mittelblockes von -40°C bis —36°C aufweist. Die gemessenen Tgg aller
untersuchter L1 / L2 Blends sind grofer als der theoretisch mogliche Wert des statistischen
Mittelblocks. Infolge der Mischung von L1 mit L2 kommt es erst zu einem leichten

Tge-Anstieg von —17°C bei L1 auf —11°C bei dem Blend BL1 mit 20 Masse-% L2. Anschlie-
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Bend, mit dem Ubergang von den Lamellenstrukturen des Blends BL1 zu den koexistieren-
den, bikontinuierlichen und zylindrischen Mikrostrukturen des Blends mit 30 Masse-%, fallt
Ty auf —27°C ab. Bei einer weiteren Zunahme des L2-Gehalts steigt die Glasiibergangstem-
peratur der Elastphase zwischen 40 Masse-% und 100 Masse-% L2 allméhlich wieder bis auf
—19°C an.

Diese Verdnderung von Tgg ist auf eine unterschiedlich starke Vermischung der kurzen
PS-Blocke in die Elastphase der Triblockcopolymere L1 und L2 sowie deren Blends zuriick-
zufiihren, wobei der Abfall von Tge infolge einer auftreten partiellen Entmischung und die
Anstiege von Tge aufgrund einer stirkeren Vermischung der kontrdren Ketten resultieren. Die
Starke der Ent- und Vermischungserscheinungen wird besonders deutlich bei Betrachtung von
ausgewdhlten, prozentualen Anteilen der kurzen PS-Auflenblocke in der Weichphase. Diese
prozentualen Anteile vermitteln einen stirkeren Eindruck als der Tge-Verlauf. Einer dieser
Anteile ist der ¢ps-g, der den prozentualen Anteil der kurzen PS-AuBlenblocke in der Elast-
phase der L1 / L2 Blends bezogen auf die Weichphase wiedergibt. ¢ps-g, dessen Berechnung
in der Tab. A- 2 des Anhangs aufgefiihrt ist, nimmt bei dem Ty g-Abfall mit der Zunahme L2
von 20 Masse-% auf 30 Masse-% von ~ 28 % auf 13 % ab. Da gleichzeitig ¢ giend VvOn
~ 53 Masse-% auf ~ 55 Gew. leicht zu nimmt, ist aufgrund dieser starken Abnahme @pse
eine Minderung der VergroBerung des Elastphasenanteils zu erwarten. Eine Verringerung
aufgrund der beobachteten @ps-e-Entwicklung wire aber ebenso im Bereich des Moglichen.
Anschlielend steigt ¢ps-e kontinuierlich auf ~ 19 % bei L2 an und tragt somit zu der Vergro-
Berung der Weichphase in diesem Zusammensetzungsbereich bei.

Die durch die beschriebenen Ent- und Vermischungserscheinungen hervorgerufenen Verénde-
rungen der Anteile der Elast- sowie der Hartphase der L1 / L2 Blends mit zunehmendem
L2-Anteil lassen sich iiber die in der Tab. A- 2 des Anhangs angefiihrten Berechnungsvor-
schriften bestimmen. Der so experimentell bestimmte Massenanteil der Hartphase (@u pma) ist
in der Abb. 6-12 (a) vergleichend zu Tye abgebildet. Bei der Betrachtung der Werte von
o1 pma wird als erstes deutlich, dass die Hartphasenanteile beider Triblockcopolymerer um
~ 17 Masse-% geringer sind als die aus den Molmassen der kontrdren Blocke ermittelten
Hartphasenanteile (@) (vergleiche @u- und @npma-Werte in Abb. 6-12 (a)). Bei L1 ist die
VergroBerung der Weichphase begriindet in der ausgepragten Asymmetrie von L1, die nach
Matsen zu einer Einmischung von kurzen PS-Auflenblocken in die Elastphase fiihrt.* Hin-
gegen ist der statistische PS-co-PB Mittelblock von L2 die Ursache fiir die Vermischung der
kontrdren Blocke, da ein statistischer Mittelblock schwach separierte Phasen nach sich

Zieht./gg/’ /196/
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Auf der Basis @4 pwa bei L1 und L2 ist die Entwicklung der Morphologie in dem Bereich zwi-
schen dem L2-Anteil von 30 Masse-% bis 100 Masse-% nachvollziehbar. Und somit erscheint
auch die Ausbildung einer bikontinuierlichen Struktur bei dem L1 /L2 Blend mit 30 Masse-%
L2 nicht mehr widerspriichlich. Ausschlaggebend dafiir ist, dass der Wert von
Pnpma ~ 36 Masse-% betriagt und somit im Bereich der oberen Stabilititsgrenze fiir die Aus-
bildung einer bikontinuierlichen Morphologie, deren Hartphase sich in der Minderheit befin-
det, liegt.""

Oberhalb von 30 Masse-% L2 nimmt ¢ pwma kontinuierlich ab und durchlduft bei dem Blend
BL3, das kurze PS-Zylinder besitzt, mit ~ 25 Masse-% den Stabilititsbereich der Zylinder-
morphologie. Trotz des allgemein niedrigen ¢ pua der Blends hebt sich das Auftreten der
Lamellen bei dem Blend BL1 mit 20 Masse-% L2 und einem ¢ pua von nur ~ 23 Masse-%
von der Morphologieausbildung der anderen Blends ab. Worauf diese Diskrepanz zwischen
der ausgebildeten Morphologie und ¢ pua bei dem Blend BL2 zuriickzufiihren ist, kann an
dieser Stelle nicht beurteilt werden. Ein Auftreten dieser Unstimmigkeit durch eine ungleich-
mifBige Verteilung der beiden Triblockcopolymere in dem mittels eines Laborkneters mit
einem Walzenkneterwerk hergestellten Blend kann nicht nur ausgeschlossen werden, sondern
wird eher als sehr wahrscheinlich erachtet.

Bestitigt wird diese Annahme durch einen Vergleich der Tge-Werte dieser Arbeit mit denen,

1./196/ 1206/ G ersffentlicht wurden. So ist der von Weidisch et al. studierte

die von Weidisch et a
Verlauf von Tgg, der prinzipiell dhnlich dieser Arbeit ist, in dem gesamten Zusammenset-
zungsbereich mit lamellaren Mikrostrukturen konstant. Somit konnen fiir die nachfolgende
Diskussion der vorliegenden Arbeit die bestimmten Tge- und ¢y pma-Werte des Blends BL1
nicht mit einbezogen werden. Aufgrund der von Weidisch et al. bestimmten Tqe-Werte sowie
des nahezu konstanten PS-Anteils in der Elastphase (¢@ps-c1) der beiden Triblockcopolymere L1
und L2 sowie deren Blends wird fiir den Bereich der Blends mit einer Lamellenmorphologie
@1 pma als konstant angenommen (gestrichelte Linie in Abb. 6-12 (a)).

1196/, 1206/ o

In Ubereinstimmung mit der vorliegenden Arbeit registrierten Weidisch et. a
falls mit dem Ubergang von Lamellenstrukturen zu Mikrostrukturen mit einer stirkeren
Grenzflichenkriimmung (Zylindermorphologie) einen starken Abfall von Tgeg sowie den
nachfolgenden kontinuierlichen Anstieg von Tge bis 100 Masse-% L2. Diese Entwicklung
von Ty in Abhingigkeit von der Blendzusammensetzung begriindet Weidisch et al. auch mit
der unterschiedlichen Einbindung von PS-Auflenblécken in der Elastphase. Einen konkreten

Grund fiir den extrem starken Abfall von Tge an der Stabilitdtsgrenze der Lamellenmorpholo-

gie fithrt Weidisch et al. nicht an.
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Um den Grund fiir solch einen ausgepréigten Abfall aufzeigen zu konnen, miissen als erstes
nochmals drei entscheidende Faktoren bzw. Eigenschaften bei der Morphologieausbildung in
Blockcopolymerblends angefiihrt werden. Diese Faktoren bzw. Eigenschaften, die von
Weidisch et al. bei deren Diskussion des Phasenseparationsverhalten der L1 / L2 Blends nicht
mit beriicksichtigt wurden, sind die Tendenz zum Erhalt einer einheitlichen Raumausfiillung
der Mikrostrukturen in Verbindung mit der Minderung einer ungleichen Streckung der Ketten
der kontriren Blockcopolymerkomponenten, die durch den ,,cosurfactant Effekt hervorgeru-
fene Kriimmung der Grenzschicht der Mikrostrukturen sowie die unterschiedliche mittlere
Kriimmung (H) der Blockcopolymermikrostrukturen in Abhéngigkeit der Zusammensetzung.
Am besten nachvollziehbar wird der starke Tge-Abfall, wenn man die Griinde fiir die gleich-
zeitig stattfindende Morphologieumbildung sowie die dafiir notwendigen Bedingungen
betrachtet. Wird das Verhiltnis zwischen den unterschiedlich langen PS-Ketten in dem Blend
BL1 durch die VergroBerung des L2-Anteiles zu Ungunsten der langen PS-Auflenblocke ver-
andert, so kann bei einer bestimmten Blendzusammensetzung nicht mehr der lamellare Cha-
rakter der Hartphase aufrecht erhalten werden. In dieser Situation kommt es bei dem L1/ L2
Blendsystem infolge der Abnahme von ¢y, aber vor allem aufgrund des ,,cosurfactant* Effek-
tes, zu einer entsprechenden Kriimmung der Phasengrenzfliche und somit zur Bildung einer
neuen Mikrostruktur. Um einerseits eine entsprechende Grenzfldchenkrimmung zwischen
den kontrdren Phasen und andererseits eine einheitliche Raumausfiillung der Hartphase dieser
Mikrostrukturen zu gewéhrleisten, ist fiir die Bildung der neuen Mikrostrukturen eine
bestimmte Anzahl von unterschiedlich langen PS-Aullenblocken ndtig. Wenn diese bestimmte
Anzahl der unterschiedlich langen PS-AuBenblocke nicht von ,,auBen dem Blendsystem
zugefiihrt wird, konnen die benétigten PS-Ketten nur aus der elastomeren Phase, die durch die
statischen Mittelblocke und den kurzen PS-AuBlenblocken gebildet wird, kommen.

Wird zu dieser Betrachtung auch noch die Entwicklung der von Matsen et al. mittels der
mean-feld Theorie bestimmten mittleren Kriimmung (H) der Blockcopolymermikrostrukturen

2
207 50 kann fest-

in Abhingigkeit der Zusammensetzung der Blockcopolymere hinzugezogen,
gestellt werden, dass H, welches die Abfolge der Mikrostrukturen bestimmt,**”" 2% bei dem
Ubergang von der Lamellen- zu der gyroid- bzw. Zylindermorphologie einen besonders star-
ken Anstieg in einem engen Zusammensetzungsfenster hat. In Anbetracht der Abhdngigkeit
der Grenzflachenkriimmung von der Anzahl der unterschiedlich langen PS-Ketten, werden fiir
die Morphologieumwandlung zwischen 20 Masse-% und 40 Masse-% L2 somit besonders

viele kurze PS-Ketten aus der Elastphase benotigt.
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Am deutlichsten wird der Bedarf an kurzen PS-Aullenblécken fiir eine Morphologieumwand-
lung bei Betrachtung des Wertes, welcher den prozentualen Anteil der kurzen
PS-AuBlenblocke in der Elastphase der L1 / L2 Blockcopolymerblends bezogen auf alle
PS-AuBlenblocke (@ps-gps) angibt (Abb. 6-12 (b)). Mit der angesprochenen Morphologieum-
wandlung nimmt ¢ps-gps stark von ~ 44 % bei dem Blend BL2 auf 18 % und 19 % bei den
Blends mit 30 Masse-% und 40 Masse-% L2 ab. Die Bedeutung der Abnahme dieser Werte,
welche die niedrigsten berechneten ¢psgps-Werte fiir alle L1 / L2 Blends sind, wird noch
durch die Tatsache unterstrichen, dass in dem gleichen Zusammensetzungsbereich der prozen-
tuale Anteil der kurzen PS-AufBlenblocke in den L1 / L2 Blockcopolymerblends bezogen auf
alle PS-AuBenblocke (¢) von 60 % auf 70 % ansteigt. Der Anstieg des Anteils der kurzen
PS-AuBlenblécke in der Hartphase spiegelt sich ebenfalls durch einen sprunghaften Anstieg
des prozentualen Anteiles der PS-AuBlenblocke in der Hartphase der L1 / L2 Blockcopoly-
merblends bezogen auf alle PS-Auflenblocke (dps.x) von ~ 56 % auf ~ 82 % wieder. Dieser
massive, letztendlich auf dem ,,cosurfactant Effekt basierenden Anstieg von ¢ps.y liefert
somit eine Erkldrung fiir einen dhnlichen ¢y puwa-Wert fiir L1 und dem Blend mit 30 Masse-%
L2, trotz eines abnehmenden @y pma (siche Abb. 6-12 (a))

Nach der Morphologieumwandlung mit der groBlen Grenzflichenkrimmung zwischen
20 Masse-% und 40 Masse-% L2 verdndert sich, wie oben erwihnt, die Morphologie weiter
bis zu der Ausbildung einer wurmartigen Morphologie bei L2. Diese Morphologieumwand-
lung zwischen 40 Masse-% und 100 Masse-% L2 ist verbunden mit einem allméhlichen
Anstieg von ¢kps-gps. Bei L2 erreicht ¢yps.eps den groBiten beobachteten Wert, der mit 50 %
ca. 20 % grofBer als bei L1 ist. Der entscheidende Faktor fiir die verstirkte Einmischung der
kurzen PS- Ketten in die Elastphase und somit deren Vergroferung ist die sehr gro3e Anzahl
der kurzen PS-Auflenblocke bei den Blends mit L2 in der Majoritit. Der Einfluss des
,»cosurfactant” Effektes auf die Morphologiebildung bei den Blends mit einem L2-Anteil zwi-
schen 40 Masse-% und 100 Masse-% kann den Verdnderungen aufgrund der Zusammenset-
zungsidnderung zwischen Hart- und Weichsegmenten als untergeordnet erachtet werden, da
die Wirkung des Effektes mit der abnehmenden Anzahl von ungleichen Ketten infolge der
Zunahme des L2-Anteiles immer geringer wird.

Die Diskussion der Morphologie und des Phasenverhaltens der L1 / L2 Blends zeigt, dass der
,cosurfactant™ Effekt (sieche Abb. 2-8 im Kapitel 2.3.1) die Ausbildung der Morphologie bei
den L1 / L2 Blends bestimmt. Der Einfluss des ,,cosurfactant* Effektes duflert sich am stirks-
ten durch eine ausgeprégte Einbindung von den aus der elastomeren Mischphase stammenden

kurzen PS-AuBlenblocken in die Hartphase der Blends mit 30 Masse-% und 40 Masse-% L2.
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Dabei weisen die entsprechenden Blends nur eine uniforme Morphologie auf, wenn geniigend
der unterschiedlich langen PS-Auflenblocke in einem Blendsystem vorliegen. Ist dies nicht
der Fall, wie bei dem Blend mit 30 Masse-% L2, bilden sich zwei unterschiedliche, mikro-
phasenseparierte Strukturen nebeneinander aus. Wird der Anteil der langen PS-Auflenblocke
mit einem steigenden L2-Anteil geringer, nimmt die Wirkung des ,,cosurfactant” Effektes auf
die Morphologieausbildung ab. Oberhalb von 40 Masse-% L2 wird die Morphologie ent-

scheidend nur noch von der Zusammensetzung des Blends bestimmt.
b.)  Triblockcopolymer / PS Blends

Die Verarbeitung beeinflusst, wie bei den Sternblockcopolymer / PS Blends, sehr stark die
Morphologien der Triblockcopolymer / rPS;7p Blends. Bei den Blendsystemen mit dem
Triblockcopolymer als Hauptkomponente erscheinen beispielsweise nicht Morphologien,
welche wie im Gleichgewichtszustand durch die Makrophasenseparation der beiden Blend-
komponenten gekennzeichnet sind,” sondern Morphologien, bei der die auf Nano- und Mikro-
ebene dispers verteilte rPS,70-Phase von den, in den Abb. 6-9 und Abb. 6-10 abgebildeten
Mikrostrukturen der Triblockcopolymere L1, L2 und deren bindren Blends umgeben ist. Bei-
spielhaft fiir diese diskontinuierlichen Morphologien der Triblockcopolymer / rPS,79 Blends
sind in der Abb. 6-13 die Morphologien der verpressten L1 / rPS;79 und L2 / rPS,70 Blends
mit 40 Masse-% rPS,7( dargestellt.

Bei dem L1 / rPS,79 sowie dem BL1 / rPS;79 Blend mit 40 Masse-% rPS,7¢ erhélt man den
Eindruck, dass die unregelméfig erscheinenden rPS,7-Inklusionen in einem ,,engmaschigen*
Netzwerk bestehend aus den lamellaren Mikrostrukturen der Triblockcopolymerkomponente
vorliegen. Dieses Erscheinungsbild wird durch die fiir die Triblockcopolymer / rPS,7y Blends
sehr gleichmiflige Verteilung der Inklusionendicke (sieche Tab. 6-2 und Abb. 6-14) sowie
durch den geringen Abstand zwischen den Inklusionen von ~ 13 nm bis ~ 450 nm hervorgeru-
fen. Dabei ist der Inklusionsabstand stark davon abhingig, ob nur eine einzelne Elastlamelle
oder ein ganzer Lamellenstapel mit bis zu mehr als zehn Lamellenpaaren aus harten und wei-
chen Lamellen zwischen den Inklusionen vorhanden sind.

In den L1 / rPS;70 und BL1 / rPS,7¢ Blends weisen die lamellaren Mikrostrukturen eine Vor-
zugsausrichtung auf. Dabei sind die Lamellennormalen vorwiegend parallel zu der wihrend
des Pressens wirkenden Kraft ausgerichtet. Die Wirkungsrichtung dieser Presskraft ist in allen
TEM-Aufnahmen von gerpressten Polymermaterialien der vorliegenden Arbeit vertikal. Auf-

grund der Vorzugsausrichtung grenzen die harten Inklusionen nicht nur an die Elastphase wie

* Beispiele fiir die Makrophasenseparation im Gleichgewichtszustand siehe Abb. A-13
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bei der Makrophasenseparation von lamellaren Blockcopolymeren und Homopolymeren im

Gleichgewicht?®

, sondern gehen auch in eine einzelne sowie in mehrere PS-Lamellen direkt
iiber. Durch den Ubergang von der Homopolystyrolphase zu einer einzelnen Hartlamelle der
Triblockcopolymerkomponente erscheinen die Inklusionen in diesen Ubergangsbereichen
meist zipfelformig. Diese ,,Zipfel* sind besonders gut erkennbar bei der Betrachtung der stér-
ker vergroBerten TEM-Aufnahme der Morphologie des L1 / rPS,70 Blends mit 40 Masse-%

rPS,70 in der Abb. 6-13.

w— . =

| .7 .
! |_1/rPs20 A 'g ..

'

Abb. 6-13: TEM Aufnahmen der Morphologie der verpressten bindren L1 / rPS,7, und L2 / rPS,;y Triblockcopo-
lymerblends mit 40 Masse-% rPS,;y (links: kleine VergroBerung; rechts: hohere Vergroflerung; Z: Kennzeich-
nung der Zipfelstrukturen; L: Kennzeichnung der lamellaren Mikrostrukturen)

Oberhalb des L2-Anteils von 20 Masse-% éndert sich der Charakter der Blendmorphologie
allméhlich mit steigendem L2-Anteil von einem ,,engmaschigen Netzwerk hin zu einer
wohlbekannten Blendmorphologie, bei der die sphiarischen Doménen der in Minderheit vor-
liegenden Blendkomponente in einer aus der kontriren Komponente gebildeten Matrix
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unstrukturiert verteilt sind. Diese Verdanderung geht einher mit der Ausbildung einer regelmé-
Bigen Kugelgestalt der Inklusionen sowie dem Verlust der Orientierung der Mikrostrukturen.
Infolge des Verlustes der Orientierung bildet sich um die Inklusionen eine einheitliche, unge-
storte Elastschicht. Des Weiteren werden auch die an diese Elastschichten grenzenden Hart-
phasen derjenigen Blends, deren Triblockcopolymerkomponenten eine ungeordnete Morpho-
logie besitzen, durch die Kriimmung der Inklusionsoberflichen beeinflusst. So erscheint ein
Teil der Hartdoménen der Triblockcopolymerkomponente mit einem L2-Anteil von mehr als
60 Masse-% nicht ungeordnet zylindrisch oder wurmartig, sondern lamellar. In der Abb. 6-13
sind die Ausbildung dieser lamellaren Mikrostrukturen bei dem L2 / rPS;7 Blend besonders
gut in der TEM-Aufnahme der Morphologie des Blends mit der hoheren Vergréferung sicht-
bar. In diesen TEM-Aufnahmen erscheint es so, als ob die Mikrostrukturen von L2 partiell
bzw. vollstidndig in den Inklusionen des rPS,; vorliegen. Dies ist aber nicht der Fall. Den
Eindruck der Bildung eines gemeinsamen Bereiches der mikrophasenseparierten Strukturen
und des rPS;7 1st vielmehr auf die Abbildungstechnik der Morphologie mittels TEM zuriick-
zufiihren.

Trotz der beschriebenen morphologischen Verdanderungen bleibt die mittlere Dicke sowie die
Streuung der Inklusionsdicken mit steigendem L2-Anteil im Blend bis zum BL3 / rPS;y7
Blend auf demselben Niveau (sieche Tab. 6-2 und Abb. 6-14). Erst in den BL4 / rPS;7 und
L2 / rPS;70 Blends existieren neben nano- auch makrophasenseparierte Inklusionen mit einem
maximalen Durchmesser von ca. 1 pm. Aufgrund dieser starken Streuung der Inklusionsdi-
cken ist eine Angabe der mittleren Inklusionsdicke fiir diese Blendsysteme nicht sinnvoll.
Neben dem L2-Anteil ist der rPS,7o-Anteil der zweite, bestimmende Faktor fiir die Morpholo-
gie der Triblockcopolymer / rPS,79 Blends. Bei allen Triblockcopolymer / rPS,7¢ Blendsyste-
men in dem Zusammensetzungsbereich, bei dem rPS,7 sich in der Minderheit befindet, kann
dabei das Anschwellen der Hartinklusionen mit einem zunehmenden rPS,7¢-Anteil beobachtet
werden (vergleiche Abb. 6-13 mit Abb. 6-15 (a) und (c)). Nach dem Uberschreiten der sym-
metrischen Blendzusammensetzung konnen Unterschiede bei der Morphologieentwicklung in
Abhingigkeit vom rPS,70-Anteil zwischen den Blends mit einem dominierenden L1- bzw.
L2-Anteil in der Triblockcopolymerkomponente beobachtet werden. Bei der Betrachtung der
Bilder (b) und (d) der Abb. 6-15, welche die charakteristischen Entwicklungen der Blendmor-
phologie in Abhéngigkeit vom rPS,7-Anteil exemplarisch anhand der Morphologien der
L1 / rPSy70 und L2 / rPS,70 Blends mit 20 Masse-% und 80 Masse-% rPS,7o darstellen, ist

dieser Unterschied bei der Morphologieentwicklung in Abhéngigkeit zu erkennen.
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Tab. 6-2: Charakteristische, morphologische KenngroBen der Inklusionen der verpressten L1 / L2 / rPS,y
Triblockcopolymerblends mit 40 Masse-% 1PS,7 in Abhéngigkeit vom L2-Anteil in der Triblockcopolymer-

komponente

Bezeichnung L1 BLI BL2 BL3 BL4 L2
L2-Anteil [Masse-%] 0 20 40 60 80 100
dps, min [nm] 26 31 22 20 40 17
dps [nm] 121 132 93 106

dps, max [nm] 330 341 244 374 900 1170

—=— LIPS, |
| —e—BLINPS,_ |
" BL2/PS, |-

——BL3IPS,, | |
| —+—BL4INPS, | |
| ——L2PS

Abb. 6-14: Verteilungskurven der PS-Inklusionsdicken der verpressten Triblockcopolymer / rPS,7, Blends mit
40 Masse-% rPS;7( in Abhingigkeit vom L2-Anteil in der Triblockcopolymerkomponente (L1: 0 Masse-%, BL1:
20 Masse-%,BL2: 40 Masse-%, BL3: 60 Masse-%, BL4: 80 Masse-%, L.2: 100 Masse-%)

Bei den Blendsystemen, mit rPS;79 in der Minderheit und einem gleichzeitigen, netzwerkarti-
gen Charakter der Morphologie, erfolgt oberhalb der symmetrischen Zusammensetzung bei
einem bestimmten rPS;70-Anteil die Auflosung des Netzwerkes. In der TEM-Aufnahme der
Morphologie des L1 / rPS,79 Blends mit 80 Masse-% rPS,7o sind die nach der Auflésung des
entsprechenden Netzwerkes librig gebliebenen Fragmente der mikrophasenseparierten, lamel-
laren Strukturen sichtbar. Die Auflosung der Netzwerke der Triblockcopolymer / rPS;7o
Blendsysteme, welche Ahnlichkeiten mit der Auflésung der Tropfenmorphologie bei den
S1 / aPS Blends aufweisen, geschieht bei den entsprechenden Triblockcopolymer / rPS;79
Blendsystemen bei unterschiedlichen rPS,70-Anteilen. So liegt beispielsweise bei dem

L1 / rPS,70 Blend mit 60 Masse-% rPS,7okein Netzwerk der Mikrostrukturen mehr vor, wo-
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hingegen in dem Blend mit dem selben rPS;7o-Anteil und 70 Masse-% L2 in der Triblockco-

polymerkomponente nur erste Ansétze der Aufldsung registriert werden konnen.

Abb. 6-15: Morphologie der verpressten L1 / rPS,70 Blends mit 20 Masse-% (a) und 80 Masse-% 1PSy7y (b)
sowie der L2 / rPS,7 Blends mit 20 Masse-% (c) und 80 Masse-% 1PS;, (d)

Die Abb. 6-15 (c) und (d) vermitteln einen sehr guten Eindruck, wie sich in den Blends mit
einem stark dominierenden L2-Anteil in der Triblockcopolymerkomponente die Morphologie
in Abhdngigkeit vom rPS,70-Anteil entwickelt. Liegt in diesen Blendsystemen noch bei den
durch die Triblockcopolymerkomponente dominierten Zusammensetzungen das Homopoly-
mer dispers in der Triblockcopolymerkomponente vor, so bildet sich mit dem Uberschreiten
einer bestimmten Zusammensetzung oberhalb der symmetrischen Zusammensetzung eine zu
dieser Morphologie grundsitzlich inverse Morphologie aus. Der Umschlag zwischen diesen
beiden Morphologien findet ebenfalls bei den betroffenen Blends bei unterschiedlichen
rPS,70-Anteilen statt.
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Bei der bisherigen Diskussion der Morphologie der Triblockcopolymer / rPS;70 Blends mit
40 Masse-% rPS,70 wurde, bis auf die Darstellung der Beeinflussung der mikrophasensepa-
rierten Strukturen in unmittelbare Nahe der Inklusionen, nicht ausfiihrlicher auf die Mikro-
strukturen der Triblockcopolymermatrix eingegangen. Die Mikrostrukturen der bindren
L1 / L2 Triblockcopolymerblends mit einer stark asymmetrischen Blendzusammensetzung
(0 Masse-% - 20 Masse-% und 60 Masse-% - 100 Masse-% 1PS;70) werden durch das Zumi-
schen von rPS;7o nicht beeinflusst (Vergleich Abb. 6-9 und Abb. 6-13). Im Gegensatz dazu
fihrt das Beimischen von rPS,7 bei den L1 / L2 Blends mit einem L2-Anteil zwischen
30 Masse-% und 40 Masse-%, d.h. genau bei den L1 / L2 Blends deren Phasenseparations-
verhalten durch den ,,cosurfactant™ Effekt besonders bestimmt wird, zu Verdnderungen der

mikrophasenseparierten Strukturen.

Tab. 6-3: Charakteristische, morphologische KenngroBen der unterschiedlich mikrophasenseparierten Struktu-
ren in den Triblockcopolymeren L1 und L2 sowie deren Blends' del wurde aus und dps berechnet |p

Mikrostrukturen der

L2-Anteil (%) L1/ L2 Matrix

dps (nm) del (nm) |_p (nm)

I];i 1 200 lamellare Mikrostrukturen ﬁ }451 ;z
. 30 zylindrische Hartdoménen umge- 16 32
BL2 40 __ benvon einer Elastphase 12 _ 24_ _
BL3 60 kurze zylindrische Hartdoménen 1 23
,,,,,,,,,,, umgeben von einer Elastphase ~~ ~~ T
BL4 80 wurmartige Hartdoménen umge- 13 27
L2 100 ben von einer Elastphase 11 24

Bei dem Triblockcopolymer / rPS,79 Blend mit 30 Masse-% L2 in der Triblockcopolymer-
komponente erscheinen nicht, wie bei dem L1 / L2 Blend mit dem gleichen L2-Anteil, gleich-
zeitig bikontinuierliche und zylindrische Mikrostrukturen. In dem Triblockcopolymer / rPS;7¢
Blend mit 30 Masse-% L2 in der Triblockcopolymerkomponente liegen vielmehr nur die
zylindrischen Mikrostrukturen zwischen den Inklusionen vor. Ebenfalls eher zylinderformig
als bikontinuierlich sind die mikrophasenseparierten Doménen zwischen den Inklusionen des
BL2 / rPS;79 Blends mit 40 Masse-% rPS;79 (Abb. 6-16). Von den beschriebenen Verdnde-

rungen der Mikrostrukturen der Triblockcopolymerkomponente unbeeinflusst bleibt deren

aps als auch I_p (Vergleich Tab. 6-1 und Tab. 6-3).

Die morphologischen Umwandlungen der beiden bindren L1 / L2 Blends mit 30 Masse-%
und 40 Masse-% rPSy70 deuten auf eine Separation der unterschiedlich langen PS-Blocke aus
der mikrophasenseparierten Hartphase dieser Blends hin. Grundlage fiir diese Annahme ist

die Morphologieumwandlung bei biniren (A-B),/(A-B)g Diblockcopolymeren, deren Mor-
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phologieausbildung durch den ,,cosurfactant® Effekt bestimmt wird. Bei diesen Blends resul-
tiert eine derartige Morphologieumwandlung unter anderem durch eine Reduzierung der

ungleich langen Blocke in der entsprechenden Phase.

Abb. 6-16: Morphologie der verpresstenBL2 und BL2 / tPS,7 Blends mit 40 Masse-% rPS7,

Die separierten PS-Ketten kdnnen sich in der Phasengrenzschicht zwischen den Hartinklusio-
nen und der Triblockcopolymermatrix zur Verringerung der Grenzflichenspannung als auch
in der Elastphase der Triblockcopolymermatrix einmischen. Dabei kann man davon ausgehen,
dass sich in den PS-Inklusionen die langen als auch die kurzen PS-Blocke befinden wiirden.
Hingegen in der elastomeren Phase wiirden nur die kurzen PS-Blocke vorliegen.

Wie schon bei den Sternblockcopolymer / Homopolystyrol Blends mit der Tropfenmorpholo-
gie erbrachte die Untersuchung des thermisch-mechanischen Verhaltens nur den direkten
Beweis fiir die Vermischung von PS-Ketten mit PS-co-PB Ketten der elastomeren Mittelblo-
cke von L1 und L2. Diese Vermischung der kontrdren Ketten in der Elastphase der Triblock-
copolymermatrix findet ihren Ausdruck bei dem Vergleich der tan 6-Kurven der L1 / L2
Blends und der L1 / L2 / rPS;7¢ Blends mit 40 Masse-% rPS,7o (siche Abb. A-12) durch eine
Erhohung von Tge infolge der Zumischung von rPS;79 zu den bindren Blends mit einem
L2-Anteil von 20 Masse-% bis 100 Masse-%. In der Abb. 6-17 ist das ermittelte Tqe in
Abhingigkeit vom L2-Anteil der Triblockcopolymerkomponente dargestellt. In dieser Abbil-
dung ist sehr gut die durch die Beimischung von rPS;7 zu den L1 / L2 Blends mit einem L2-
Anteil von 20 Masse-% bis
100 Masse-% resultierende Erh6hung von Tge um 14 K bis 17 K zu erkennen.

Die Erhéhung von Tge und somit die Vergroerung der Elastphase der Triblockcopolymer-

komponenten bei den Blends mit einem L2-Anteil von 20 Masse-% bis 100 Masse-% muss
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nicht notwendigerweise alleine von einer Vermischung der PS-co-PB Ketten der elastomeren
Mittelblocke mit den kurzen PS-Ketten von L1 und L2 herrithren. Die Vergroferung der
elastomeren Phase kann auch in einer Vermischung der Ketten der elastomeren Mittelblocke
mit den kurzen Ketten (Mw = 1 kg-mol'l - 10 kg-mol'l) des breit verteilten rPS,; begriindet
sein.

Da mit den DMTA-Untersuchungen der Triblockcopolymer / rPS;70 Blends alleine nicht
geklart werden kann, welche der PS-Ketten fiir den ausgeprigten Anstieg von Ty g verantwort-
lich sind, wurde zusétzlich die Morphologie und das thermisch-mechanische Verhalten eines
Blends aus L2 und dem anionischen Polystyrol aPSs;,; untersucht (Abb. A-14). Bei diesem
Blend, deren aPSs;;3-Anteil 40 Masse-% betrug, wurde das aPSsy; als Homopolymerkompo-
nenten gewdhlt, da aPS;,; keine kurzen Ketten aufweist, welche zur Vermischung mit den

statistischen Kettensegmenten des elastomeren Mittelblocks von L2 neigen.
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Abb. 6-17: Glasiibergangstemperatur der Weichphase (Tqe) und der prozentualer Anteil der kurzen PS-
AuBenbldocke in der Elastphase (¢ps.g) der bindren L1 / L2 Triblockcopolymerblends und der Triblockcopolymer
/ tPSy7 Blends in Abhédngigkeit vom L2-Anteil der Triblockcopolymerkomponente

Die Untersuchung des thermisch-mechanischen Verhaltens dieses Blends, welches eine dhnli-
che Morphologie wie das L1 / rPS;79 Blend mit dem selben Homopolymeranteil besitzt (ver-
gleiche Abb. 6-13 und Abb. A-14 (a)), zeigte mit 2°C einen dhnlichen Wert von Ty wie das
L1/ rPS379 Blend mit 40 Masse-% rPS;70. Somit ist die Zunahme von Tye und die damit ver-
bundene Vergroerung der Elastphase der Triblockcopolymerkomponenten bei den Blends
mit einem L2-Anteil von 20 Masse-% bis 100 Masse-% ganz alleine auf die Einmischung der

kurzen PS-Ketten der Triblockcopolymerkomponente zuriickzufiihren.
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Im Gegensatz zu den L1 / L2 Blends mit einem L2-Anteil von 20 Masse-% bis 100 Masse-%
wird bei L1 durch die Zugabe von 40 Masse-% rPS,79 kein Anstieg von Ty initiiert, vielmehr
ist die Ausbildung von zwei Schultern in der tan 6-Kurve des L1 / rPS,7 Blends bei —44°C
und —10°C, die auf das Vorhandensein von zwei Glasiibergdngen der Elastphase hindeuten,
festzustellen (Abb. A-12 (a)). Dieses Verhalten ist in der Separation von kurzen
PS-Auflenblécken des Triblockcopolymers L1 aus der Elastphase und der damit verbundenen
verbesserten Detektierbarkeit der Glasilibergangstemperaturen der beiden statistischen
PS-co-PB Segmente des elastomeren Blocks von L1, der einen &hnlichen molekularen Aufbau
wie die elastomeren Blocke von S1 aufweist, begriindet.

Es kann davon ausgegangen werden, dass sich die separierten PS-Ketten in den Inklusionen
und nicht in der Hartphase von L1 befinden, da eine auf einer so starken Verdnderung von
Ty, begriindete Umlagerung von Blockcopolymersegmenten von einer zur anderen Blockco-
polymerphase zu einer deutlichen Anderung der Mikrostrukturen eines Blockcopolymers fiih-
ren wiirde. Da eine solch ausgepriigte Anderung der lamellaren Mikrostrukturen von L1 nicht
festzustellen ist, kann eine derartige Umlagerung von Blockcopolymersegmenten ausge-
schlossen werden.

Bei der bisherigen Darstellung der Morphologie und dem Phasenseparationsverhalten der
Triblockcopolymer / rPS,79 Blends wurde gezeigt, dass sich das Phasenseparationsverhalten
aller L1 / L2 Blends durch die Blendung mit rPS;7¢ unterschiedlich stark verdndert. Bis zum
jetzigen Zeitpunkt wurden aber noch nicht der eigentliche Grund bzw. Griinde fiir die
beschriebenen Ver- und Entmischungserscheinungen in der Triblockcopolymerkomponente
der Triblockcopolymer / rPS;79 Blends aufgezeigt. Zur Kliarung dieser Frage ist es wichtig
sich zu tiberlegen, was sich bei den Triblockcopolymer / rPS;,7 Blends gegeniiber den bindren
L1/ L2 Triblockcopolymerblends im wesentlichen geéindert hat. Diese Anderung ist, eindeu-
tig, die Bildung einer neuen Grenzschicht zwischen den Mikrostrukturen der Triblockcopo-
lymerkomponente und den Inklusionen mit der Homopolymerkomponente neben der schon
existierenden Phasengrenzschicht zwischen den beiden kontrdren Phasen der Triblockcopo-
lymerkomponente.

Nach dem analysieten Phasenseparationsverhalten der Triblockcopolymer / rPS,70 Blends
kann davon ausgegangen werden, dass die Phasengrenzschicht zwischen der Triblockcopoly-
mermatrix und den Inklusionen nicht durch eine ausgeprigte Mischphase bestehend aus
PS-Ketten von L1, L2 und rPS;70 sowie von Kettensegmenten der statistischen elastomeren

Mittelblocke von L1 und L2 bestimmt wird (sieche Abb. A-12). Die einzigen Kettensegmente
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der Triblockcopolymerkomponente in den Inklusionen sind nur die PS-Auflenblécke von L1
und L2.

Aufgrund der Molmassenverhéltnisse raj von 4,8 und rax von 15,9 bei L1 sowie ra von 12,9
bei L2 tendieren die PS-Ketten, dhnlich wie bei den Sternblockcopolymer / Homopolymer
Blends mit der Tropfenmorphologie, von den Homopolymerketten weg und hin zu der Pha-
sengrenzschicht zwischen den Inklusionen und der die Inklusionen umgebenden
Elastphase der Triblockcopolymerkomponente (sieche Schema in der Abb. 6-6). Infolge der
dhnlichen Konformation der Ketten innerhalb der Inklusionen der Triblockcopolymer / und
der Sternblockcopolymer / Homopolymer Blends mit der Tropfenmorphologie gelten auch
dieselben Mechanismen bzgl. der Beeinflussung des ,,cosurfactant™ Effektes und somit der
Kriimmung der Phasengrenzschicht. Folglich liegt auch die gleiche Abhéngigkeit der Phasen-
grenzschichtkriimmung von rps sowie von dem Verhéltnis zwischen der Anzahl der unter-
schiedlich langen PS-Auf3enblécke vor.

Im Konkreten bedeutet dies, was an dieser Stelle aus Griinden der Vollstindigkeit nochmals
erwahnt werden muss, dass bei einem bestimmten Verhéltnis zwischen der Anzahl der unter-
schiedlich langen PS-AuBlenblocke und einem konstanten rps die Phasengrenzschicht der
Inklusionen in den L1 / L2 Blends eine definierte Kriimmung aufweist. Daraus folgt umge-
kehrt, eine bestimmte Phasengrenzschichtkriimmung der Inklusionen bedingt ein bestimmtes
Verhiltnis zwischen unterschiedlich langen PS-AufBlenblécken von L1 und L2.

Die ultimative Triebkraft fiir die Bildung der Hartinklusionen bei den verpressten Blends mit
der Tropfenmorphologie sowie den Triblockcopolymer / Homopolymer Blends ist die Ein-
kapselung des Homopolystyrols zur Vermeidung der Makrophasenseparation zwischen den
Blendkomponenten sowie die damit verbundene Ausbildung einer entsprechend grof3en
Grenzschicht. Die verarbeitungsbedingte Verhinderung einer Makrophasenseparation bei den
Triblockcopolymer / Homopolymer Blends ordnet sich auch das Phasenseparationsverhalten
der Triblockcopolymerkomponente unter. Mit dieser Feststellung sind auch nur die beobach-
teten Verdnderungen bei den mikrophasenseparierten Strukturen und dem Phasenseparations-
verhalten der Triblockcopolymerkomponente erklarbar.

Auf der Basis der Unterordnung von Mikrophasenseparation zur Vermeidung einer Phasen-
grenzschicht kann somit auch die Separation von kurzen PS-Auf3enblocken aus der Elastphase
und deren Anreicherung in den Inklusionen zur Aufrechterhaltung einer bestimmten Anzahl
von unterschiedlich langen PS-AuBenblocken in den Hartinklusionen und deren definierten

Oberflichenkriimmung bei dem L1 / rPS;7p Blend mit 40 Masse-% rPS;7¢ begriindet werden.

Da aps sowie die Streuung von dpg dieser Inklusionen auch bei den Triblockcopolymer /
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rPS,70 Blends mit L2 bis zu 60 Masse-% L2 nahezu konstant ist, kann der Bedarf an unter-
schiedlich langen PS-Auflenblocken der Triblockcopolymerkomponente fiir den
»cosurfactant™ Effekt zur Kriimmung der Inklusionsoberfldche in diesen Blends als gleich-
bleibend angesehen werden. Durch die Bereitstellung der entsprechenden PS-Ketten fiir die
Deckung dieses Bedarfes und die, mit steigendem L2-Anteil stattfindende kontinuierliche
Abnahme der langen PS-AuBlenblécke von L2 in den Triblockcopolymer / rPS,70 Blends
erfolgt eine Reduzierung dieser PS-Auflenblocke in der Triblockcopolymerkomponente.
Dadurch wird auch ein Beitrag zur Verringerung des Hartphasenanteils der Triblockcopoly-
merkomponente in diesen Blends geleistet. Der Hauptteil der Verdnderungen zu Ungunsten
der Hartphase beruht aber auf der vorangehend angefiihrten Einmischung der kurzen
PS-AuBlenblécke von L1 und L2 in die elastomeren Phase. Diese Einmischung kann, wie die
Separation eines Teils der langen PS-Auflenblocke aus der Hartphase, durch die gleichblei-
bende Grenzflichenkriimmung bei gleichzeitiger Vergroferung des Anteils der kurzen Ketten
in den Blends erklért werden.

Mit dem Uberschreiten des L2 Anteils von 60 Masse-% in der Triblockcopoplymerkompo-

nente der Triblockcopolymer / rPS,79 Blends verdndert sich schlagartig dps und die Streuung
von dps der Inklusionen (sieche Tab. 6-2 und Abb. 6-14). Diese Verdnderung ist, nach der bis-
herigen Diskussion der Ergebnisse, auf die Verringerung des Anteils der langen
PS-AulBlenblocke von L2 unter einem kritischen Wert, unter dem der ,,cosurfactant* Effekt
nicht mehr in Erscheinung tritt, zuriickzufiihren. Deshalb kann als Grund fiir die Einmischung
der kurzen PS-AuBenbldcke in die Elastphase der Triblockcopoplymerkomponente nicht mehr
der Erhalt einer gleichbleibenden Phasengrenzschichtkriimmung bei gleichzeitiger VergrofBe-
rung des Anteils der kurzen Ketten angefiihrt werden. Eine mdgliche Erkldrung fiir die beo-
bachtete Einmischung der PS-AuBlenblocke in die Elastphase dieser Blends konnte auf einer
Verbindung zwischen der GroBe der spezifischen Oberfldche der Inklusionen und derjenigen
Oberfldache der PS-Auflenblocke, welche vonseiten der Triblockcopolymerkomponente fiir die
Bildung der Inklusionsoberfliche zur Verfiigung stehen, basieren. Dabei wiirde es zu Vermi-
schungserscheinungen zwischen den kontriren Phasen der Triblockcopolymerkomponente
kommen, wenn die spezifische Oberfliche der Homopolymerphase kleiner als die Oberfldche
der fiir die Bildung der Inklusionsoberfliche zu Verfiigung stehenden PS-AuBlenblécke der
Triblockcopolymerkomponente ist. Hingegen kommt es zu Entmischungserscheinungen,
wenn die spezifische Oberflache der Homopolymerphase groB3er als die Oberflache der fiir die
Bildung der Inklusionsoberflache zur Verfiigung stehenden PS-AuBenblécke der Triblockco-

polymerkomponente ist.
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6.3 Deformationsverhalten
6.3.1 Z&h-Sprod-Ubergang

Grundsatzlich fiihrt die Vermischung eines duktilen PS-PS Stern- oder Triblockcopolymers
mit einem Homopolystyrol, unabhédngig von dem Verarbeitungsprozess, zu einer starken Ver-
ringerung der Bruchdehnung und somit zu einer Abnahme der Zahigkeit. So kann beispiels-
weise bei dem kommerziell genutzten, lamellaren Styrolux® / Polystyrol Blend ein Zih-

Sprod-Ubergang schon bei einem sehr geringen Polystyrolanteil von 20 Masse-% beobachtet
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Abb. 6-18: Brucharbeit von S1 / aPS; Blends in Abhéngigkeit vom aPS;-Anteil und M,, des Polystyrols (a)
sowie der L1 / rPS,79, BL3 / tPSy70 und L2 / rPS;7 Blends in Abhdngigkeit vom rPS,;o-Anteil (b); in den beiden
Diagrammen sind die Blends, an denen die Diskussion des mechanischen Verhaltens und der mikromechani-
schen Mechanismen erfolgt, besonders dargestellt

Hingegen nimmt bei den im Rahmen dieser Arbeit untersuchten verpressten Blockcopolymer
/ Polystyrol Blends mit PS-Inklusionen die Zdhigkeit mit einem steigenden PS-Anteil konti-
muierlich ab und ein Spréd-Zih-Ubergang ist unabhingig von der Blockcopolymerkompo-
nente der Blends erst oberhalb von 60 Masse-% Polystyrol (Abb. 6-18) festzustellen, also bei

Blends, deren Morphologie durch die Auflésung der Tropfenmorphologie oder einen Phasen-
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umschlag der Matrix bestimmt wird. Ein wichtiges Ziel dieses Kapitels ist es, den bzw. die
Griinde, die zu der sowohl theoretisch als auch praktisch interessanten Verschiebung des
Sprod-Zah-Ubergangs zu groBeren Polystyrolanteilen gegeniiber den Styrolux™ / Polystyrol
Blends fiihren, zu diskutieren. Die Diskussionen in diesem Kapitel erfolgen hauptsédchlich
anhand der Darstellung des Deformationsverhaltens und der mikromechanischen Mechanis-

men der Blockcopolymer / Homopolystyrol Blends mit 40 Masse-% hPS.

6.3.2 Sternblockcopolymer / Polystyrol Blends

Die Zumischung von aPS; zu dem Sternblockcopolymer S1 fiihrt neben der angesprochenen
Abnahme der Bruchdehnung auch zu einer Zunahme der Streckspannung von ~ 12 MPa bei
S1 auf ~ 20 MPa bis ~ 26 MPa bei den S1 / aPS; Blends mit 40 Masse-% aPS;. Gleichzeitig
wird in den Zugkurven der S1 / aPS; Blends die Ausbildung des ,,double yielding* Phdnomens

1
189/ unter-

von S1, welches durch das Auftreten von zwei Streckgrenzen gekennzeichnet ist,
driickt (Abb. 6-19). Der Anstieg der Streckspannung, die mit einer entsprechenden Zunahme
des E-Moduls verbunden ist (siche Tab. A- 3), ist am ausgepréigtesten flir das lamellare
S1 / aPSs; Blend. Dieses Blend besitzt mit ~ 40 Masse-% eine viel kleinere Bruchdehnung

(&r) als das S1/aPS;o und das S1 / aPS3;3; Blend mit der Tropfenmorphologie.
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Abb. 6-19: o-¢&-Verhalten der S1/aPS Blends mit je 40 Masse-% aPSs,, aPS,, und aPS, .

Diese geringe Bruchdehnung des S1 / aPSs; Blends ist etwas iiberraschend, da die
PS-Lamellen dieses Blends mit 19 nm eine &hnliche mittlere Dicke besitzen, wie die
PS-Lamellen von Styrolux®, deren geringe Lamellendicke als der entscheidende Grund fiir
das DiinnschichtflieBen (engl. thin layer yielding) und die damit verbundene ausgezeichnete

Bruchdehnung des Styrolux® von 250% angefiihrt wird.”*” /1>
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Aufgrund der geringen mittleren Dicke der PS-Lamellen von Styrolux® sind diese in der
Lage, unter einer quasi-statischen Zugbelastung stark homogen plastisch zu flieBen und errei-
chen dadurch eine Verlingerung (A1), welche mit ~ 4 der theoretisch mdglichen, maximalen

Verldngerung (Amax) eines Kettenabschnittes zwischen den Verschlaufungspunkten des

106/ entspricht. Trotz einem aps von 19 nm wur-

Verschlaufungsnetzwerkes des Polystyrols
den bei dem S1 / aPSs; Blend keine Hinweise auf eine solch stark ausgedehnte, homogene
plastische Deformation der PS-Lamellen nach der quasi-statischen Belastung und somit auf
das Vorhandensein des DiinnschichtflieBens gefunden (Abb. 6-20). Mit der Ausbildung von
Bereichen in denen die PS-Lamellen stark verjiingt bzw. halsartig deformiert sind, dhnlich

dem makroskopischen Necking von Zugkdrpern, weisen die Lamellen nur Anzeichen fiir sehr

lokale, plastische Deformationen auf.

Abb. 6-20: Kleine (links) und héhere (rechts) VergroBerung von TEM-Aufnahmen der deformierten Strukturen
des S1/aPSg, Blends mit 40% aPS,;

Fiir dieses mikromechanische Verhalten konnen drei mogliche Ursachen diskutiert werden:
eine zu geringe Molmasse des aPSs;, eine starke heterogene Verteilung der aPSs;-Ketten in

der Hartphase sowie ein zu geringer Weichphasenanteil in dem S1 / aPSs; Blend mit

40 Masse-% aPS;,.

Von diesen moglichen Ursachen sind eine zu geringe Molmasse des aPSs; sowie eine hetero-
gene Verteilung des aPSs; in der Hartphase sehr unwahrscheinlich. Zum einen befindet sich
die Molmasse von aPSs; oberhalb des Zweifachen des Verschlaufungsmolekulargewichts
(M.) des PS von 19,1 kg:mol”. Diese Molmasse ist fiir eine gute Deformierbarkeit des
Verschlaufungsnetzwerkes des Polystyrols anstelle einer wachsartig sproden Deformierbar-

keit von PS essentiell.!°¢
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Zum anderen liegt in der Hartphase des S1 / aPSs; Blend mit 40% aPS;, keine starke hetero-

gene Verteilung der aPSs;-Ketten vor. Vielmehr haben die PS-Ketten in der Hartphase des
S1/aPSs; Blend mit 40 Masse-% aPS,, eine dhnliche Konformation, wie bei dem S1 / aPSs;

Blend mit 20 Masse-% aPS;, (siche Diskussion im Unterkapitel 6.2.1), das durch den Diinn-

schichtmechanismus eine Bruchdehnung von ~ 300 % besitzt. Als Beleg fiir das Diinnschicht-

flieBen bei dem S1 / aPSs; Blend mit 20 Masse-% aPS., sind im Anhang dieser Arbeit die

TEM-Aufnahmen der lamellaren Morphologie und der deformierten Mikrostrukturen abge-
bildet (Abb. A-15) sowie die durch die quasi-statische Zugbelastung hervorgerufene Abnah-
me von Ops der PS-Lamellen (Abb. A-16) dargestellt.

Durch den Ausschluss dieser beiden Griinde fiir das Versagen des DiinnschichtflieBmecha-
nismuses bei dem S1 / aPSs; Blend mit 40 Masse-% aPSs; bleibt als die einzig mdgliche
Ursache nur noch ein zu geringer Weichphasenanteil {ibrig.

Vergleicht man das Verhiltnis zwischen den Dicken der Elast- und der Hartlamellen von
Styrolux® (aps =20 nm; Ee| = 19 nm) sowie dem S1 / aPSs; Blend mit 20 Masse-% aPSs;

(aps =16 nm; del = 19 nm), die beide den DiinnschichtflieBmechanismus aufweisen, mit
dem entsprechenden Verhéltnis bei dem S1 / aPSs; Blend mit 40 Masse-% aPSs;, so zeigt

sich, dass dieses Verhiltnis bei den Polymermaterialien mit dem DiinnschichtflieBen ungefahr
eins und bei den S1 / aPSs; Blends mit 40 Masse-% aPSs; nur 0,43 (aps = 19 nm;

del =7 nm) betragt.

Resultierend aus diesem Vergleich kann geschlussfolgert werden, dass fiir das Fehlen des
DiinnschichtflieBmechanismus bei dem S1 / aPSs5; Blend mit 40 Masse-% aPSs; eine nicht
entsprechend grofle Elastphase verantwortlich ist. Diese Aussage bekriftigt die von Hiltner
et al. anhand von Untersuchungen des mechanischen Verhaltens und Mikromechanismen von
Mikroschichtsystemen aus PC und PMMA bzw. PC und SAN getroffene Feststellung, dass
fiir die Duktilitit das kooperative Flieen beider Komponenten wichtig ist.'®¥

Dass die Elastphase eine wichtige Rolle bei dem DiinnschichtflieBmechanismus spielt, zeigen
schon Untersuchungen des Einflusses der physikalischen Vernetzung der Elastphase durch
7Bestrahlung auf das mechanische Verhalten von Styrolux®”.*'” Dabei konnte gezeigt wer-
den, dass eine j-Bestrahlung, welche mit einer starken Vernetzung der PB-Segmente der
Elastphase und somit einer starken Einschrinkung der Beweglichkeit der elastomeren Ketten-
segmente verbunden ist, zu einer ausgepragten Minderung der Bruchdehnung von iiber 400 %

bei der unbestrahlten Styrolux®-Probe auf unter 50 % bei einer mit einer Dosis von 60 Mrad

bestrahlten Styrolux®-Probe fiihrt.
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Bei dem lamellaren S1 / aPSs; Blend mit 40 Masse-% aPSs; kann davon ausgegangen wer-
den, dass gleichfalls eine ausgeprigte Minderung der Beweglichkeit der Elastphase vorhanden
ist. Diese Einschriankung wird durch die geringe mittlere Dicke der Elastphase von nur 7 nm
hervorgerufen. Die geringe Dimension der Elastlamellen transversal zur Deformationsrich-
tung behindert die Moglichkeit zur Verstreckung der mit den Hartsegmenten in der Phasen-
grenzschicht molekular gebundenen elastomeren Kettensegmente in Richtung der Zugbelas-
tung durch die Begrenzung der Kettenbeweglichkeit transversal zur Deformationsrichtung.

Auf die Behinderung dieser fiir eine elastomere Phase mit einer Querkontraktionszahl (v) von
~ 0,49 essentiellen Kettenbeweglichkeit bei einer Zugbelastung als auch bzgl. der Verstreck-
barkeit der elastomeren Ketten im Allgemeinen wirkt sich noch die besondere Kettenkonfor-
mation in der Elastphase des S1/ aPS;, Blends mit 40 Masse-% aPS;, verstirkend aus. Durch
die in der Abb. 6-6 gezeigte verarbeitungsbedingte Vermischung der aPS; -Ketten in die
PS-Phase von S1, wird ein Grof3teil der elastomeren Ketten, wie bei Blockcopolymer /
Homopolymer Blends mit einem ra < 1, von der Phasengrenzschicht weg gestreckt und fiihrt
somit zu einer zusitzlichen Einschrinkung der Kettenbeweglichkeit parallel sowie senkrecht
zur Deformationsrichtung. Durch die starke Einschrinkung der Verstreckbarkeit kénnen die
elastomeren Ketten nur noch sehr lokal dem plastischen Fliefen der PS-Lamellen folgen, was
zu dem Mikroyielding der Hartlamellen des S1 / aPS,, Blends mit 40 Masse-% aPS., fiihrt.
Ein ausgedehntes, homogenes plastisches FlieBen der PS-Lamellen, wie bei den S1 / aPS,

Blends mit 20 Masse-% aPS.,, ist aber nicht mehr mdoglich.

Wie einfithrend schon erwidhnt, ist &z des S1 / aPS;oo und des S1 / aPS;,; Blends mit

40 Masse-% aPS, und der Tropfenmorphologie um rund das Dreifache grofer als & des
lamellaren S1 / aPS;, Blend mit 40 Masse-% aPS;, (Abb. 6-19). Ausschlaggebend dafiir ist

die diskontinuierliche Anordnung der kontrdren Phasen dieser beiden Blends, welche schon

bei den zu den klassischen Wabensystemen gerechneten Polymermaterialien PVC-sz'% -

PE / PS "'V pS / PB/'%" 1'% sowie PMMA / PU Blends"'*"'¥, entscheidend zu deren guten
Zidhigkeit fiihrt.

Wihrend der quasi-statischen Zugbelastung des S1 / aPS,,, Blends werden dessen Hartinklu-
sionen, die wie in dem Kapitel 6.2 erwédhnt mit einer ~ 10 nm dicken Elastphase umgeben
sind, stark inhomogen deformiert (Abb. 6-21). Die deformierten PS-Inklusionen haben mit
~ 21 nm eine mittlere Dicke, welche etwa der Hilfte von dps der unbelasteten Inklusionen
entspricht (Abb. A-17 des Anhangs). Folglich werden die Hartinklusionen wihrend der

Deformation im Mittel auf maximal ihr Vierfaches der urspriinglichen Lénge verliangert. Das
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trotz dieser Verlingerung, welche jener der lamellaren PS-Phasen des Styrolux® entspricht,
nicht eine dhnliche, sondern eine um die Hilfte kleinere, makroskopische Verldngerung bei

dem S1/aPS§,,, Blend vorliegt, ist in dem diskontinuierlichen Aufbau in Verbindung mit dem

groBBeren Hartphasenanteil des Blends, in der Kettenkonformation in der Elastphase sowie in
der inhomogenen Deformation der PS-Phasen begriindet.

Im Gegensatz zum S1 / aPS,,, Blend werden bei dem S1 / aPS,,, Blend die Hartinklusionen,

die eine mittlere Groe von 72 nm besitzen, nicht stark deformiert. Die einzigen Hartdomi-

nen, welche wihrend der quasi-statischen Zugbelastung des S1 / aPS,,, Blends ausgeprigt

deformiert werden, sind die viel kleineren, sphdrisch / wurmartigen PS-Doménen, die sich in
der elastomeren Matrix befinden. In der TEM-Aufnhahme von den deformierten Strukturen des

S1/aPS,,, Blends (Abb. 6-21) sowie der Verteilungskurve von dps vor und nach der Zugbe-

lastung in der Abb. A-18 des Anhangs sind sehr gut die Unterschiede in der Deformierbarkeit
der verschiedenartig ausgebildeten mikrophasenseparierten PS-Phasen dieses Blends erkenn-

bar.

Abb. 6-21: TEM-Aufnhame der deformierten Strukturen nach der Deformation der S1 / aPS Blends mit
40 Masse-% aPS und aPS323

Auf den ersten Blick kommen als Ausloser fiir die verschiedenartige Verstreckbarkeit der
PS-Phasen nur die unterschiedlichen Dimensionen der verschiedenen Hartphasen der

S1/aPS,  und SI / aPS,,, Blends in Frage, da unterschiedliche Dimensionen von Polysty-

rolphasen unterschiedliche Glasiibergangstemperaturen bedingen:?'"” ~*'¥ Diese unterschied-
lichen Ty's, die durch verschiedenartige Segmentbeweglichkeiten der Polymerketten hervor-

gerufen werden, gehen einher mit der unterschiedlich starken Deformierbarkeit dieser Phasen.
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Diese Annahme wird durch die transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen
von gedehnten Semidiinnschnitten der beiden Blends untermauert (Abb. 6-22).

Die HEM-Aufnahme des gedehnten S1 / aPS  Blends zeigt sehr deutlich stark verstreckte

Hartinklusionen (Bereich I im linken Bild der Abb. 6-22) trotz der teilweisen Kavitation von
senkrecht zur Dehnungsrichtung ausgerichteten Elastphasen (Bereich II im linken Bild der
Abb. 6-22). Diese Kavitationen unterbinden partiell den Transfer der Belastung von der Elast-
zu der Hartphase aufgrund einer fehlenden Fibrillierung der Weichphase. Dadurch kommt der
durch Michler fiir klassische Wabensysteme beschriecbene Deformationsmechanismus des

«/117/

,rubber network yielding nicht zur Entfaltung. Dies hat aber anscheinend keinen ent-

scheidenden Einfluss auf die Deformierbarkeit der Inklusionen des S1 / aPS1 00 Blends. Aus-

schlaggebend dafiir ist, dass nur wenige Bereiche des elastomeren Netzwerkes ungiinstig zur
Belastungsrichtung ausgerichtet sind. Dadurch wird die Ubertragung der, fiir die Deformation
der Hartinklusionen notwendige Belastung durch eine entsprechende Lochbildung nur wenig

unterbunden.

Abb. 6-22: HEM-Aufnahme der deformierten Strukturen nach der Deformation der S1 / aPS Blends mit
40 Masse-% aPS,, und aPS323; I ... stark deformierte Inklusionen des S1 / aPS;y, Blends; II ... Kavitation in der

Elastphase des S1 / aPS,y, Blends
Die HEM-Aufnahme des gedehnten S1 / aPSlOO Blends offenbart weiter, dass der ,,rubber

network yielding* Mechanismus als einzig moglicher Deformationsmechanismus fiir die beo-
bachteten Deformationsstrukturen in Frage kommt. Ein Wirken des moglichen ,,inclusion
yielding* bzw. ,hard particle yielding Mechanismuses, ''®""'2* -1 bej dem Druckspannun-
gen in den dquatorialen Bereichen der Hartinklusionen bzw. in Bereichen von Elastphasen,
die parallel zur Dehnungsrichtung ausgerichtetet sind, zur inhomogenen Deformation der

PS-Inklusionen mit beitragen wiirden, kann ausgeschlossenen werden, da die dafiir notwendi-
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gen Bereiche der Elastphase gleichfalls Kavitationen aufweisen. Diese Locher bilden sich aus
dem gleichen Grund — eine zu kleine Elastphase — der fiir die Begrenzung der Kettenbeweg-

lichkeit der lamellaren Elastphase des SI / aPS, Blends mit 40 Masse-% aPS, | transversal

zur Deformationsrichtung verantwortlich ist.

Eine Kavitation der Elastphase liegt auch bei der Deformation des S1 / aPS, . Blends vor
(Abb. 6-22). Dabei geht die Lochbildung, die wesentlich stérker ist als bei dem S1 / aPS,

Blend, mit einer starken Fibrillierung der elastomeren Phase einher. Entscheidend fiir die aus-

gepréigtere Fibrillierung und Lochbildung bei dem S1 / aPS,,, Blend ist zum einen die Ver-

groBerung der bei der Deformation belasteten Weichphase durch die Ausbildung der kleinen
sphérisch / wurmartigen PS-Doménen neben den groflen Hartinklusionen (Abb. 6-3). Dadurch

wird der Abstand zwischen den Inklusionen von 10 nm bei dem S1 / aPSmo Blend mit
40 Masse-% aPS]OO auf ~ 50 nm bei dem S1 / aPS323 Blend mit 40 Masse-% aPS323 entschei-

dend vergroBert. Diese scheinbare VolumenvergroBBerung der Elastphase schldgt sich auch in
dem Spannungs-Dehnungs-Verhalten der beiden Blends durch ein geringeres os bei dem

S1/aPS,,, Blend als bei dem S1/aPS  Blend nieder (Abb. 6-19).

Einen weiteren entscheidenden Beitrag zu der verstirkten Fibrilierung der Elastphase bei dem

S1/aPS,,; Blend wird durch die Einmischung eines groen Teils der kurzen PS-AuBenseg-

mente von S1 in die Elastphase in zweifacher Sicht geleistet: erstens durch die Vergroflerung

der elastomeren Phase gegeniiber dem S1 / aPS, = Blend und zweitens durch die drastische

Erniedrigung der fiir die Kavitation der Elastphase notwendigen Spannung.

Die ausgepragte Fibrillierung der Elastphase fiihrt dazu, dass die kleinen sphérisch / wurmar-
tigen PS-Doménen und die groen Hartinklusionen, die beide wie Fiillstoffe in den Elasto-
merfibrillen vorliegen, nur an deren Polen belastet werden. Eine Druckbelastung an den dqua-
torialen Bereichen der Doménen infolge eines Unterschiedes bei den Querkontraktionszahlen

der beiden kontréren Phasen kann, wie bei dem S1 / aPS,  Blend, fiir beide Hartphasen des
S1 / aPS,,, Blends ginzlich ausgeschlossen werden. Die Belastung der kleinen sphérisch /

wurmartigen PS-Doménen iiber deren Pole fiihrt zu deren bekannten starken Verstreckung.
Hingegen sind bei den Hartinklusionen mit einem viel groBeren os als die kleinen sphérisch /
wurmartigen PS-Doménen, nur geringe Deformationen infolge des ,,core flattening* Mecha-
nismus’ ¥ MY bzw. der ,,core-fibrillation* Mechanismus,/lm/ /1200 bei denen abhingig von der
Starke der Fibrillierung bzw. der Lochbildung bis zum Zweifachen der dulleren Spannung von

/119/

den Fibrillen auf die Hartphasen iibertragen werden konnen,” " zu beobachten.
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Die ungleiche Deformation der Elast- und der Hartphasen bei den beiden Blends mit der
Tropfenmorphologie duflert sich makroskopisch nicht nur durch ein unterschiedliches os, son-
dern auch durch eine verschieden stark ausgepragte Dehnungsverfestigung bei grofleren Deh-
nungen in der Spannungs-Dehnungs-Kurve dieser Blends. So ist die Dehnungsverfestigung

bei dem S1/aPS,  Blend aufgrund der stérkeren Deformation der PS-Inklusionen geringer
als bei dem S1 / aPS,,, Blend, bei dem iiberwiegend die elastomere Phase deformiert wird

(siche Abb. 6-19).
Viel stirkere Unterschiede bei dem mechanischen Verhalten der Sternblockcopolymer /
Homopolymer Blends mit der Tropfenmorphologie, als die beschriebenen Unterschiede zwi-

schen dem Deformationsverhalten des S1 / aPS,, und des S1 / aPS,,, Blends, werden bei

einem Austausch des asymmetrischen Sternblockcopolymers initiiert (Abb. 6-23). So ist bei-
spielsweise durch die Wahl von S2 als Sternblockcopolymerkomponente ein dramatischer
Abfall der Zidhigkeit zu beobachten. Fiir diese Zéhigkeitsminderung kénnen zwei Faktoren

verantwortlich gemacht werden.

35 - - r - r 1t 1 11

——S1/aPS
5 — —s2/aPs,
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Abb. 6-23: o-&Verhalten der S1 /aPS323, S2/ aPS,. und S3 /aPS323 Blends mit je 40 Masse-% aPS;,,

Erstens ist der netzwerkartige Aufbau der elastomeren Phase des S2 / aPS, . Blends an vielen

Stellen unterbrochen, wodurch dessen Blendmorphologie eine gewisse Ahnlichkeit zu der
Tropfenmorphologie von Blends, deren Netzwerkstruktur im Begriff ist sich aufzuldsen (Bsp.

S1/aPS,, Blend mit 60 Masse-% aPS, ), aufweist. Die Bruchdehnung dieser Blendsysteme

100

liegt auf demselben Niveau wie die des S2 / aPS, . Blends mit 40 Masse-% aPS.,,. Eine

zweite nicht zu vernachlédssigende EinflussgroB3e fiir die Brucharbeit der Blends ist der

Weichphasenanteil, der bei dem S2 / aPS, . Blend mit ~ 23 Masse-% geringftigig kleiner ist
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als jener der S1 / aPS, Blends mit der Tropfenmorphologie (~ 28 Masse-%). Dieser Weich-

phasenanteil, der generell bei den Blends mit der Tropfenmorphologie aufgrund der viel klei-
neren Inklusionen als bei klassischen Wabensystemen (~ 1um) um 10 Masse-% - 20 Masse-%
grofer ist als bei den klassischen Wabensystemen, scheint aber gegeniiber einer ,,perfekten
Netzwerkstruktur der Elastphase eine untergeordnete Rolle fiir die Brucharbeit der Blends
mit Tropfenmorphologie zu spielen. Einen wichtigen Hinweis dafiir liefert das mechanische

Verhalten und die unzerstorte elastomere Netzwerkstruktur des S3 / aPS.,, Blends mit
40 Masse-% aPS., .. Trotz des kleinsten Weichphasenanteils (~ 16 Masse-%) der drei aufge-
fihrten SBS Sternblockcopolymer / Homopolystyrol Blends besitzt das S3 / aPS, . Blend die

grofite Brucharbeit dieser Blends.

Abb. 6-24: HEM-Aufnahme der deformierten Strukturen nach der Deformation der S2 / aPS Blends mit
40 Masse-% alPS323

Trotz der starken Abnahme der Brucharbeit mit dem Austausch von S1 durch S2 als

Sternblockcopolymerkomponente besitzen die Deformationsstrukturen des S2 / aPS., . Blends
gewisse Ahnlichkeiten mit den deformierten Strukturen des S1 / aPS, , und des S1 / aPS, .
Blends. Beim Vergleich der Deformationsstrukturen des S2 / aPS.,, . Blends (Abb. 6-24) mit
denen des S1 /aPS und des S1/aPS, . Blends (Abb. 6-22) kann festgestellt werden, dass

das stark verstreckte Polymermaterial bei dem S2 / aPS,,, Blend den fibrillierten Hartinklusi-
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onen des S1 / aPS  Blends gleicht. Hingegen sind die zwischen den hoch deformierten,

fibrillierten Hartphasen, die an vielen Stellen gerissen sind, befindlichen undeformierten bzw.
gering deformierten Hartinklusionen vergleichbar mit den Inklusionen des deformierten

S1/aPS, . Blends.
Die groBe Ahnlichkeit der Deformationsstrukturen der Blends mit Tropfenmorphologie ist

begriindet in bestimmten Ubereinstimmungen mit den Eigenschaften der Netzwerkmorpholo-

gie dieser Blends. So besitzen die Inklusionen des S1 /aPS,  und des S2 / aPS,,, Blend ein

dps von ~ 40 nm, welches bei den untersuchten Blends mit der Tropfenmorphologie eine

gute Verstreckbarkeit der Inklusionen mit sich bringt. Des Weiteren hat das S2 / aPS, . Blend
aber auch grofere Inklusionen, die wie bei dem S2 / aPS, . Blend wéhrend der Zugbelastung

nicht bzw. nur gering deformiert werden. Die Ausbildung dieser grofleren Inklusionen liegt

bei dem S2 / aPS,,, Blend in der partiellen Auflosung des elastomeren Netzwerkes begriindet.

Diese Netzwerkauflosung ist es auch, die fiir das charakteristische Merkmal bei dem Defor-

mationsmechanismus, durch welches sich die Deformationsstrukturen des S2 / aPS, , von den

beiden anderen duktileren Blends unterscheidet, verantwortlich ist. Aufgrund der Netzwerk-
auflosung kommt es zu einer sehr starken Lokalisierung der Deformation der Mikrostrukturen

bei dem S2 / aPS,,, Blend und nicht zu einer ausgedehnteren Deformation der mikrophasen-
separierten Strukturen, wie bei dem S1/aPS und des SI / aPS,,, Blends. Diese Eingren-

zung der Deformation der Mikrostrukturen ist der Grund fiir die ausgeprigte Abnahme der

Brucharbeit bei dem S2 / aPS323 Blend.

Durch diesen Unterschied bei den mikromechanischen Mechanismen der untersuchten Blends
wird nochmals besonders deutlich, dass nicht die InklusionsgroBe, sondern eine ,,perfekte
Netzwerkstruktur® der Elastphase fiir die Brucharbeit der Blends mit der Tropfenmorphologie

verantwortlich ist.

6.3.3 Triblockcopolymerblends

Wie die Abb. 6-18 (b) in dem Kapitel 6.3.1 zeigt, nimmt die Brucharbeit der L1 / L2
Triblockcopolymer / Homopolystyrol Blends erst oberhalb eines Homopolystyrolanteiles von
60 Masse-% sehr stark ab. Dieses Verhalten der Brucharbeit ist bedingt durch den Ubergang
von einer durch die Mikrostrukturen der Triblockcopolymerblendkomponente dominierten
Morphologie zu einer Morphologie mit einer Homopolystyrolmatrix. Bevor aber genauer das

mechanische Verhalten sowie die mikromechanischen Mechanismen der Triblockcopolymer /
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Homopolystyrol Blends mit einer mit PS-Inklusionen diskutiert werden kdnnen, wird vorher
das Deformationsverhalten der in dieser Arbeit untersuchten L1 / L2 Triblockcopoly-

merblends kurz dargestellt.
a.) Binare Triblockcopolymerblends

Mit den beiden Triblockcopolymeren L1 und L2 wurden zwei Blockcopolymere miteinander
vermischt, die zwar molekular sehr dhnlich aufgebaut sind, sich aber in ithrem mechanischen
Verhalten sehr stark unterscheiden. Wahrend L1 mit einer ausgeprdgten Streckgrenze von
~ 15 MPa und einem E- Modul von ~ 490 MPa ein thermoplastisches Deformationsverhalten
besitzt, entspricht das Spannungs-Dehnungs-Verhalten von L2 dem eines Thermoplastischen
Elastomers. Dem elastomeren Deformationsverhalten von L2 ndhern sich die L1 / L2 Blends
mit zunehmendem L2-Anteil im Blend an. Dabei nimmt die Streckspannung stark ab und die
Bruchdehnung von 348 % bei L1 auf ~ 618 % bei L2 zu. Gleichzeitig sinkt die Zugfestigkeit
von ~ 34 MPa auf ~ 23 MPa. Eine ausfiihrliche Diskussion der bei der Deformation von L1
und L2 ablaufenden Mikromechanismen ist nicht vorgesehen, da diese in Verbindung mit

/155/, /1597, /166/ oy 1 i
et al.” ™" ’ schon ausfiihrlich beschrieben

dem mechanischen Verhalten von Adhikari
wurden.

Das in der Abb. 6-25 (a) dargestellte Spannungs-Dehnungs-Verhalten der L1 / L2 Polymer-
mischungen in Abhédngigkeit vom L2-Anteil geht sehr gut mit der in dem Kapitel 6.2.2
beschriebenen Morphologicausbildung dieser Blends einher. Dafiir beispielhaft ist der Uber-
gang von einer bikontinuierlichen Morphologie zu einer durch eine Elastphase bestimmten
Morphologie. Dieser Ubergang ist zwischen 40 Masse-% und 60 Masse-% L2 und somit zwi-
schen

einem @y pma von 35 Masse-% und 26 Masse-% vorhanden. In demselben Zusammenset-
zungsbereich ist der Ubergang von einem thermoplastischen zu einem elastomeren Deforma-
tionsverhalten ausgebildet. Besonders deutlich sichtbar ist der Umschlag des mechanischen
Verhaltens bei dem Auftragen des Anteils der plastischen Dehnung an der Gesamtdehnung
(o = eprg'l-lOO%) der bindren L1 / L2 Triblockcopolymerblends in Abhidngigkeit vom
L2-Anteil (Abb. 6-25 (b)). Uberwiegt bei BL2 mit 40 Masse-% L2 noch die plastische
Deformation das mechanische Verhalten wihrend der gesamten, quasistatischen Zugbelas-
tung, so ist dies bei BL3 mit 60 Masse-% L2 nur am Anfang der Zugbelastung der Fall. Mit
fortschreitender Zugbelastung dominiert das elastomere Werkstoffverhalten das Spannungs-
Dehnungs-Verhalten von BL3. Der beschriebene Ubergang zwischen dem thermoplastischen

zu einem elastomeren Deformationsverhalten ist in Ubereinstimmung mit morphologischen
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und mechanischen Untersuchungen, welche von Weidisch und Lach et al. an unterschiedlich
1190/, /196/, 1206/

hergestellten L1 / L2 Blends vorgenomenen wurden
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Abb. 6-25: o-¢-Verhalten (a) und g (b) der verpressten bindren L1 / L2 Triblockcopolymerblends in Abhéngig-
keit vom L2-Anteil (L1: 0 Masse-%, BLI1: 20 Masse-%,BL2: 40 Masse-%, BL3: 60 Masse-%,
BL4: 80 Masse-%, L2: 100 Masse-%)

b.)  Triblockcopolymer / PS Blends

In der Abb. 6-26 (a) und (b) ist os und der E-Modul der L1 /L2 und L1 /L2 /rPS,,, Blends in

Abhingigkeit vom L2-Anteil in der Triblockcopolymerblendkomponente der Blends darge-
stellt. Im Bereich eines thermoplastischen Deformationsverhalten der Triblockcopolymer-
komponente, zwischen 0 Masse-% und 40 Masse-% L2, sind beide mechanischen Kennwerte

bei den L1 / L2 / rPS,,, Blends groBer als bei den bindren L1 / L2 Blends. Oberhalb von

60 Masse-% L2, mit dem Ubergang von einem thermoplastischen zu einem elastomeren
Deformationsverhalten bei den bindren L1 / L2 Blends, sind os und der E-Modul der L1 / L2
und L1 /L2 /rPS,,, Blends auf demselben Niveau. Dieser, vom Werkstoffverhalten abhéngi-

ge Unterschied bei der Beeinflussung der beiden mechanischen Kennwerte, ist Ausdruck
eines unterschiedlich starken Verstdrkungseffektes der PS-Inklusionen in Abhédngigkeit der
die Inklusionen umgebenden Blockcopolymermatrix.

Aus den dargelegten Ergebnissen folgt, dass nur die von einer thermoplastischen Blockcopo-
lymermatrix umgebenden PS-Inklusionen zur Deformation vom Beginn der Zugbelastung an
einen Beitrag leisten, da der Unterschied zwischen os und dem E-Modul der Blendkomponen-
ten sehr gering ist und somit auf die Inklusionen vom Beginn der Zugbelastung entsprechende
Krifte bzw. Spannungen iibertragen werden. Hingegen bei einer Elastmatrix mit einem bis
zum 1000-fach kleineren E-Modul als der des Homopolystyrols wird nur die Matrix von

Beginn der Zugbelastung an deformiert.
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In den o~&-Kurven aller L1/ L2 / rPS,,; Blends mit 40 Masse-% 1PS,., (Abb. 6-26 (c)) steigt

die Spannung nach der Streckgrenze an. Mit zunehmender Verliangerung der Zugkorper wird
der Spannunganstieg bei sehr groBen Dehnungen, kurz vor dem Versagen der Probekorper,
stark gemindert. Diese Minderung fiihrt zu einer Anderung des Kriimmungsverhaltens der
o-&-Kurven von konkav zu konvex. Der Beginn der Minderung des Spannugsanstieges, wel-

cher fiir die unterschiedlichen L1 / L2 / rPS,,, Blends verschieden ist, wurde iiber die

1. Ableitung der o-&-Kurven genau festgelegt. In der Abb. A-19 ist die Festlegung des
Beginns der Minderung des Spannugsanstieges iiber die Bestimmung eines lokalen Extremas
bei der 1. Ableitung der o-&-Kurven, welches einen Wendepunkt in der o-&-Kurven ent-

spricht, beispielhaft anhand dem BL1 / rPS,., Blends gezeigt.
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Abb. 6-26: o5 (a) und E-Modul (b) der L1/ L2 und L1/ L2 / rPS,,, Blends mit 40 Masse-% rPS,,, sowie das
o-&-Kurven der L1 / L2 / rPS, 55 Blends mit 40 Masse-% r1PS,,, (c) in Abhéngigkeit vom L2-Anteil in der

Triblockcopolymerkomponente; (L1: 0 Masse-%, BL1: 20 Masse-%, BL2: 40 Masse-%, BL3: 60 Masse-%,
BL4: 80 Masse-%, L2: 100 Masse-%)

Eine extreme Form der Anderung des Spannungsanstieges liegt bei thermoplastischen Poly-
meren nach dem lokalen Spannungsmaximum der Streckgrenze mit einem Abfall der Span-
nung vor. Dieser Spannungsabfall bzw. das lokale Spannungsmaximum markiert den Start-
punkt der makroskopischen Einschniirung, bei dem die Dehnungshértung des Materials nicht
ausreichend ist um die Spannungsreduzierung infolge der Probenquerschnittsverringerung im
Bereich der Einschniirung auszugleichen.”'*” ' Die Reduzierung der Spannung ist begriin-
det in der Ausbildung von viskoelastischen oder plastischen Mikromechanismen. Diese mik-
romechanischen Mechanismen sind verbunden mit der VergroBerung des Volumens. In

Polymerblends zéhlen zu derartigen stark energiedissipierenden Mechanismen die Kavitation,
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Decohision, Scherbandbildung, Crazing, Rissstopp und -verzweigungsmechanismen sowie
das plastische FlieBen.

Wie in den o-&-Kurven der L1/ L2/ rPS,,, Blends zu sehen ist, wird wihrend der Minderung

des Spannungsanstieges sehr viel Energie durch die wirkenden mikromechanischen Deforma-
tionsprozesse in viskoelastische und plastische Verformungen umgewandelt. Aufgrund der
Verdnderungen der o-&-Kurve der Blends in dem Bereich der Abnahme des Spannungsan-
stiegs wird dabei vermutlich mehr Energie dissipiert, als dies durch sehr lokal ausgebildete
Mikromechanismen, welche zum Erscheinen des Spannungsabfalles nach dem lokalen Span-
nungsmaximum der Streckgrenze bei thermoplastischen Polymeren fiihren, moglich ist. Somit
konnen ein sehr lokal auftretendes Crazing, Kaviation- und Scherbandbildung sowie die Riss-
ausbildung behindernde Mikromechanismen als Ursachen fiir die beobachteten Anderungen
des Spannungsanstieges ausgeschlossen werden. Als Erklarung fiir eine derartig starke Ener-

giedissipation, wie dies bei der Abnahme des Spannungsanstiegs der L1 / L2 / rPS,,, Blends

vorhanden ist, konnen nur ein bzw. mehrere plastischen FlieBprozesse, welche in der Summe

ein sehr gro3es Probenvolumen umfassen, in Betracht gezogen werden.

Abb. 6-27: Bruchflichen von L2 (a) und des L2 / 1PS,,, Blends mit 40 Masse-% rPS,, (b)

Einen ersten Anhaltspunkt fiir das Vorhandensein eines starken plastischen FlieBens bei den
L1/ L2 / rPS,,, Blends mit 40 Masse-% rPS,,, lieferten rasterelektronenmikroskopische
Untersuchungen der Bruchfliache von L2 und dem L2 / rPS,,, Blend mit 40 Masse-% 1PS,,,
(Abb. 6-27). Die Bruchfldche von L2 besitzt keine plastischen Deformationen und entspricht
mit ihrem glatten Erscheinungsbild der typischen Bruchflidche eines Elastomers. Hingegen ist

die Bruchfliche des L2 / rPS,,, Blends durch stark plastisch deformierte Zipfelstrukturen

gekennzeichnet. Diese zipfelformigen Deformationsstrukturen haben einen mittleren Durch-
messer von 800 nm und liegen somit im oberen Bereich der Durchmesser der PS-Inklusionen

des L2 / rPS,,, Blends.
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Die Feststellung des Auftretens eines plastischen FlieBprozesses wiahrend der quasistatischen

Zugbelastung der L1 / L2 / 1PS,,; Blends mit 40 Masse-% rPS,,, wird auch durch TEM-

Untersuchungen von deformierten Zugkorpern dieser Blends gestiitzt. Exemplarisch sind in
der Abb. A-20 des Anhangs entsprechende TEM-Aufnahmen der Morphologie der deformier-
ten L1 / rPS,,, und L2 / rPS,,, Blends angefiihrt. Die TEM-Aufnahme des deformierten

L1 / rPS,,, Blends zeigt sehr stark in Deformationsrichtung verstreckte PS-Inklusionen

(Abb. A-20 (a)). Durch die wirkende Zugbelastung wird die Dicke der glasartigen Inklusionen
auf ca. die Halfte ihrer urspriinglichen Dicke verringert (von 121 nm auf 69 nm). Aus dieser
Abnahme der Inklusionsdicke lésst sich eine maximale Verldngerung der PS-Inklusionen in
Deformationsrichtung von ca. dem Dreifachen der urspriinglichen Ausdehnung der Inklusio-
nen in diese Richtung abschitzen. Dies entspricht fast der maximalen Verlingerung des
Verschlaufungsnetzwerkes von Polystyrol (Amax).

Die glasartigen Inklusionen in dem L2 / rPS,,; Blend werden bei einer quasistatischen Zugbe-

lastung ebenfalls stark deformiert (vergleiche Abb. 6-13 mit Abb. A-20 (b)). Durch diese
plastischen Deformationen erscheinen die meisten Inklusionen nicht mehr sphirisch, sondern

elliptisch. Im Gegensatz zu dem L1 / rPS,,, Blend ist es aber nicht moglich, die maximale

Verlidngerung der PS-Inklusionen in Deformationsrichtung wegen der breiten Dickenvertei-

lung der undeformierten und deformierten Inklusionen des L2 / 1PS,, ) Blends abzuschitzen.

Anhand der TEM-Aufnahmen ist es nur moglich festzustellen, dass kleine Inklusionen starker
als grof3e Inklusionen in Deformationsrichtung verstreckt werden.

Obwohl die Ursache fiir die Minderung des Spannungsanstieges bei den L1 / L2 / rPS,,,

Blends gekldrt ist, ist aber der genaue Mechanismus, der zu dem plastischen Flieen der
Inklusionen fiihrt noch unklar. Um Aufschluss dariiber zu erlangen, wurden Hysterekurven
mit einer quasistatischen Zugbelastung unter der Verwendung von mehreren Probekorpern je
Blend durchgefiihrt. Dieser Weg wurde eingeschlagen, da mit einer einzigen Untersuchung
der Morphologie eines gebrochenen Zugkorpers nur der Endzustand eines Deformationspro-
zesses aber nicht die verschiedenen Stadien eines mikromechanischen Prozesses dokumentiert

werden konnen.

125



6 Phasenseparations- und Deformationsverhalten verpresster Blockcopolymerblends

an i L ' L 'l L l L l ¥ 'l L '[ LA l L ' L 'l L l L l ¥ '[ L ' L l L J
75- — .
70 ] / 1
654 < ]
60 - ______._./ ]
554 -
50 -
45 - -
s 404 7 .
‘—:a 35 / -
N 30 + &
] - |
254 —=—L1/tPS, Blend |7}
20 4 —e—BL1/rPS, Blend |4
154 BL2/rPS__ Blend | ]
10 _' =v—BL3rPS, Blend | ]
- —+—BL4/IrPS_ Blend | 4
o —e—L2/PS, Blend |
0 T r1rrrrrrrrrrrrrr1rrrrrrr 1 *r7?
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220 240 260 280 300
& (%)

Abb. 6-28: yp der L1 / L2 / rPS,,, Blends mit 40 Masse-% rPS,,, in Abhéngigkeit vom L2-Anteil in der

Triblockcopolymerkomponente (L1: 0 Masse-%, BL1: 20 Masse-%,BL2: 40 Masse-%, BL3: 60 Masse-%, BL4:
80 Masse-%, L2: 100 Masse-%)

In der Abb. 6-28 ist der Anteil der plastischen Dehnung an der Gesamtdehnung (yp) der
L1 / L2 / rPS,,, Blends mit 40 Masse-% rPS,,, in Abhéngigkeit vom L2-Anteil in der
Triblockcopolymerkomponente einer der wichtigsten Kennwerte von Hysteresuntersuchungen
dargestellt. Die Ergebnisse der Hystereseuntersuchungen bestdtigen die auf der Basis der
Entwicklung des E-Moduls und der Streckspannung (os) in Abhdngigkeit von der Zumi-
schung von rPS;79 zu den L1 / L2 Blends getroffenen Aussage (siche Abb. 6-26), dass auf die
PS-Inklusionen bei einer thermoplastischen Matrix schon bei kleinen ¢ und bei einer elasto-
meren Matrix erst bei grolen ¢ eine Lastiibertragung stattfindet und somit durch deren
Deformation einen Beitrag zur makroskopischen Deformation geleistet wird. Bei den Hyste-
reseversuchen driickt sich dies bei kleinen & durch den Anstieg von yp bei einem

L1/ L2/ rPS,,, Blend mit einer thermoplastischen Matrix (0 Masse-% - 40 Masse-% L2)
sowie durch einen Abfall von yp bei einem L1 / L2 / rPS,,, Blend mit einer elastomeren

Matrix (60 Masse-% - 100 Masse-% L2) gegeniiber dem entsprechenden L1 / L2 Blend aus
(vergleich Abb. 6-25 (b) mit Abb. 6-28).
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Abb. 6-29: Deformierte Mikrostrukturen des L1/ rPS,,, Blends mit 40 Masse-% rPS,,, in Abhéngigkeit von &
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Abb. 6-30: Deformierte Mikrostrukturen des L2 / rPS,, Blends mit 40 Masse
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So nimmt beispielsweise der Anteil yp bei dem L1 / rPS,,; Blend gegeniiber L1 von ~ 48 %
auf ~ 65 % zu und bei dem L2 / rPS,,, Blend gegeniiber L2 von ~ 40 % auf ~ 28 % ab. Dabei
ist die Verringerung von g bei dem L2 / 1PS,, ;) Blend gegeniiber L2 nicht auf einer wirkli-

chen Reduzierung von &, zurlickzufiihren. Vielmehr ist die beobachtete Erniedrigung von &

bei dem L2 / rPS,,, Blend auf die Verschiebung &, der L2-Matrix zu kleineren ¢ hin begriin-
det, da die elastomere Matrix bei gleicher duBerer Spannung (op) bei dem L2 / rPS,,, Blend

starker als die Mikrostrukturen von L2 verstreckt wird.

Ein weiteres Indiz fiir eine Deformation der PS-Inklusionen der L2 / rPS,,, Blends erst bei

groflen Dehnungen ist durch die Entwicklung von yp mit zunehmendem & gegeben. Wie bei
L2 nimmt yp von Beginn der Zugbelastung mit steigendem ¢ ab und erreicht ab einem ¢ von
80 % mit 20 % ungefdhr das Niveau des Anteils von L2 bei sehr groen Dehnungen. Ober-
halb ¢ = 180 % nimmt yp wieder kontinuierlich bis auf 35 % kurz vor dem Versagen des
Zugkorpers zu.

Wie oben schon erwdhnt, wurden die Hystereseversuche durch TEM-Untersuchungen der

Morphologie der unterschiedlich belasteten Zugkorper der L1 / rPS,,  und L2 / rPS,,, Blends

flankiert. Die wichtigsten Ergebnisse dieser Untersuchungen sind in den Abb. 6-29 und
Abb. 6-30 dargestellt. Die TEM-Bilder zeigen die phasenseparierten Strukturen in Abhéngig-
keit von ¢ aus verschiedenen Richtungen bezogen auf die Deformationsrichtung (parallel und
senkrecht zur Deformationsrichtung). Anhand der Abb. 6-29 und Abb. 6-30 kann sehr gut die
unterschiedliche Dehnung, bei der die starken Deformationen der Inklusionen zum erstenmal
auftreten und welche zu der entsprechenden Minderung des Spannungsanstieges bei den
Blends fiihren, gesehen werden.

Tab. 6-4: &R, crem und &s sowie owegr der L1/ L2/ rPSm Blends mit 40 Masse-% rPS270 in Abhéngigkeit vom

L2-Anteil in der Triblockcopolymerkomponente; &g ... £ bei der die Minderung des Spannungsanstieges in dem
c-g-Diagramm auftritt; grgy ... € bei der eine starke plastische Deformation der PS-Inklusionen mittels TEM
beobachtet wurde; & ps ... € bei der im oy-g-Diagramm der L1 / L2 / rPS270 Blends mit 40 Masse-% rPS270 Ot

des Polystyrol erreicht wird (siche Abb. 6-31)

Blends eer [%0] etem [%0] er_ps [%0]
L1 75 75125 166
BLI 91 180
BL2 144 192
BL3 142 200
BL4 193 215
L2 230 ~225 223

Bei dem L1/ rPS,,, Blend werden die Inklusionen oberhalb von &= 75 % stérker deformiert.

Eine genauere Festlegung des Beginns der starken plastischen Deformation der Inklusionen
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ist aufgrund der unregelméfBigen Gestalt der Inklusionen bei diesem Blend nicht moglich.
Trotzdem stimmt die Einordnung des Beginns der Deformation der Inklusionen mit Hilfe der
Hystereseversuche und TEM-Untersuchungen sehr gut mit dem Auftreten der Minderung des
Spannungsanstieges, welche exakt {liber die 1. Ableitung der o-&-Kurven bestimmt wurden

liberein (siehe Bsp. in Abb. A-19). In der Tab. 6-4 sind diese beiden Werte fiir die L1 / rPS,,,
und L2 / rPS,, Blends gegeniibergestellt.
Bei dem L2 / 1PS,,, Blend lisst sich der Beginn der makroskopisch beobachteten Minderung

des Spannungsanstieges und der Beginn der Deformation der phasenseparierten Inklusionen
besser korrelieren. Die Minderung des Spannungsanstieges wird bei diesem Blend ab einem ¢
von 230 % beobachtet. Dieses ¢ stimmt sehr gut mit dem Auftreten der ersten stark deformier-
ten kleineren Inklusionen iiberein. Auch der Beginn der Zunahme von yp kann ebenfalls ab
diesem & festgestellt werden (siche Abb. 6-28).

In der vorangehenden Diskussion des mechanischen Verhaltens und der mikromechanischen

Mechanismen der L1 /L2 / 1PS,, Blends mit 40 Masse-% 1PS,,, konnte gezeigt werden, dass

ein plastisches FlieBen der Hartinklusionen zu einer Minderung des Spannungsanstieges in
den o-&-Kurven der Blends fiihrt. Trotz der eindeutigen Beweise fiir ein plastisches FlieBBen
der PS-Inklusionen steht aber immer noch die Frage des ,,Warums* im Raum.

Grund fiir diese Frage ist, dass ein derartiges plastisches FlieBen einer PS-Phase bei vielen
Polymersystemen mit dhnlich groBBen dispersen PS-Phasen, Bsp. HIPS, nicht bzw. nur in
einem geringen Ausmal} beobachtet wurde. Zudem widerspricht das beobachtete plastische
FlieBen auf den ersten Blick dem Konzept des DiinnschichtflieBens, welches fiir ein homoge-
nes FlieBen von PS-Schichten eine obere Grenze von 30 nm fiir die Schichtdicke festlegt.*'*’
Oberhalb dieser Grenze wird Einfachcrazing in Bulk sowie Mehrfachcrazing bei PS-Phasen
mit Dimensionen im pm-Bereich beobachtet.

Bei dem DiinnschichtflieBen wird das homogene Flieen der PS-Schichten durch eine starke
Erniedrigung der FlieBspannung der PS-Phase weit unterhalb der fiir kompaktes Polystyrol
bekannten FlieBspannung ermdoglicht, da keine Behinderung der Makromolekiile lateral zur
Deformationsrichtung vorhanden ist. Nimmt die Dimension der PS-Schichten zu, so steigt die
laterale Behinderung der Kettenbeweglichkeit und somit die zum plastischen FlieBen notwen-
dige Spannung an. Wird die fiir Cavitationen bendtigte Spannung erreicht, bilden sich diese
Crazes aus.

Aufgrund der Ausdehnung der PS-Inklusionen in den L1 / L2 / 1PS,,, Blends kann eine

Erniedrigung der FlieBspannung, wie bei dem DiinnschichtflieBmechanismus, von vornherein
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als Ursache fiir das plastische FlieBen der Hartinklusionen ausgeschlossen werden. Damit ein
plastisches Flieen der Inklusionen eintritt, muss folglich eine Spannung in den Inklusionen
vorliegen, die der Fliespannung (or) des kompakten Polystyrols entspricht. Dies wiére bei
einem uniaxialen Zugversuch eine Spannung von ca. 76 MPa.”'”

Die ow-&-Kurven der L1/ L2 / rPS,,, Blends mit 40 Masse-% rPS,,, in der Abb. 6-31 zeigen,

dass wihrend des uniaxialen Zugversuches bei keinem der untersuchten Blends die duBere
Spannung beim Auftreten der Minderung des Spannungsanstieges bei &g die FlieBspannung

des Polystyrols erreicht. So liegt bei den L1 / 1PS,,  und L2 / rPS,,, Blends die duBere Span-
nung mit ~ 40 MPa und ~ 65 MPa zwischen 10 MPa und 35 MPa deutlich unter der beobach-

teten FlieBspannung des Polystyrols. Eine Erklarung fiir diese Differenz liefert ndherungswei-
se die mittels der Elastizitdtstheorie durchgefiihrte theoretische Analyse der Spannungen in
einer Hartinklusion sowie der Spannungen in der die Inklusion umgebenden elastischen

Matrix wihrend einer einachsigen Zugbelastung.

110 M [ " [ M 1 M [ . [ " 1 M [ M [ " 1 M [ M [
100 < -
90 - .
80 - .
70 - .
e e0d T/ -
= " ]
o> 7 . c|—L11Ps, ]
404 ----- - Ll ——BL1/PS,, -
304 . BL2/rPS, |]
20. 11| ——BL3/IPS,,, 1
.o|——BL4/1PS,, ]
10 |——vL21rPs_

0 B B B B e B S e B e e B B R e m
0 25 50 75 100 125 150 175 200 225 250 275 300
£ (%)

Abb. 6-31: oy-&-Diagramme der L1 / L2 / rPS,,, Blends mit 40 Masse-% rPS,,, in Abhingigkeit vom

L2-Anteil in der Triblockcopolymerkomponente (L1: 0 Masse-%, BL1: 20 Masse-%,BL2: 40 Masse-%,
BL3: 60 Masse-%, BL4: 80 Masse-%, L2: 100 Masse-%); in den oy-&-Diagrammen ist g der L1 /L2 / rPS270

Blends gekennzeichnet

Die Spannungsanalyse nach der Elastizitdtstheorie erfolgte mittels den in der Tab. A- 4 aufge-
fiihrten Gleichungen, die unter den Annahmen eines ebenen Spannungszustandes sowie einer
perfekten Grenzschicht zwischen Inklusion und Matrix giiltig sind.””'® An der Phasengrenz-

schicht gilt weiter die Randbedingung, dass die Verschiebungs- und Spannungskomponenten
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kontinuierlich sind. Eine weitere Annahme, die zur Vereinfachung getroffen werden muss,
betrifft vor allem die Blends mit einer thermoplastischen L1 / L2 Matrix. Bei diesen und den
anderen Blends wird der plastische Deformationsanteil der Matrix vernachldssigt und die

Matrix als voll elastisch angesehen.

Tab. 6-5: Schermodul (G) und Querkontraktionszahl (v) fiir rPS,7, L1 und L2; " experimentell bestimmte;
** aus Literatur entnommen; *** angenommene Querkontraktionszahl

Komponenten G [MPa] v[-]

PS779 3500 031"
L1 167" 0,4
L2 32" 0,49

Die FElastizititstheorie gilt eigentlich nur fiir Spannungsanalysen bei kleinen Dehnungen. In
dem Fall der L1 / L2 / rPS,,, Blends mit den PS-Inklusionen wurde die Elastizitéitstheorie
aber fiir die Analyse von Spannungen bei sehr grolen Dehnungen verwendet. Dieses nicht
korrekte Vorgehen soll aber dennoch zum Erhalt einer qualitativen Abschitzung der Span-
nungen in und um eine Hartinklusion gewihlt werden.

Die Spannungsanalyse fiir die L1 /L2 / rPS,, ) Blends mit den PS-Inklusionen wurde beispiel-
haft anhand der Blends mit einer rein thermoplastischen L1- sowie einer rein elastomeren
L2-Matrix durchgefiihrt. Fiir die Berechnung wurden die in der Tab. 6-5 angegebenen Werte
des Schermoduls und der Querkontraktionszahl verwendet. Bei einer Analyse des Spannungs-
feldes einer Hartinklusion in einer weicheren Matrix konnen die Normalspannungen oy, 0y
und oyg sowie die Scherspannung 74 berechnet werden. In der Abb. A-22 des Anhanges sind
die Normalspannungskomponenten des Spannungsfeldes eines sphérischen Teilchens in einer
Polymermatrix schematisch dargestellt. Aufgrund der Annahme eines ebenen Spannungszu-
standes beschrinkt sich die Spannungsanalyse in dieser Arbeit auf die Spannungen oir, Oy
und 74

In der Abb. 6-32 sind die berechneten Felder dieser Spannungen bezogen auf eine duflere
Zugbelastung (op) fur die Matrix des L2 / rPS, = Blends abgebildet. Durch diese Darstel-
lungsweise der Spannungen werden sehr gut die Bereiche mit Spannungskonzentrationen
sowie spannungsfreie Bereiche sichtbar. Eine sehr starke Spannungskonzentration der radia-
len Normalspannungskomponente (oyr) befindet sich nahe der Phasengrenzschicht an dem Pol
der Inklusion. Dort ist oy ~ 1,5-mal so grofl wie op. Hingegen wiest nahe dem Inklusions-
dquator oy einen leicht negativen Wert auf. Somit wirkt in diesem Bereich der Inklusion eine
Druckspannung auf die Inklusion. Bei der tangentialen Normalspannungskomponente (o)

liegt genau der umgekehrte Fall vor. Die Werte dieser Spannung sind an dem Pol leicht nega-
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tiv und an dem Aquator leicht positiv. Bei der Schubspannung ist auffillig, dass an dem Pol
und dem Aquator der Inklusionen deren Spannungswerte nahe bei Null liegen und nur im

Bereich zwischen 35° bis 55° vom Pol die Spannungswerte negativ sind.
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Abb. 6-32: Auf eine duflere Zugbelastung (op) bezogene Spannungskonzentrationstelder von oy (a), oy, (b) und
Try (€) in der Matrix des L2 / rPS270 Blends

Die Analyse der Spannungen oir, 0ys und 74 bei dem L2 / 1PS, ' Blend gilt prinzipiell auch
fir das L1 / 1PS_,  Blend, da sich das fur die drei Spannungen entscheidene Schermodulver-

héltnis zwischen dem Schermodul der Inklusion und der Matrix bei den beiden Blends nicht
sehr stark dndert. Somit sind die Spannungsfelder von oy, o4 und 74 in der Matrix des

L2/ rPS270 Blends dhnlich denen des L1 / rPSzm Blends.

Innerhalb der Inklusion besitzen die Werte von oy und 74 die gleiche Winkelabhingigkeit
wie in der Matrix direkt an der Phasengrenzschicht. Nur bei oy, liegt ein anderes winkelab-
héngiges Spannungsfeld innerhalb der Inklusion vor als in der Matrix direkt an der Phasen-
grenzschicht.

Entscheidend fiir das Auftreten des plastisches FlieBens der Inklusion ist, ob in der Inklusion
ein kritischer Spannungszustand vorliegt, bei dem die FlieBspannung des Polystyrols erreicht

wird. Dieser kritische Spannungszustand kann durch eine Vergleichsspannung beschrieben
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werden. Dabei wird die Vergleichsspannung aus den drei Hauptspannungsnormalen o1, o2, 03

unter der Verwendung der Gleichung

oy :\/5[(01—02)2+(01—03)2+(0'2—03)2} (6.5)

bestimmt. Fiir den Fall des ebenen Spannungszustandes, bei dem o3 = 0 ist, gilt dabei

oy, = \/612 ~0,0,+0," . (6.6)

Die Hauptspannungsnormalen o1 und o> werden aus oy, oy und 74 unter Verwendung der

Gleichung

\/(O'rr —0'¢¢)2 +4(z'r¢)2 (6.7)

N | =

1
O, 25(0'rr + O'W)i

erhalten.
In der Abb. 6-33 ist das berechnete Spannungsfeld von oy, welches in einer Inklusion und der

Matrix des L2 /1PS _ Blends vorliegt, abgebildet. Innerhalb der Inklusion ist oy ~ 1,5-mal so

grol} wie oy. Dies bedeutet, bei einem oy von 64 MPa, welches bei ger von 230 % und somit
bei dem Auftreten der Minderung des Spannungsanstieges vorliegt, betragt oy ~ 96 MPa und
liegt damit in dem Spannungsbereich, welcher fiir das plastische Flieen von Polystyrol vor-
herrschen muss.

Beidem L1/ rPS270 Blend, bei dem oy in den Inklusionen ebenfalls ~ 1,5-mal so grofl wie o

ist, ist bei einem &g von 75 % nur ein ow von 40 MPa und somit ein oy von 60 MPa vorhan-
den. Folglich liefern die berechneten Spannungsfelder um bzw. in einer einzelnen Inklusion

keine Erklarung fiir das starke plastische FlieBen der PS-Inklusionen des L1 / rPS ' Blends.

Eine Losung des Problems wird ersichlich, wenn man nochmals die Morphologie der

L1/rPS,  und L2 /1PS , Blends betrachtet (siche Abb. 6-13).
Dabei fillt auf, dass die Abstinde zwischen den rPSm-Inklusionen bei dem L2 / rPS270

Blend, wie bei einem Polymerblend mit einer typischen diskontinuierlichen Morphologie, in
der Regel recht grof3 sind und die Spannungsfelder der einzelnen Inklusionen sich nur gering
iberlagern. Dagegen liegen die rPS,7o-Inklusionen in einem ,,engmaschigen® Netzwerk beste-
hend aus den lamellaren Mikrostrukturen von L1 vor, weshalb von einer starken Uberlage-
rung der Spannungsfelder der Inklusionen ausgegangen werden kann. Die Abstéinde zwischen

den Inklusionen sind 13 nm bis 450 nm groB3. Bei einem mittleren Inklusionsdurchmesser
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(aps) von 121 nm betragen folglich diese Abstinde das 0,2-fache bis 2-fache des mittleren
Inklusionsradius. Bei diesen Absténden ist G, welches den entscheidenden Beitrag zu oy
liefert, an den Polen der Inklusionen 2,6 — 3 mal so groll wie oy (siche Abb. 6-34 (a)). Auf die
Inklusionen wird eine entsprechend grofle Zugbelastung iibertragen. Dies deutet darauf hin,

dass oy in den Inklusionen des L1 /rPS  Blends bei einem &g von 75 % die FlieBspannung

des Polystyrols iibertrifft und aufgrund der Spannungsiiberlagerung die Inklusionen plastisch

flieBen.

=

~

(5]
Gy /o

L2- Matrix

IREERNOO0COCNEEENEEEOOONNND

3,33

Abb. 6-33: Auf eine duBere Zugbelastung (op) bezogenes Spannungskonzentrationsfeld von oy in einer
rPSm—Inklusion sowie in der Matrix des L2 / rPS270 Blends

Die bisherige Diskussion zeigt, dass in den Inklusionen der L1/ rPS,,, und L2 / rPS,,, Blends
ein kritischer Spannungszustand, bei dem die Spannungswerte die FlieBspannung des Polysty-
rols libertreffen, vorliegt. Damit wird aber gleichzeitig eine weitere Frage aufgeworfen. Wieso
kommt es zum plastischen FlieBen der Inklusionen ohne das Entstehen von Einfach- oder
Mehrfachcrazes, obwohl unter Normalbedingungen die Crazespannung (oc), die unter der

Verwendung der Gleichung/ 217,

log, (c,)=1,83+0,5log,, [ML] (6.8)

e

bestimmt werden kann, mit 68 MPa niedriger als die FlieBspannung des Polystyrols ist?
Die mogliche Erklarung fiir diese Frage liefert die in radialer Richtung wirkende Normal-
spannungskomponente in Verbindung mit der Druckabhingigkeit der Crazespannung und der

FlieBspannung des Polystyrols. Im Bereich des Aquators der Inklusionen hat oy einen vom
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Abstand zweier Inklusionen abhidngigen negativen Wert (siche Abb. 6-34 (b)), wodurch auf

die Inklusionen eine Druckspannung in diesem Bereich wirkt.
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Abb. 6-34: Verlauf von o / 0y zwischen zwei rPS,,y-Inklusionen des L2 / rPS, -, Blends mit einer parallelen (a)

sowie senkrechten Ausrichung (b) der beiden Inklusionen zur Deformationsrichtung fiir verschiedene Verhélt-
nissea/r

Diese Druckspannung betrégt beispielsweise ca. 25 MPa bei dem L1/ rPS,,, Blend, bei einem

ger von 230 % und einem ow von 64 MPa sowie einem Abstand zwischen zwei Inklusionen,
welcher halb so grof3 wie der Durchmesser beider Inklusionen ist. Diese Druckspannung liegt
nahe derjenigen Druckspannung (35 MPa) bei der der druckabhingigen Sprod-Zih-Ubergang
einer mit Kautschuk versiegelten Polystyrolprobe beobachtet wurde.”'” Bei diesem druckab-
héingige Sprod-Zih-Ubergang des Polystyrols éndert sich der Mikromechanismus von Cra-

zing zu ScherflieBen. Somit ist es moglich, dass die in radialer Richtung wirkende, negative

136



6. 11BPhasenseparations- und Deformationsverhalten verpresster Blockcopolymerblends

Normalspannungskomponente die Crazebildung innerhalb der PS-Inklusionen unterdriickt.
Einen endgiiltigen Beweis fiir diese Annahme kann aber an dieser Stelle nicht angefiihrt
werden und muss noch durch zukiinftige Untersuchungen erbracht werden.

Neben dem plastischen FlieBen der Inklusionen wurden bei dem L2 / rPS,,, Blend noch zwei

weitere Deformationsstrukturen beobachtet: eine Lochbildung (sieche I und II in der
Abb. 6-35) sowie die Bildung von Zipfeln (siehe III in der Abb. 6-35). Diese Deformationen
bilden sich nur an den Polen der Inklusionen und somit in einem Bereich mit einer starken
Spannungskonzentration aus (vergleiche Abb. 6-33 mit Abb. 6-35).

Die zipfelartigen Deformationsstrukturen sind in der Regel nur an Polen von Inklusionen, in
deren Nihe sich eine weitere Inklusion befindet und somit eine besonders starke Spannungs-
konzentration an diesen Polen ausgebildet ist, festzustellen. Hingegen findet die Lochbildung
auch bei einzelnen, freiliegenden Inklusionen statt. Dabei liegt die Lochbildung nicht, wie bei
Blends mit einer sehr schwachen bzw. keiner Phasenkopplung zwischen den Blendkompo-
nenten, direkt an der Phasengrenzschicht zwischen den kontrdren Phasen vor, sondern kann in
den Inklusionen selbst beobachtet werden. Besonders gut ist dies bei der Stelle II der
Abb. 6-35 zu erkennen. Es ist zu sehen, wie sich die Elastschicht, welche die Inklusion
umgibt, zusammen mit der angrenzenden PS-Schicht mit einer dhnlichen Breite wie die Elast-
schicht von dem Rest der Inklusion 19st. Dabei bilden sich einzelne, feine PS-Fibrillen zwi-
schen der separierten PS-Schicht und der Inklusion, so dass der Eindruck einer crazeartigen

Deformationsstruktur vermittelt wird.

Abb. 6-35: Deformationen an den Polen der Inklusionen des L2 / rPS,, Blends mit 40 Masse-% rPS,,; [ und II
... Lochbildung; III ... Zipfelbildung

Aufgrund dieser Beobachtungen wird die Aussage aus der Diskussion des Phasenseparations-

verhaltens der Triblockcopolymer / rPS;79 Blends, dass die Phasengrenzschicht zwischen der
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Triblockcopolymermatrix und den Inklusionen nicht durch eine ausgeprigte Mischphase
bestehend aus PS-Ketten von L1, L2 und rPS,7p sowie von Kettensegmenten der statistischen,
elastomeren Mittelblocke von L1 und L2 bestimmt wird, bestitigt. Die Phasengrenzschicht
zwischen Inklusionen und Matrix, wie bei den Sternblockcopolymer / Homopolystyrol Blends
mit der Tropfenmorphologie, durch Makromolekiile des Blockcopolymers mit einer starken
Separationsneigung zwischen den beiden kontriaren Blocken gebildet. Aufgrund des Aufbaus
dieser Phasengrenzschicht konnen die Locher an den Inklusionspolen nur zwischen den kur-
zen PS-Blocken der L2- und rPS,7-Makromolekiile, welche die Phasengrenzschicht bilden,

entstehen.

6.4 Zusammenfassung

Im Kapitel 6 konnte anhand von Polystyrol / Polybutadien Sternblockcopolymer / Homopo-
lystyrol und Triblockcopolymer / Homopolymer Blends diskutiert werden, wie der Verarbei-
tungsprozess des Pressens das Phasenseparationsverhalten von Blockcopolymer / Homopo-
lymer Blends mit einer makrophasenseparierten Gleichgewichtsmorphologie beeinflusst. Es
wurde gezeigt, dass bei den Blends, deren Blockcopolymerkomponente eine starke
Asymmetrie zwischen den Molmassen der AuBlenblocke aufweisen, das Phasenseparations-
verhalten durch den infolge der Asymmetrie auftretenden ,,cosurfactant* Effekt bestimmt
wird. In den entsprechenden Sternblockcopolymer / Homopolystyrol Blends bildete sich eine
auf dem ,,cosurfactant* Effekt basierende, neuartige Morphologie, dhnlich der Morphologie
von schlagzihem PVC aus. Diese Morphologie wurde als Tropfenmorphologie bezeichnet.

In den verarbeiteten Triblockcopolymer / Homopolymer Blends bildete sich nicht diese Trop-
fenmorphologie heraus, was auf die unterschiedliche konformationelle Einschrankung der
linearen und der sternférmigen Blockcopolymerarchitektur zuriickzufiihren ist. Trotz dieser
aus der molekularen Architektur resultierenden Unterschiede haben die fiir die Blockcopoly-
mer / Homopolymer Blends verwendeten Triblockcopolymere und Sternblockcopolymere
gemeinsam, dass deren Phasenseparationsverhalten durch die Blendung mit Homopolystyrol
stark beeinflusst wird.

Zusétzlich zu dem Phasenseparationsverhalten und der Morphologie der verarbeiteten Block-
copolymer / Homopolymer Blends wurde auch gezeigt, wie der ,,cosurfactant Effekt durch
das Phasenseparationsverhalten von verarbeiteten bindren Triblockcopolymerblends beein-
flusst wird.

Des Weiteren wurden in dem Kapitel 6 die Struktur-Eigenschafts-Beziehungen von PS-PB
Blockcopolymer / Homopolystyrol Blends mit Tropfenmorphologie bzw. mit PS Inklusionen

und einer duktilen Blockcopolymermatrix dargestellt. Dabei wurde gezeigt, dass der
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Zh-Sprod-Ubergang dieser Blendsysteme bei groBeren Homopolystyrolanteilen liegt, als bei
kommerziell genutzten, lamellaren PS-PB Blockcopolymer / Homopolystyrol Blends.

Im Verlaufe der Diskussion konnte die sehr starke Abhidngigkeit der Zahigkeit der PS-PB
Sternblockcopolymer / Homopolystyrol Blends mit der Tropfenmorphologie von der Unver-
sehrtheit der Weichphase beschrieben werden. Des Weiteren wurde die Ahnlichkeit der
zdhigkeitssteigernden Mikromechanismen dieser Blends mit denen der klassischen Waben-
systeme aufgezeigt. Eine Ahnlichkeit konnte auch zwischen den PS-PB Triblockcopolymer /
Homopolystyrol Blends mit den Hartinklusionen und einer Blockcopolymermatrix sowie her-
kémmlicher Polymerblends mit einer dhnlichen dispersen Blendmorphologie festgestellt
werden. Zudem konnte das starke plastische FlieBen der Hartinklusionen der PS-PB Triblock-
copolymer / Homopolystyrol Blends, das zu einer ausgeprdgten Minderung des Spannungsan-
stieges bei den ¢-g¢-Kurven fiihrt, mit den iiber die Elastizitétstheorie berechneten Spannungs-

konzentrationen in und um die Inklusionen erklart werden.
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7 Morphologie und Deformationsverhalten extrudierter und spritz-
gegossener PS-PB Sternblockcopolymer / Polystyrol Blends

7.1 Motivation

In dem voranstehenden Kapitel 6 stehen die Morphologieausbildung, das mechanische Ver-
halten und die mikromechanischen Mechanismen der verpressten S1 / aPS; Blends, vor allem
derjenigen Blends mit der Tropfenmorphologie, sowie von verpressten Triblockcopolymer /
hPS-Blends mit PS-Inklusionen in einer Blockcopolymermatrix im Mittelpunkt des Interes-
ses.

Die Morphologie und die mechanischen Eigenschaften der verpressten Blends sind vor allem
von der, dem eigentlichen Pressvorgang vorgeschalteten, Mischprozess sowie von den Pro-
zessparametern Presstemperatur und —druck abhingig. Eine untergeordnete, aber nicht ganz
auller Acht zu lassende Rolle, spielten die infolge des Ausfiillens der Pressform mit dem
Polymer herrschenden geringen Scherkrifte wihrend des Pressvorgangs. Diese Scherkrifte
bewirken, abhéngig von deren Stirke sowie der Morphologie des Blends, eine mehr oder
weniger starke Orientierung der phasenseparierten Strukturen.

Ein viel groBeres Gewicht als bei dem Pressprozess von Polymeren haben Scherkréfte bei der
Extrusion und dem SpritzgieBen. Daneben beeinflussen aber auch noch Prozessgroflen wie
beispielsweise Verweilzeit des Polymers im Bereich der Schnecke, Mischwirkung der Schne-
cke, Temperatur, Druck und Spritzzeit die Morphologie, das mechanische Verhalten und die
Mikromechanismen der Blends.

In dem Kapitel 7 werden die Abhédngigkeiten des Phasenseparations- und Deformationsver-
haltens von dem Extrusions- und Spritzgussprozess auf die ultimativen Eigenschaften der
Blends diskutiert. Aus Griinden der Ubersichtlichkeit wird aber bei der Diskussion der Beein-
flussung des Phasenseparations- und Deformationsverhaltens durch den Extrusions- sowie
Spritzgussprozess nur auf die Struktur-Eigenschafts-Beziehungen der S1 / rPS;79 Blends mit

der neuartigen Tropfenmorphologie und einem rPS,7o-Anteil von 40 Masse-% eingegangen.

7.2 Extrudate

Durch die Extrusion des S1 / rPS;7 Blends wird, wie bei den Pressplatten, die Makrophasen-
separation in weiten Bereichen des Extrudates unterdriickt und die netzwerkartigen, mikro-
phasenseparierten Strukturen treten in Erscheinung (Abb. 7-1). Im Vergleich zu den Pressplat-
ten besitzt die Morphologie der Extrudate durch die wihrend des Extrusionsprozesses vor-
handenen Scherkriéfte eine gewisse Vorzugsorientierung. Diese Vorzugsorientierung ist nicht

so stark ausgeprigt wie bei extrudierten, klassischen Blockcopolymermorphologien.”” Die
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nanostrukturierten Phasen der S1 / rPS;79 Blends sind vorwiegend in der 1,2-Ebene in Extru-
sionsrichtung ausgerichtet. Durch die Extrusion werden die Hartinklusionen, welche mit
42 nm den gleichen mittleren Durchmesser wie bei dem verpresstenBlend aufweisen, nicht

nur ausgerichtet, sondern in Scherrichtung verstreckt (vergleiche Abb. A- 5 und Abb. 7-1).
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A

Abb. 7-1: Morphologie des bei 7'/app =9 s und Te = 200°C extrudierten S1 / rPS,7, Blends mit 40 Masse-%
rPS;70;1 ... indifferente Richtung, 2 ... Extrusionsrichtung; 3 ... Schergradientenrichtung

Neben den nanostrukturierten Phasen bilden sich in den Extrudaten auch noch makrophasen-
separierte PS-Schichten aus (siehe II in der Abb. 7-1 (a)). Diese PS-Schichten weisen eine
Breite von 200 nm bis 1,5 um auf und sind auch in der 1,2-Ebene in Extrusionsrichtung unab-
héngig von dem parabolischen Schergeschwindigkeitsprofil in der Diise ausgerichtet. Fiir das
Entstehen dieser Schichten konnen unterschiedlichste Ursachen diskutiert werden. Am wahr-
scheinlichsten ist, dass die Makroschichten infolge einer unzureichen Vermischung der kont-
raren Blendkomponenten wihrend des Extrusionsprozesses entstehen.

Diese Annahme ist in Ubereinstimmung mit Untersuchungen der ,,Insel-Matrix Morphologie*
von extrudierten PS-PB Sternblockcopolymer / PMMA-co-PS Copolymer Blends.'*® Bei
diesen Untersuchungen zeigten Yamaoka et al., dass nach einem einmaligen Extrusionspro-
zess der Blends sich ebenfalls gleichzeitig makrophasenseparierte Homopolymerschichten
und Mikrostrukturen ausbilden. Eine weitere Extrusion der schon extrudierten Blends fiihrt zu
einer besseren Homogenisierung bzw. Vermischung der Blendkomponenten, wodurch nur
noch die Mikrostrukturen, die mit ihrem netzwerkartigen Charakter eine sehr starke Ahnlich-
keit mit den tropfenartigen Strukturen des S1 / rPS,79 Blends besitzen, in Erscheinung treten.
Folglich konnte die Ausbildung der makrophasenseparierten Schichten, die nicht nur die

Transparenz der Blends verschlechtert, durch eine bessere Mischwirkung der Schnecke oder
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durch die Verwendung eines Zweischneckenextruders gemindert oder sogar verhindert

werden.

O

Abb. 7-2: TEM-Aufnahme vom Extrudatquerschnitt des bei ;'/app =312 s und unterschiedlichen Tey (180°C,
200°C) extrudierten S1 / rPS;;y Blends mit 40 Masse-% rPS;7o

Die Extrusion des S1 / rPS,79 Blends mit 40 Masse-% rPS;,7o mittels des verwendeten Ein-
schnecken-Laborextruders fiihrt bei einer Extrusionstemperatur von 180°C und einer schein-

baren Schergeschwindigkeit (7,,,) von 312 s zu einer stirkeren Ausbildung der Schichten

als bei einer Extrusionstemperatur von 220°C und derselben y,,, (Abb. 7-2). Gleichzeitig ist

dps der Inklusionen bei der Extrusionstemperatur von 180°C mit 31 nm geringer als bei der

Extrusionstemperatur von 220°C (Abb. 7-3). dps liegt mit 43 nm bei der Extrusionstempera-

tur von 220°C im Bereich der Pressplatten dieses Blends. Den gleichen Effekt auf die Ausbil-
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dung der Schichten und dps , wie eine zunehmende Extrusionstemperatur, hat eine steigende

scheinbare Schergeschwindigkeit.

Abb. 7-3: Morphologie des bei 7app =312 s! und unterschiedlichen Tex (180°C, 200°C) extrudiertem S1 / rPSy79
Blends mit 40 Masse-% rPS,7

Die beschriebene Entwicklung von dps mit der Anderung der Extrusionsbedingungen ist
nachvollziehbar, da durch die verstirkte Ausbildung der Homopolystyrolschichten, welche
wahrscheinlich aus sehr langen Makromolekiilketten bestehen, fiir die Aufrechterhaltung
eines entsprechend groBen dps bei groBeren y,, sowie kleineren Extrusionstemperaturen
nicht mehr ausreichend Homopolystyrolketten zur Verfiigung stehen. Durch die Verringerung
des rPS;70-Anteiles in dem Bereich mit den mikrophasenseparierten Hartinklusionen kann,
nach der Diskussion des Einflusses des Gewichtsanteils des Homopolymers auf das Phasen-
separationsverhalten der Blends mit der Tropfenmorphologie in dem Kapitel 6.2., angenom-
men werden, dass die Verdnderung von dps mit entsprechenden Anderungen des Segregati-
onsverhaltens in den Bereichen mit den tropfenférmigen Mikrostrukturen zur Aufrechterhal-
tung der fiir die Inklusionsbildung notwendigen Phasengrenzschichtkriimmung verbunden ist.
Aufgrund des vielschichtigen Phasenseparationsverhaltens in den Extrudaten konnen diese

Veranderungen bei den Extrudaten nicht nachgewiesen werden.
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Abb. 7-4: Kleine (a) und héhere VergroBerung (b) der Morphologie des bei 7,,, =9 s und Te = 200°C extru-

dierten S1 / rPS,; Blends mit 40 Masse-% rPS,;, nach der Deformation:
- Bereich I: lokales plastisches Flieen der tropfenédhnlichen Mikrostrukturen

Bereich II: Kavitation der tropfendhnlichen Nanostrukturen und Initiierung von Lochern in den
PS-Schichten

Bereich II: Kavitation der PS-Schichten
So wie die Mischwirkung des Extruders das Phasenseparationsverhalten des S1 / rPS,7
Blends bestimmt, so dominiert diese selbstverstiandlich auch die mikromechanischen Defor-
mationsmechanismen der ausgebildeten mikro- und makrophasenseparierten Strukturen. In
den extrudierten S1 / rPS,7 Blends mit den tropfenformigen Mikrostrukturen und den makro-
phasenseparierten Homopolystyrolschichten konnen drei unterschiedliche Mikromechanis-
men, die in der Abb. 7-4 dargestellt sind, beobachtet werden:
e Inhomogenes, plastisches FlieBen der mikrophasenseparierten PS-Inklusionen
(Bereich I und II),
e Kavitation innerhalb der mikrophasenseparierten PS-Inklusionen (Bereich II),

e Kavitation in den makrophasenseparierten PS-Schichten (Bereich III).
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Mikromechanismen
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Abb. 7-5: Schema der phasenseparierten Strukturen und der mikromechanischen Mechanismen in den extrudier-
ten S1 / rPSy; Blends mit 40 Masse-% rPS,7; Das Schema zeigt die Abhédngigkeit des Wirkens des plastischen
FlieBens der mikrophasenseparierten PS-Inklusionen als Kavitationsstoppmechanismus (KSM) von dem Abstand
zwischen den makrophasenseparierten PS-Schichten.

Diese drei Mechanismen liefern, bedingt durch deren unterschiedliche Energiedissipation,
einen sehr ungleichen Beitrag zu der Brucharbeit der extrudierten Blends. Den geringsten
Anteil an der Brucharbeit haben dabei die beiden Kavitationsprozesse. Im Vergleich zu dem

sehr groBen Energiebeitrag durch das plastische FlieBen der tropfenférmigen
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PS-Mikrostrukturen, welche makroskopisch wie die beiden Kavitationsprozesse durch eine
starke Weilfarbung der Zugpriifkorper einhergeht, leistet die beobachtete Lochbildung prak-
tisch gesehen keinen Beitrag zur Brucharbeit. Die sehr geringe Energiedissipation bei Kavita-
tionsprozessen zeigt sich auch bei dem Blend mit 60 Masse-% rPS,7p und aufgeloster Netz-
werkstrukturen in einer PS-Matrix. Bei diesem Blend wird die sehr niedrige Brucharbeit
durch einen Kavitationsprozess bestimmt, der starke Ahnlichkeit mit den Croidstrukturen in

/221/

einem Blend mit einer Epoximatrix und sphérischen Partikeln aus einem statistischen

PS-PB Copolymer sowie mit den durch Kavitationsprozesse entstandenen Deformationsstruk-

turen von PS-PB Diblockcopolymeren mit einer PS-Matrix und PB-Zylindern''*% /13 /136 hat,
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Abb. 7-6: c-g-Verhalten des extrudierten S1 / rPS,;, Blends mit 40 Masse-% rPS;;, in Abhédngigkeit von der
scheinbaren Schergeschwindigkeit und Extrusionstemperatur

Der enorme Beitrag der Deformation der Hartinklusionen zu der Zéhigkeit der extrudierten
Blends mit den tropfenformigen Mikrostrukturen ist nicht nur durch deren inhomogenes, plas-
tisches FlieBen allein begriindet. Entscheidender ist eher die Wirkung dieses Deformations-
mechanismus als Begrenzung der Kavitationsprozesse in den makrophasenseparierten
PS-Schichten durch den Abbau von Spannungskonzentrationen infolge der plastischen
Deformationen (Abb. 7-5). Versagt dieser Kavitationsstoppmechanismus durch eine zu gro-
fem Abstand von PS-Schichten, so setzen sich die Kavitationsprozesse ungehindert in den
PS-Schichten fort, wodurch ein starker Abfall der Brucharbeit zu erwarten ist. Folgerichtig
beeinflussen nicht nur der rPSzm—Anteil,/ZZZ/ sondern auch die gewéhlten Extrusionsbedingun-

gen die Zahigkeit der extrudierten S1 / rPS,7 Blends mit der Tropfenmorphologie.
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In den o~&-Kurven der Abb. 7-6 ist sehr gut die Abnahme der Brucharbeit des S1 / rPS,7

Blends mit 40 Masse-% rPS,7o infolge der Zunahme von ;}app sowie die Abnahme der Extru-

sionstemperatur zu sehen. Die Abnahme von & féllt bei den verschiedenen Extrusionsbedin-
gungen unterschiedlich stark aus. Der Einfluss der Extrusionstemperatur ist bei der mittleren
scheinbaren Schergeschwindigkeit von 312 s™ viel ausgeprigter als bei der kleinen und gro-
Ben scheinbaren Schergeschwindigkeit. Eine Vergroferung der scheinbaren Schergeschwin-

digkeit macht sich am stirksten bei der kleinen Temperatur (180°C) bemerkbar.

7.3 Spritzgussproben

Die Morphologie des Sternblockcopolymers S1 ist bei den Spritzgussproben identisch mit der
Morphologie der verpressten und extrudierten Proben.”*” Ebenfalls dhnlich ist bei den durch
diese Verarbeitungstechniken hergestellten Proben die Entwicklung der mikrophasenseparier-
ten Strukturen infolge der Zugabe von rPS,7p zu S1. Dabei bilden sich in allen untersuchten
Proben mit einer Zusammensetzung, bei der sich rPS,7 in der Minoritét befindet, tropfenfor-
mige Mikrostrukturen aus. Mit Uberschreiten der symmetrischen Zusammensetzung ,,16st*
sich die netzwerkartige Struktur bei einer kritischen Zusammensetzung auf. Generell kann die
Blendzusammensetzung mit 60 Masse-% rPS; als die kritische Zusammensetzung festgelegt
werden. Bei einem starken Uberschuss an rPS,7o (~ 80 Masse-% rPS,79) liegen nur noch
Fragmente der Netzwerkstruktur in einer PS-Matrix vor (Abb. A-23).

Spritzgegossene Teile haben gegeniiber den beiden anderen die Besonderheit, dass sich zwei
Bereiche, ein dulerer und ein innerer, ausbilden, die auch als Haut- und Kernregionen (engl.
skin-core structure) bezeichnet werden. Diese beiden Gebiete unterscheiden sich in der aus-
gebildeten Morphologie. Allgemein riihrt die Ausbildung dieser unterschiedlichen Bereiche
von ungleichen Abkiihlgeschwindigkeiten der Polymerschmelze in diesen beiden Bereichen
her. Die Polymerschmelze im Randbereich erstarrt sofort nach dem Einspritzen der Schmelze
in die Kavitdt, wodurch der Schmelze keine Zeit fiir Relaxationsprozesse bleibt. Hingegen hat
die Schmelze im Kernbereich eines spritzgegossenen Kunststoffes aufgrund von viel langsa-
meren Abkiihlgeschwindigkeiten mehr Zeit fiir Relaxationen.

Alle untersuchten spritzgegossenen Priifkorper der S1 / rPS,7 Blends weisen diese Zweitei-
lung auf. So besitzen die Proben der S1 / rPS;70 Blends mit 20 Masse-% und 40 Masse-%

rPS;70 in der Mitte die neuartige Tropfenmorphologie. Die Inklusionen dieser beiden Trop-
fenmorphologien besitzen ein viel kleineres dps (20 Masse-%: 21 nm ; 40 Masse-%: 34 nm)

als die Tropfenmorphologie bei den Pressplatten und den Extrudaten. Dagegen erscheint in

den &duBeren Bereichen beider Blendsysteme eine lamellare Morphologie (Abb. 7-7). Die
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Lamellen des Blends mit 20 Masse-% rPS,70, haben mit einem aps von 25 nm und einem ip

von 48 nm #hnliche Werte wie das spritzgegossene Styrolux® / Homopolystyrol Blend, bei
dem der DiinnschichtflieBmechanismus zum erstenmal mit einem steigenden PS-Anteil ver-

sagt./ 166/ Bei dem Blend mit 40 Masse-% rPS»70 sind die lamellaren Strukturen stark zerstort,
und nur noch fragmentartige Elastschichten liegen in einer PS-Matrix vor (He. = 15 nm;

1p =42 nm).
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Abb. 7-7: Morphologie der spritzgegossenen S1 / rPS,;, Blends mit 20 Masse-% [(a), (b)] und 40 Masse-%
rPS;70 [(c), (d)] in der Mitte und im Randbereich des Priifkorpers; 1 ... indifferente Richtung, 2 ... Spritzrichtung,
3 ... Schergradientenrichtung

Die Ausbildung der Lamellenmorphologien kann auf die Separation von kurzen Ketten des
sehr breit verteilten rPS,;, zuriickgefiihrt werden. Ausschlaggebend fiir diese Annahme ist die
in dem Kapitel 6.2 durchgefiihrte Diskussion der Ausbildung von Lamellen bei den verpress-
ten S1 / aPSs; Blends mit 20 Masse-% und 40 Masse-% aPSs; sowie die Tropfenmorphologie
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bei den S1 / aPS Blends, deren aPS eine groflere Molmasse als der ldngste PS-AuBBenblock
von S1 aufweist.

An dieser Stelle wird nicht noch einmal auf das Phasenseparationsverhalten in den beiden
Bereichen der spritzgegossenen Proben eingegangen, sondern nur auf die Morphologieausbil-
dung in den verpressten S1 / aPS Blends im Kapitel 6.2 verwiesen.

Die tropfenformigen Nanostrukturen des S1 / rPS,79 Blends mit 20 Masse-% und 40 Masse-%
rPS,70 sind in der 1,2-Ebene sehr stark in der Spritzrichtung (Richtung 2) verstreckt. Diese
Verstreckung leistet, wie die partielle Separation der rPS;7p-Ketten im Randbereich der Pro-
ben, einen Beitrag zur Verringerung der mittleren Grofe der Inklusionen gegeniiber denen der
Pressplatten und Extrudate. Zusétzlich fiihrt die sehr starke Verstreckung der mikrophasense-
parierten Strukturen dazu, dass die tropfenartigen Strukturen nur sehr schlecht von der
2,3-Ebene detektierbar sind (vergleiche Abb. 7-7 mit Abb. A-24). Von der 2,3-Ebene betrach-

tet erscheinen die tropfenformigen eher wie lamellenartige Strukuren.
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Abb. 7-8: o-¢-Kurven der spritzgegossenen S1 / rPS,7, Blends in Abhidngigkeit vom rPS,;-Anteil
In Abb. 7-8 ist das G-e-Verhalten der spritzgegossenen S1 / rPS;7p Blends in Abhingigkeit
vom rPS,70-Anteil abgebildet. Die Entwicklung der Zugkurven ist nach der Beschreibung der

beobachteten Morphologie der spritzgegossenen Blends sowie der Struktur-Eigenschafts-

149



7. Morphologie und Deformationsverhalten extrudierter und spritzgegossener PS-PB Sternblockcopolymer /
Polystyrol Blends

Beziehung bei verpressten und extrudierten Blends zu erwarten gewesen. So bildet sich wie
bei den S1 / rPS,70 Blends ein Zéh-Spréd-Ubergang, der durch eine starke Abnahme von &
bei einer gleichzeitigen Zunahme von os charakterisiert ist, aus. Dabei muss jedoch festge-
stellt werden, dass der Zah-Sprod-Ubergang bei den Spritzgussproben bei einem rund
20 Masse-% geringerem rPS,70-Anteil als bei den verpressten und extrudierten Proben statt-

findet. Dieser Effekt ist auf die Ausbildung der ,,skin-core structure* zuriickzufiihren.

7.4 Zusammenfassung

In Kapitel 7 wurde der Einfluss der Verarbeitungsprozesse Extrusion und SpritzgieBen auf die
Morphologieausbildung, die mikromechanischen Mechanismen und auf das mechanische
Verhalten der PS-PB Sternblockcopolymer / Homopolystyrol Blends mit der Tropfenmorpho-
logie beschrieben. Dabei wurde gezeigt, wie verschiedene Verarbeitungsparameter die Aus-
bildung der Tropfenmorphologie iiber grofere Bereiche des Probekdrpervolumens und somit
die Brucharbeit beeinflussen. So fiihrt bei den extrudierten S1 / rPS,79 Blends mit 40 Masse-
% 1PSy70 eine Abnahme der Extrusionstemperatur sowie eine Zunahme der scheinbaren
Schergeschwindigkeit zu einem Zih-Sprod-Ubergang. Dieser Z#h-Sprod-Ubergang erfolgt
bei den Spritzgussproben bei einem ~ 20 Masse-% geringeren Homopolystyrolanteil als bei

den verpressten oder extrudierten Blends.
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8 Zusammenfassung und Ausblick

Obwohl in den letzten Jahrzehnten sehr intensiv auf dem Gebiet der Struktur-Eigenschafts-
Beziehungen von Blockcopolymermaterialien gearbeitet wurde, existiert bis zum jetzigen
Zeitpunkt noch kein umfassendes Bild vom Einfluss kunststoffverarbeitungstechnischer Pro-
zesse auf das Phasenseparations- und Deformationsverhalten von Blockcopolymer / Homopo-
lymer Blends. Aus dieser Problematik heraus leitete sich fiir die Arbeit mit der Aufklarung
des Phasenseparations- und Deformationsverhaltens von PS-PB Blockcopolymer / Homopo-
lystyrol Blends ein sehr anwendungsnahes, ingenieurwissenschaftlich geprégtes Ziel ab.

Die fiir diese Arbeit untersuchten Blends aus neuartigen PS-PB Sternblockcopolymeren mit
einer asymmetrischen, molekularen Architektur sowie aus Homopolystyrolen haben teilweise
ein besonderes Phasenseparationsverhalten. So wurde bei bestimmten Blends aus PS-PB
Sternblockcopolymeren und anionischen Homopolystyrolen das parallele Auftreten von
makroskopischen Bereichen mit unterschiedlichen mikrophasenseparierten Phasen im Gleich-
gewichtszustand beobachtet. Begriindet ist dieses fiir PS-PB Blockcopolymer / Homopolysty-
rol Blends neuartige Phasenseparationsverhalten in dem stark unterschiedliche Molmassen der
PS-Blocke sowie in der Synthese der Sternblockcopolymere, wodurch das entstandene
Sternblockcopolymermaterial kein homogenes Polymermaterial, sondern eine Mischung aus
verschiedenen Sternblockcopolymeren ist. Entscheidend von den beiden genannten Faktoren
fiir das beobachtete Phasenseparationsverhalten ist der Unterschied in der Molmasse der
PS-Blocke, da die unterschiedlich langen PS-Blocke verschiedene Neigungen zur Separation
von den Ketten des Homopolystyrols haben.

Die Herausbildung der heterogenen Blendmorphologie ist dadurch gekennzeichnet, dass sich
die Homopolystyrolketten mit den ldngeren PS-Blocken vermischen, was zu einer Separation
der kurzen PS-Blocke aus der Phase mit den ldngeren PS-Blocken fiihrt. Da die Ausbildung
der verschiedenen mikrophasenseparierten Bereiche durch die Separation der verschiedenarti-
gen PS-PB Sternblockcopolymere bei der Blendung mit dem anionischen Polystyrol erfolgt,
wurde dieses zum ersten Mal bei Blockcopolymer / Homopolymer Blends beschriebene Pha-
senseparationsverhalten als Mischungsinduzierte Separation bezeichnet. Die Mischungsindu-
zierte Separation basiert auf dem Phasenseparationsverhalten von bindren Blockcopolymer /
Homopolymer Blends und binéren (A-B)./(A-B)g Blockcopolymerblends.

Im Rahmen der Diskussion zu der Mischungsinduzierten Separation werden noch weitere
wichtige Kriterien fiir das Erscheinen des besonderen Separationsverhaltens benannt. Zu

diesen Kriterien gehdren das Molmassenverhiltnis zwischen den unterschiedlich langen
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PS-Blocken der PS-PB Sternblockcopolymere, das Verhiltnis zwischen der Molmasse des
Homopolystyrols und der Molmasse der langen PS-Blocke sowie dem Homopolystyrolanteil
im Blend. Auf Basis der beiden Molmassenverhiltnisse wurde ein schematisches Phasendia-
gramm, welches den Bereich der Mischungsinduzierten Separation darstellt, entwickelt.

In den verarbeiteten PS-PB Sternblockcopolymer / Homopolystyrol Blends duBlert sich das
besondere Phasenseparationsverhalten dieser Blends durch die Ausbildung einer ebenfalls fiir
Blockcopolymer / Homopolymer Blends neuartigen, diskontinuierlichen Morphologie mit
harten Inklusionen und einer diinnen, die Inklusionen umhiillenden Weichphase.
TEM-Untersuchungen der Morphologie in Abhédngigkeit vom Verhiltnis der Molmassen zwi-
schen den PS-Blocken und dem Homopolystyrol sowie der Blendzusammensetzung der ver-
arbeiteten Blends zeigten deutlich, dass diese als Tropfenmorphologie bezeichnete Morpholo-
gie bei Blends, die im Gleichgewicht eine Makrophasenseparation der Blendkomponenten
aufweisen, zu beobachten ist. Neben der Makrophasenseparation existiert aber noch ein weite-
rer kritischer Faktor fiir die Ausbildung der Tropfenmorphologie. Dieser Faktor ist, wie bei
der

Mischungsinduzierten Separation, ein entsprechend groer Unterschied zwischen den Mol-
massen der unterschiedlich langen PS-Blocke der asymmetrischen PS-PB Sternblockcopoly-
mere. Dabei ist das Molmassenverhéltnis nicht nur fiir das generelle Entstehen der Tropfen-
morphologie verantwortlich, sondern bestimmt auch das Erscheinungsbild der Tropfenmor-
phologie durch die Stirke des ,,cosurfactant™ Effektes, der einer ungleichméfBigen Segment-
verteilung durch Kriimmung der Phasengrenzschicht entgegenwirkt (siehe Kapital 2.3.1). Als
weitere EinflussgroBen auf die Tropfenmorphologie der PS-PB Sternblockcopolymere /
Homopolystyrol Blends konnten die Molmasse und die Molmassenverteilung des Homopo-
lymers sowie der Homopolymeranteil im Blend identifiziert werden. Der letztere Faktor be-
stimmt zudem entscheidend das Auflésen der Tropfenmorphologie.

Im weiteren Verlauf der Arbeit konnte gezeigt werden, dass die Tropfenmorphologie nicht in
PS-PB Triblockcopolymer / Homopolystyrol Blends, deren Triblockcopolymerkomponente
eigentlich fiir eine Ausbildung der Tropfenmorphologie ein ausreichend grofles Molmassen-
verhéltnis zwischen den PS-Blocken aufweist, auftritt. In diesen Blends liegen zwar auch
PS-Inklusionen vor, aber diese werden nicht von einer kontinuierlichen Weichphase, sondern
von den Mikrostrukturen der Triblockcopolymerkomponente umgeben. Ausschlaggebend fiir
dieses Phasenseparationsverhalten der PS-PB Triblockcopolymer / Homopolystyrol Blends ist
vermutlich die groBere Bewegungsfreiheit der Triblockcopolymerketten gegeniiber den Ket-

ten der Sternblockcopolymere. Die GroB3e sowie die GroBenverteilung der PS-Inklusionen der
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PS-PB Triblockcopolymer / Homopolystyrol Blends hiangt entscheidend von dem Verhéltnis
zwischen den kurzen und langen PS-Bldocken und somit von dem ,,cosurfactant™ Effekt ab.
Der ,,cosurfactant* Effekt konnte auch als Ursache fiir zwei weitere besondere Phasensepara-
tionen bei den verpressten, bindren PS-PB Triblockcopolymerblends ausgemacht werden. So
wurden bei diesen Blends Mikrostrukturen, die sich bei konventionellen PS-PB Blockcopo-
lymeren erst bei einem viel groBeren PS-Anteil als bei dem vorhandenen PS-Anteil ausbilden,
beobachtet. Zusitzlich konnte auch die Koexistenz von unterschiedlichen Mikrostrukturen bei
einem dieser Blends festgestellt werden.

In der vorliegenden Arbeit nimmt die Tropfenmorphologie einen besonderen Stellenwert bei
der Diskussion der Ausbildung der Morphologie der PS-PB Blockcopolymer / Homopolysty-
rol Blends infolge der Verarbeitung ein. Deshalb wurde am Ende der Diskussion der experi-
mentellen Ergebnisse auf den Einfluss des Extrusions- und des Spritzgussprozesses auf die
Ausbildung der Tropfenmorphologie eingegangen. In den durch diese beiden Kunststoffver-
arbeitungsprozesse hergestellten Proben liegen die mikrophasenseparierten Strukturen der
Tropfenmorphologie entsprechend den Verarbeitungsmethoden stark orientiert vor, wobei
aber der netzwerkartige Grundcharakter der Tropfenmorphologie erhalten bleibt. Abhingig
von dem Verarbeitungsprozess bilden sich neben den Mikrostrukturen der Tropfenmorpholo-
gie aber auch noch andere mikro- oder makrophasenseparierte Strukturen aus. Diese Struktu-
ren beeinflussen stark das mechanische Verhalten der durch die Extrusion und das Spritzgie-
Ben hergestellten Blends. So bedeutet dies unter anderem, dass der im Wesentlichen vom
Anteil des Homopolystyrols im Blend abhingige Zih-Sprod-Ubergang bei den spritzgegosse-
nen Blends bei einem geringeren Homopolystyrolanteil als bei den verpressten Blends, die
nur durch die Tropfenmorphologie gekennzeichnet sind, erfolgt.

Die beobachteten Struktur-Eigenschafts-Beziehungen der unterschiedlich verarbeiteten PS-PB
Sternblockcopolymere / Homopolystyrol Blends mit der Tropfenmorphologie zeigten deut-
lich, dass der Garant fiir eine grofle Zahigkeit dieser Blends die ungestorte Ausbildung der
netzwerkartigen Strukturen mit einer kontinuierlichen Weichphase und den Hartinklusionen
ist. Wird die Ausbildung der Netzwerkstruktur tiber grole Bereiche in dem Volumen der
Blends stark gestort, beispielsweise durch einen zu grolen Homopolystyrolanteil, ein zu klei-
nes Molmassenverhiltnis zwischen den Blocken oder entsprechende Bedingungen bei der
Verarbeitung, so tritt eine Abnahme der Zihigkeit ein. Diese Abhédngigkeit der Zahigkeit vom
Zustand des netzwerkartigen Strukturaufbaus der untersuchten PS-PB Sternblockcopolymere /
Homopolystyrol Blends ist identisch mit denen der klassischen Wabensysteme. Die zéhig-

keitssteigernden Mikromechanismen der Blends mit der Tropfenmorphologie entsprechen
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ebenfalls diesen Polymersystemen. So weisen die deformierten und duktilen Blends mit der
Tropfenmorphologie typische Deformationsstrukturen des ,,rubber network yielding™ Mecha-
nismus auf. Daneben wurden auch noch deformierte Mikrostrukturen, die auf den
»core flattening® bzw. den ,,core-fibrillation” Mechanismus zuriickzufiihren sind, gefunden.
Bei dem beobachteten mechanischen und mikromechanischen Verhalten der PS-PB Triblock-
copolymer / Homopolystyrol Blends mit den PS-Inklusionen liegt im Hinblick auf deren
Erklarungen eine dhnliche Situation wie bei den PS-PB Sternblockcopolymer / Homopolysty-
rol Blends mit der Tropfenmorphologie vor. So kann das starke plastische FlieBen der
PS-Inklusionen, die von einer weicheren Blockcopolymermatrix umgeben sind, mittels Span-
nungsfeldern, welche in sowie um eine Inklusion vorliegen und iiber die bekannte Elastizitits-
theorie abgeschitzt wurden, erklirt werden.

In der vorliegenden Arbeit werden viele Erscheinungen bei der Morphologieausbildung und
dem Deformationsverhalten von Blockcopolymerblends, wie die Mischungsinduzierte Sepa-
ration und die Ausbildung der Tropfenmorphologie, zum ersten Mal beschrieben und erklart.
Aufgrund der Neuartigkeit der Beobachtungen miissen bei zukiinftigen auf diese Arbeit auf-
bauenden Studien, die in dieser Arbeit beschriebenen Erscheinungen auf deren Allgemeingiil-
tigkeit hin untersucht werden. So sollte bei zukiinftigen tiefgehenderen Diskussionen zu der
Mischungsinduzierten Separation eine definierte Auswahl von linearen anstelle von sternfor-
migen Blockcopolymeren mit einbezogen werden, um die Vielfalt der Blockcopolymerarchi-
tektur besser kontrollieren zu konnen. Auf Basis der erhaltenen Ergebnisse sollte anschlie-
Bend ein experimentelles Phasendiagramm fiir diese Blockcopolymer / Homopolymer Blends
erstellt und dieses mit einem theoretisch berechneten Phasendiagramm verglichen werden.
Bezogen auf eine verstérkte industrielle Anwendung von Ergebnissen der vorliegenden Arbeit
sollte in der nahen Zukunft die Struktur-Eigenschafts-Beziehungen anderer Blockcopolymer /
Homopolymer Blends mit der Tropfenmorphologie untersucht werden. Dabei sollte das
Augenmerk auf dem mechanischen Verhalten und den mikromechanischen Mechanismen in
Abhingigkeit von der molekularen Architektur der Blendkomponenten sowie der Priifbedin-
gungen liegen. Des Weiteren soll deren Ubertragbarkeit auf Blends mit variierter Konstituti-
on, Konfiguration als auch Konformation des Homopolymers und Copolymers {iiberpriift
werden. Ein weiterer wichtiger Punkt bei diesen zukunftigen Arbeiten sollte die Verbesserung
der Verarbeitbarkeit dieser Blends hinsichtlich von Spritzguss- und Folienblasanwendungen

. *
SC1n.

* Die Bedeutung dieser Problematik wurde jiingst durch die Bewilligung eines entsprechenden DFG-Antrages
(,,Morphologie-Eigenschafts-Beziehungen von Blockcopolymer / Homopolymer Blends mit neuartigen na-
nostrukturierten Homopolymerinklusionen®) anerkannt.
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Anhang

Anhang

A-1. Kapitel 5.3.1

Abb. A-1: Morphologie der Losungsfilme von S1 / aPSg . Blends mit 20 Masse-% (a), 40 Masse-% (b),
60 Masse-% (c) und 80 Masse-% aPSg ( (d)
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Abb. A-2: Morphologie der Losungsfilme von S1 / aPS,, Blends mit 20 Masse-% ( kleine (a) und hohere Ver-
groBerung (b)), 60 Masse-% (c) und 80 Masse-% aPS,, (d); I und II kennzeichnen Bereiche mit unterschiedli-
chen Lamellen
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Abb. A-3: Morphologie der Losungsfilme von S1 / aPSy; Blends mit 20 Masse-% (kleine (a) und hohere Ver-
groBerung (b)), 60 Masse-% (c) und 80 Masse-% aPSs; (d); I und II kennzeichnen Bereiche mit unterschiedli-
chen Lamellen
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Abb. A-4: Gleichgewichtsmorphologie von S1 / aPS;, Blend mit 40 Masse-% aPS5,4
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A-2. Kapitel 6.2.1

[—— e -~ O L W S W g,

20 Masse- % rPS,,,

. o : X
- i g o8

- 3 Wi N %
TOL e L

A

80 Masse- % rPS,., ha

T el T

Abb. A- 5: Morphologie von verpressten S1 / rPS,-, Blends mit 20 Masse-%, 40 Masse-%, 60 Masse-%,
80 Masse-% rPS,,-Gehalt

Tab. A- 1: Charakteristische morphologische KenngréBen der verpressten S1 / aPS und S1 / rPS,,, Blends in
Abhingigkeit vom Homopolystyrolanteil im Blend (* PS-Inklusionen;” andere Hartdoménen)

Homopoly-

Styrol;)nte}ill aPS;, aPs,, aPS;,; PS,,
[Masse-%] aPS [nm] Tp [nm] aps [nm] aPS [nm] HPS [nm]

20 16 35 24" 18 34" 30

40 19 26 4T 18" 7 20* 42"
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Abb. A- 6: Verteilungskurven von dps der verpressten S1 / aPSs; Blends in Abhéngigkeit vom aPSs;-Anteil

xl

Abb. A- 7: Verteilungskurven von dpg der verpressten S1 / aPS;y, Blends in Abhéngigkeit vom aPS,y-Anteil
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Abb. A- 8: Verteilungskurven von dps der verpressten S1 / aPSs,; Blends in Abhéngigkeit vom aPS3,;-Anteil

Abb. A- 9: Verteilungskurven von dps der verpressten S1 / rPS,7 Blends in Abhéngigkeit vom rPS,;o-Anteil
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Abb. A-10: tan & Kurve der Sternblockcopolymere S2 (a), S3 (b) und S4 (c¢) sowie deren Blends mit
40 Masse-% aPS;,,

Abb. A-11: Makrophasenseparation bei der Gleichgewichtsmorphologie des S5 / aPSg- Blends mit
40 Masse-% aPSs,
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A-3. Kapitel 6.2.2

Tab. A- 2: Formeln und bekannte Kennwerte zur Bestimmung von unbekannten, charakteristischen Kenngrofien
der L1 /L2 Blends

Theoretische Glastemperatur der nur aus statistischem PS-co-PB Segment des statistischen
Mittelblocks gebildeten Elastphase der L1 / L2 Blockcopolymerblends; (Tge-th):

-1 -1 1
Tg,E—th(BIend) :¢L1Tg,E—th(|_1) +¢L2Tg,E—th(L2)

Massenanteil der Elastphase in den L1 / L2 Blockcopolymerblends bestimmt aus dem M,
der unterschiedlichen Blocke der Copolymere; (@ giend):

Pe plend = Pafe 1+ Aofe 12

Massenanteil der Hartphase in den L1 / L2 Blockcopolymerblends bestimmt aus dem M,
der unterschiedlichen Blocke der Copolymere; (@ giend):

¢H Blend = 1+ ¢E,Blend

Prozentualer Anteil des statistischen PS-co-PB Mittelblocks in der Elastphase der L1 / L2
Blockcopolymerblends (bezogen auf die Elastphase); (#ps-co-pB):

-1 -1 -1
Ty eBlend) = Pps—co-pe g E-tn(Blend) T (1- fos_core )Tg,Ps

Prozentualer Anteil der kurzen PS-AuBBenblocke in der Elastphase der L1 / L2 Blockcopo-
lymerblends (bezogen auf die Elastphase); (éps-£):

$es-e =1+ s co-pe

Realer Massenanteil der Elastphase in den L1 / L2 Blockcopolymerblends;
(PE.pMTA ):

¢E,Blend ¢PS—CO—PB_1 = ¢E,DMA100_1

Realer Massenanteil der Hartphase in den L1 / L2 Blockcopolymerblends;
(¢u.pmTA )

B pva =1+ e pua

Prozentualer Anteil der PS-AuBenblocke in der Hartphase der L1 / L2 Blockcopol-
ymerblends (bezogen auf alle PS-AuBBenblocke); (dps-h):

¢H ,DMA¢PS—H_1 = ¢H Blend 100

Prozentualer Anteil der kurzen PS-AuBBenblocke in der Elastphase der L1 / L2 Blockcopo-
lymerblends (bezogen auf alle PS-AuB3enblocke); (kps-g ps):

Hps-eps =1+ Pps_n
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Verhiltnis zwischen der Anzahl der kurzen und langen PS-Aullensegmente in den L1 / L2
Blockcopolymerblends (¢x):

¢ = Db+ Aotk 2

Prozentualer Anteil der kurzen PS-Aullenblocke in der Elastphase der L1 / L2 Blockcopo-
lymerblends (bezogen auf alle kurzen PS-AuBBenblocke); (dps-ekps):

-1
¢kPS—E,kPS = ¢I<P5—E,kps ‘¢L/ K (Blend)

Prozentualer Anteil der kurzen PS-AuBlenblocke in der Hartphase der L1 / L2 Blockcopo-
lymerblends (bezogen auf alle kurzen PS-AuBenblocke); (ps-H kps):

¢I<PS—H kPS — 1- ¢kPS—E,kPS
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Abb. A-12: tan 6- Kurve L1 (a), BL1 (b), BL2 (c), BL3 (d), BL4 (e) und L2 (f) sowie deren Blends mit
40 Masse-% rPS,,
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Abb. A-13: Gleichgewichtsmorphologie der L1 / rPS,; und L2 / rPS,;, Triblockcopolymerblends mit
40 Masse-% rPS,7

—L2/aPs
ﬂ'{r' ¥ 1 1 1 1 1 1 Ll 1 Ll
100 -30 <60 -40 -20 0 20 40 &0 B0 100 120
Temperatur {°C})

Abb. A-14: TEM Aufnahme der Morphologie (a) und die tan 6- Kurve (b) des verpressten L2 / aPSs,; Blends
mit 40 Masse-% aPSs3
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A-4. Kapitel 6.3

Tab. A- 3: Charakteristische mechanische Eigenschaften der untersuchten, verpressten Polymersysteme; die
mechanischen Eigenschaften wurden in Ubereinstimmung mit der ISO 3167 bestimmt

Polymersystem  APS;- Anteil E- Modul Streckspannung  Bruchdehnung
(Masse-%) (MPa) (MPa) (%)

S1 0 415 12 387

S1/aPSs 40 870 28 38

S1/aPSig 40 496 25 140

S1/aPSsy; 40 227 20 150

S2 / aPSsa3 40 1162 34 26

S3 / aPSs; 40 1012 26 154

0,35 T T T T v T T T T T T T v T
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0,25 o | .
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i ~ “ ]
e p /I Y - [ iy
0,00-“—.1-. v I . T . — .l+-,._-.|.-_,-_|
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Abb. A-16: dps des undeformierten und deformierten S1 / aPSs; Blends mit 20 Masse-% aPSs;
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Abb. A-17: dps des undeformierten und deformierten S1 / aPS;y, Blends mit 40 Masse-% aPS
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Abb. A-18: dps des undeformierten und deformierten S1 / aPS3,; Blends mit 40 Masse-% aPS3»;
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Abb. A-19: o-¢Kurve (a) und 1. Ableitung der o-&Kurve (b) des verpressten BL1 / rPS,;, Blends mit
40 Masse-% rPS,7

Abb. A-20: Morphologie der deformierten L1 / rPSy7 (a) und L2 / rPS,;¢ Blends (b) mit 40 Masse-% rPS,7
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Abb. A-21: dps der undeformierten und deformierten Inklusionen des L1 / rPS,7, Blends mit 40 Masse-% rPS,7o
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Tab. A- 4: Kennwerte und Berechnungsvorschriften zur Bestimmung von Gy, Gy, Trp, O1, O2, O3 und O fiir

die PS Inklusionen und die Blockcopolymermatrix der L1 / L2 Blends mit 40 Masse-% der Blockcopolymer-
komponente

.[=555 - Mal 1991 Deformation of Elast...=]
G, G¢¢9Tr¢-

p= g—'; M ... Inklusion; M ... Matrix
M

a, =(1+v,) s i= M, I (gilt fiir Ebenen Spannungszustand)
fiir Matrix:

Jrkrn=ﬂ{1+1+2%ﬂ—2a.—ﬁ(ijz{l_ 4(1-) (gﬂﬂ(zj“}oml
2 2a,+ -1 r 1-B+4a,p\r 1-B+4a,p\ 1 |
oM =% 1_1+20¢Mﬂ—2a,—,[)’(gj2_ 1+M(EJ4 cos 26
#o2 2a,+B-1 \r 1-B+4a, plr
7l :_ﬁ{1+—2(1_ﬂ) (ET_{_%I_L) (Ej?sin%’}

2 1-p+4a,p\r 1-p+4a,p\r

a .. Radius der Inklusion
fur Inklusion:

O-rlrzo-oaMﬁ( 1 4{ 2cos2¢ D
2+ -1 | 1-p+4a,p

P 1 | 2cos2¢
U¢¢_UOaMﬂ[2a,+,8—l [1—,B+4aM,BD
 _ 20,0y PBsin2¢

Ty =
1-p+4a,p
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Abb. A-22: Schematische Darstellung einer sphérischen Inklusion mit kartesischem Koordinatensystem und
Kugelkoordinaten sowie den Komponenten des Spannungsfeldes bei einer duleren Spannung o,
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A-5. Kapitel 7

Abb. A-23: Morphologie des spritzgegossenen Sternblockcopolymer S1 (a) und S1 / rPSy; Blends mit
80 Masse-% rPS,7 (b)

2000m

e W, . s — ——

Abb. A-24: Morphologie des spritzgegossenen S1 / rPS,7, Blends mit 40 Masse-% rPS,7
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Abkiirzungen und Symbole

Abklrzungen und Symbole

Abkurzungen

HML
HPL
hPS
ISR

LCST

OBDD
ODT
OO0T
PB
PMMA
PI

PS

PU
PVC
PVC-sz
SAN
SSL

UCST

WSL

Formelzeichen

a
dps

dps
dPS, max

dPS, min

deI

[nm]
[nm]
[nm]
[nm]
[nm]

[nm]

hexagonal modulated lamellae
hexagonal perforated lamellae
Homopolystyrol

intermediate segregation regime

lower critical solution temperature (untere Entmischungstempera-

tur)

ordered bicontinious double diamond structure
order-disorder transition
order-order transition
Polybutadien
Polymethylmethacrylat
Polyisopren

Polystyrol

Polyurethan
Polyvinylchlorid

schlagzdhes Polyvinylchlorid
Styrol-Acrylnitril

strong segregation limit

upper critical solution temperature (oberere Entmischungstempe-
ratur)

weak segregation limit

Statistische Kuhnlidnge

Dicke der PS-Phase

mittlere Dicke der PS-Phase
maximale Dicke der PS-Phase
minimale Dicke der PS-Phase

Dicke der Elastphase
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Abkiirzungen und Symbole

My, / My,
Ni

Fak

ral

[nm]
[MPa]
[MPa]

kJ

kJ

JK!
[nm]

[nm]
[kg-mol ]
[kg'mol']
[kg-mol ']

[kg-mol'l]
[-]

[nm]

[-]

[-]

[-]

[-]

mittlere Dicke der Elastphase
Elastizitdtsmodul

Schermodul

freie Gibb'sche Mischungsenthalpie
Mischungsenthalpie
Bolzmann-Konstante

Langperiode

Mittlere Langperiode

Verschlaufungsmolekulargewicht

Zahlenmittel der mittleren Molmasse

Zahlenmittel der mittleren Molmasse des lingeren PS-Blockes bei
einem asymmetrischen Blockcopolymer

Gewichtsmittel der mittleren Molmasse

Molmassenverteilung

Polymerisationsgrad des Polymeres i

Fadenendabstand

Molmassenverhiltnis zwischen den Molmassen der selben Bl6-

cken in einem (AB)./(AB)g Blockcopolymerblend

Molmassenverhiltnis zwischen den Molmassen eines Homopo-
lymers und des korrespondierenden Blockes eines symmetrischen

Blockcopolymers

Molmassenverhéltnis zwischen der Molmasse eines Homopoly-
mers und der Molmasse der kurzen Blocke der korrespondieren-

den Segmente eines asymmetrischen Sternblockcopolymers

Molmassenverhiltnis zwischen der Molmasse eines Homopoly-
mers und der Molmasse des langen Blocks der korrespondieren-

den Blocke eines asymmetrischen Sternblockcopolymers
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Abkiirzungen und Symbole

I'ps

Griechische Buchstaben

Apl

tan o

éB

EER

&F, PS

&5

[-]

[nm]

[°C]
[°C]
[°C]
[°C]
[°C]

[°C]
[°C]

mm/min

[%]

[°]
[-]
[%]
[%0]

[%]

[70]

[%]

[%0]

Molmassenverhiltnis zwischen den Molmassen der langen und
kurzen PS-Aullenblécke eines asymmetrischen PS-PB Sternblock-
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