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1  Einleitung

1.1 Thermodynamik der Polymermischungen

1.1.1 Die Flory—Huggins Theorie

Die Basis fur eine theoretische Behandlung demntbdiynamischen Eigenschaften von Po-
lymerlésungen und Polymerblends bildet auch heatgibftmals noch die von Fldrjund
Huggins ™ unabhangig voneinander entwickelte GittertheaiieFolymerlésungen, die Flo-
ry—Huggins Theorie. Fur das Vorliegen einer idedléischung missen zwei Bedingungen
erfillt sein: (1) die MischungsentropkS™ muss durch die Gleichung

AS™ =—k(N,Inx, +N,Inx,) (1.1)

gegeben sein, wob&l; die Anzahl der Molekulle der Komponentandx deren Molenbruch
bezeichnet, und (2) die Mischungsenthalpi¢™ muss gleich null sein. Frithe Arbeiten zeig-
ten jedoch, dass Polymerldsungen signifikante Ablmeigen vom idealen Verhalten aufwei-
sen®® Dies wird im Allgemeinen auf den GréRenunterschiedschen Polymer- und L6-
sungsmittelmolekulen zurtickgefuhrt, wodurch der émbruch als Zusammensetzungsvariab-
le ungeeignet ist. Dies verlangt eine Modifikaton Gl. (1.1). Gemal Flory wird ein Poly-
mermolektl zunéchst in Segmente geteilt, wobei das Segment das gleictarengolumen
haben soll wie ein Losungsmittelmolekul, dzlwird definiert als das Verhéltnis aus dem mo-
laren Volumen des Polymers zu dem molaren Volumen des Losungsmittglsz = vo/vs.
Analog zur Behandlung niedermolekularer Mischung@&mden nunN; Losungsmittelmole-
kile undN, Polymermolekiile zufallig auf einem Gitter platzjevelchesN = N; + zN, Zellen
besitzt. Abbildung 1.1 zeigt schematisch eine nobgliAnnordnung der an einer binéren L6-
sung beteiligten Molekule fur den Fall eines nied@ekularen Soluts in einem Loésungsmit-
tel (links) und einer Polymerkette in einem Losungtel (rechts). Die Anzahl der niedermo-
lekularen Solutmolekile ist in der Abbildung daglkgich der Anzahl der Segmente der Poly-
merkette. Es ist sofort ersichtlich, dass im Fdkie Polymerkette benachbarte Zellen suk-
zessive besetzt werden missen, wahrend im Falleie@ermolekularen Substanz eine derar-
tige Beschrankung naturlich nicht existiert. Daisézu erwarten, dass die Mischungsentropie
im Falle der Polymerlésung geringer ausféllt. FineeBerechnung der Entropie ist es not-
wendig, die Zahl der mdglichen Konfigurationen 8@lymerketten auf dem Gitter zu ermit-
teln.
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Abbildung 1.1: Schematische Darstellung der Platrig der Komponenten einer binaren Mischung
auf einem Gitter. Links: niedermolekulare Substésizund Lésungsmitteld); rechts: Polymerkette

() und Losungsmitteld).

Um die Anzahl moglicher Anordnungénauf dem Gitter berechnen zu kdnnen, ist es jedoch
zunachst erforderlich, die Anzahl der Wege, aufetiegine Polymerkette auf dem Gitter plat-
ziert werden kann, abzuschatzen. Nimmt man dahedass zuvor schanPolymermolekile
eingefugt wurden, betragt die Anzahl der freientépgiatze zur Platzierung des ersten Seg-
mentes deri(+ 1)ten Kette nochN —zi). Damit ergibt sich die Anzahl der mdglichen Anord

nungen fur jenes Segment zu

a){'j:N—zizN[ngZIJ (1.2)

wobei sich der Index auf die jeweilige Kette und der Indg¢xauf das betrachtete Segment
bezieht. Der Ausdruck in Klammern entspricht derivgaheinlichkeit, dass eine bestimmte
Zelle leer ist. Nach dem Einfligen des ersten SetgnasbleibenN — zi —1) freie Platze fir
das zweite Segment. Da dieses jedoch kovalentsarrdte gebunden ist, kann es nur auf eine
der g benachbarten Zellen platziert werdepigt die Koordinationszahl des Gitters, d.h. die
Anzahl der nachsten Nachbarn einer Zelle). Die Ahdar moglichen Anordnungen ist nun
@ﬁ={

Dté:% (1.3)

N

Beim dritten Segment ist eine dgbenachbarten Zellen schon besetzt, wodurch selAdi

zahl der mdglichen Anordnungen zu

wa:f:(q—l)(N‘TZ“Zj (L.4)

ergibt. Fur die folgenden Segmente ist die Beharglanalog. Die Anzahl der Mdglichkeiten
die ( + 1)te Kette einzufiigen betragt demnach
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=No(g-1)*N?(N-zi)(N-zi-1)(N-zi-2)...(N - zi- z+1)

Ersetzen des Faktogsdurch ¢ — 1) und anschliel3ende Vereinfachung ergibt

@ :(QT‘le(N —2)(N - 2i-1)(N - 2i-2). .(N - zi- 2+1) (L6)

Das Produkt entspricht einer fallenden Faktorie{kh. einer Variation ohne Wiederholung),
welche definiert ist ala(a—1)(a-2)...(a-b+1)=a!/(a-b)! Damit kann GI. (1.6) umformu-
liert werden zu

%l:(q—ljz‘l( (N -zi) z(q—ljz_l( (N -zi) w7

N N-zi-z)! { N N - z(i +2))!

Die Gesamtzahl aller Mdglichkeiten di& Polymermolekiile auf dem Gitter anzuordnen kann

dann aus dem Produkt aller erhalten werden

wobei der Faktor N,! ein Uberzahlen der mdglichen Anordnungen vernteida natrlich
die Ketten ununterscheidbar sind. Einsetzen von) (h.71.8) und anschlieende Vereinfa-
chung liefert unter der Annahme grofBeschlief3lich

(z=)N,

| —

o=, N (q 1] (1.9)
(N-zN )N N

Mit Hilfe der Boltzmann-Gleichun& = ksln Q und der Stirling-Naherung fur Fakultaten er-

gibt sich nach entsprechender Vereinfachung augl®) die Konfigurationsentropi® zu

N N g-1
S =—-k|N,Infl —2— |+ N, In| —2— |-N,(z-1)In| —= .
e { 1 (N1+ZNZJ 2 (N1+ZNZJ 2( ) ( o j} (1.10)

Nach Flory wird das Losen eines Polymers als zwiigtr Prozess betrachtet: (1) Ubergang
der Polymermolekile von einem hoher geordnetenr (aislt kristallinen) Zustand in einen
ungeordneten, amorphen Zustand, gefolgt von (2Mischung der Polymere mit dem L6-

sungsmittel. Die Entropieénderung fur (1) kann augX510) mitN; = 0 erhalten werden:

S, = sz(In z+ (z—l)ln(q—_lj] (1.11)

e
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Die MischungsentropiaS™ ergibt sich dann durch Subtraktion der Gl. (1:dr) (1.10)

ASM =~k N, In| —a |+ N, 1| — 2N (1.12)
N, + zN, N, + zN,

Die Ausdriicke im Argument der Logarithmen werden als Volumenbriiche definiert

q = Nl/(Nl + ZNZ)

0= 2N /(N, + 2N,) (1.13)

Da Polymerlésungen vom idealen Verhalten abweicharss auclAH" # 0 sein. Um die
freie MischungsenthalpiaG™ berechnen zu kénnen, ist es notwendig einen geigrus-
druck fir AH" zu definieren. In den reinen Komponenten bestetaiirlich nur Kontakte
zwischen gleichartigen Molekilen, deren Wechselwidsenergies;; bzw. &5, ist. Durch
Mischen der Komponenten werden Kontakte zwischesuhgsmittel- und Polymermoleki-
len hergestellt, auf Kosten der gleichartigen KktgaDie mittlere Wechselwirkungsenergie
zwischen Polymer und Lésungsmittel iss. Die Anderung der inneren Energie durch die
Bildung dieser 1-2 Kontakte ist dahter = ¢1, — 0,5€11 + €22). FUr einen isobaren Prozess ist
die Enthalpiedifferenztd = dU + pdV. Mit der Annahme, dass kein Mischungsvolumen auf-
tritt, d.h. &/ = 0, ergibt sich die Mischungsenthalpie durch &ilg vonn" 1-2 Kontakten
einfach zu & = Aen’. Da zwei der benachbartenZellen einer mit einem Polymersegment
geflllten Zelle ebenfalls ein Segment enthaltensaidssind nur noch — 2 fur Kontakte zu
anderen Molekulen verfugbar. Die Anzahl der Korgakines Polymersegmentes zu seinen
Nachbarn betragt als@ 2z + 2, wobei die zwei zusatzlichen Kontakte durcé lkeiden
Endgruppen verursacht werden. Fur greRann das durchizangenéhert werden. Die Wahr-
scheinlichkeit, dass eine Nachbarzelle durch eisubgsmittelmolekil besetzt ist, ist nahezu

gleich seinem Volumenbruclg . Damit ist die Anzahl der 1-2 Kontakte = qzgN, = q@N,
und die Mischungsenthalpie &8t " = Aeq@N,. Umformulierung ergibt schlieBlich

AHM =k Tx@N, (1.14)
wobeiy =gAe/k,T der Flory—Huggins Weckselwirkungsparameter ist. Miife der Bezie-
hungAG = AH — TAS erhalt man mit Gl. (1.12) und (1.14) die freie MisngsenthalpiaG™:

AGM =k, T(N,Ing +N,Ing + x@N,) (1.15)
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Die chemischen Potentigle der Komponentein der Losung erhélt man dann durch entspre-
chende Differentiation von Gleichung (1.15) n&&h
0_ 1
Uy =y = kBT{In @+ q@[l——j +X¢§}

z (1.16)

py = 13 = TlIng - @ (z-1)+ xz4f |
wobeix? das chemische Potential der reinen Komponente ist.

Betrachtet man eine homogene Losung eines Polymezmem Losungsmittel, so ist es
natdrlich nicht notwendigerweise der Fall, dassldisung Gber den gesamten Temperatur-
und Zusammensetzungsbereich homogen bleibt. Durdteing der Temperatur und/oder
der Zusammensetzung kann unter Umstanden im Phagesmdm eine Region erreicht wer-
den, in der eine homogene Phase nicht langer ssahind stattdessen Entmischung in zwel
koexistierende Phasen stattfindet. Die Umhillends dweiphasengebiets wird Binodale,
oder auch Koexistenzkurve, genannt. Bei Ubersanwaiteser Kurve wird die homogene Mi-
schung metastabil bezuglich Fluktuationen in desatomensetzung und die Mischung pha-
sensepariert, sofern die Fluktuationen grof3 gemod. ©as absolute Stabilitatslimit einer
homogenen Losung bildet jedoch die so genannteo8ala. Bei Uberschreiten dieser Kurve
fuhren selbst kleinste Fluktuationen sofort zu efPleasenseparation. Die Spinodale wird von
der Binodalen umschlossen. Das Kriterium flir eiei€@lgewicht zwischen zwei koexistie-
renden Phasen | und Il ist die Gleichheit der clsehen Potentiale beider Komponenten in
den Phasen, d.h.

=
s (1.17)
Hy = H;
Das Kriterium fiir eine Spinodale laut@u/d¢) = (0°AG" /0¢?) =0. Durch entsprechende

Ableitung vony, (Gl. 1.16a) naclp, erhalt man

ou, 1 1
S| TA@tl-—- =0 1.18
[aqoz]m 2 e (1.18)

Durch Umstellen dieser Gleichung kann daraus dechaewirkungsparameter bei der spi-

nodalen Bedingung erhalten werden:

A (1.19)
2 (1_(02) 29,
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Die Binodale und die Spinodale kdnnen gemeinsam&ktBum Phasendiagramm besitzen,
die kritischen Punkte. Da es sich bei einem kiiggscPunkt stets um den Extremwert der Spi-

nodale handelt, ist die notwendige Bedingung

0°u, 1
— | T2———==0 1.20
( o7 ] gy (1.20)
Eliminierung vorny aus Gleichung (1.18) und (1.20) liefert die kdtis Zusammensetzung
2. =Y lL+2) (1.21)

Durch Einsetzen des kritischen Volumenbruchs inSpenodalbedingung (1.18) ergibt sich

nach Umstellen der kritischeParameter

_M (1.22)

He ="

Je nachdem, ob es sich bei dem kritischen PunkeimnMaximum oder ein Minimum
handelt, spricht man von einer oberen kritischesun@stemperatuupper critical solution
temperature UCST) oder von einer unteren kritischen Loésungptmatur (ower critical so-
lution temperature LCST). Oberhalb der UCST bzw. unterhalb der LCSgtlgann eine
homogene Ldsung vor (s. Abbildung 1.2). Grundsétzkdonnen natirlich beide kritische
Losungstemeraturen in einer bindren Mischung aeftreAllerdings ist zu beachten, dass sich
die Begriffe UCST und LCST nicht auf die absolute éalgr kritischen Losungstemperatur
beziehen. Es existieren z.B. auch Systeme mit gesstther Mischungslicke; hier liegt die
LCST unterhalb der UCST.

!

einphasig

UCST

Temperatur
Temperatur

LCST

einphasig

0 Volumenbruch 1 0 Volumenbruch 1

Abbildung 1.2: Schematische Darstellung des Phagesinmes einer bindren Mischung mit oberer
(UCST, links) und unterer (LCST, rechts) kritisché&sungstemperatur. Durchgezogene Kurven mar-

kieren die Binodale, gestrichelte die Spinodale.
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Betrachtet man die Defintion dgsParameters genauer, so fallt auf, gassT . Mit stei-

gender Temperatur wirdund damitAH ™ kleiner. DaTAS" mit steigender Temperatur eben-
falls ansteigt, wird irgendwansG ™ < 0 und die Mischung wird einphasig. Fiir das Aetén
einer LCST musste hingeggmit steigender Temperatur zunehmen. Solange naso als
rein enthalpischen Parameter betrachtet, ist eiohéfsage von LCST-Verhalten mit der
ursprunglichen Flory—Huggins Theorie nicht mégliBletrachtet man jedochals einen frei-
en-Enthalpie-Parameter, d.h. als Summe aus einerop&then und einem enthalpischen
Teil, so kann dieses Problem behoben wefden.

Die Generalisierung der Flory-Huggins Theorie anfbé Mischungen aus einem Polymer
1 und einem Polymer 2 ist unkompliziert. Mit der fgimrung der Segmentzahlen und z,
erhalt man dann in analoger Art und Weise zu dendieschriebenen Herleitung die chemi-
schen Potentiale der jeweiligen Komponenten:

p = 112 =ksT Inﬂ"'(ﬂz(l_zi +)(21¢§}
2

(1.23)

M, _ﬂg =k;T| In® +¢1(1_% +)(Zz¢12}

Analog zum Vorgehen bei den Gleichungen (1.18)(bi&2) erhalt man schliellich fiig,

@, undycrit die folgenden Beziehungen:

Xo=o| 1 41 (1.24)
2 21(1_¢2) ey,

2. =Y+ z/2) (1.25)

2
Xcrit :%{i-'-iJ (126)

V2 z



8 1 Einleitung

1.1.2 Die Flory—Orwoll-Vrij Zustandsgleichung

Eine thermische Zustandsgleichung stellt einen fonkten Zusammenhang zwischen den
Zustandsgrofien Drugk VolumenV und Temperatuf her. FlUr polymere Systeme sind eine
Reihe von Zustandsgleichungen unterschiedlicheaMantwickelt worder® von denen eine
der gebrauchlichsten die Flory—Orwoll-Vrij (FOV) T ist’* 3 Sie stellt im Wesentlichen
eine Modifikation des Zellmodells von Prigogine .4aba die FOV Theorie im Rahmen die-
ser Arbeit mehrfach verwendet werden wird, soll isiediesem Abschnitt kurz vorgestellt
werden.

Betrachtet man ein System, in dem Temperatur, Vatuomel Teilchenzahl festgelegt sind,
die Energie aber um einen Erwartungswert variieref) ddn. eine kanonische Gesamtheit, so
wird ein moglicher Zustand dieses Systems durch-&fxsT) beschrieben, wobedk; der
Energiewert diesesten Zustandes ist. Die Summe aller mdglichen Zu#aalso die kanoni-

sche Zustandssumme, ist somit

Z= Zex[{— kEiTj (1.27)

Eine Zustandsgleichung erhalt man nun im Allgemeiaes der Ableitung eines geeigneten

Ausdruckes fUZ. Zu diesem Zweck faktorisiert mahzunachst in einen Beitrag,, der die
internen Freiheitsgrade (Rotation und Vibration Wereklle) beinhaltet, und einen Beitrag
Zex, der nur die translatorischen Freiheitsgrade @iredtt: Z = ZjniZex. FUr Zex muss dann ein
adaquater Ausdruck formuliert werden. Im RahmenFd®Y Theorie hat die Zustandssumme

die Form (die Schreibweise von Flory und Mitarbeitevird im Folgenden beibehalten):

Z=Z_ (J/(V”3 -V 1’3)3)'"'c ex;{— kEOTj (1.28)
B

wobeir die SegmentzahN die Anzahl der Polymerketteng 8lie externen Freiheitsgrade,
das molare Volumen eines Segmentes vindessen molares Hartkugel-Volumereine von
der Art des Gitters abhangige geometrische KonstantlEy die mittlere intermolekulare

Energie bezeichneky wird definiert durch
E, =—rNsn/2v (1.29)

wobeiz die mittlere Wechselwirkungsenergie zwischen zZ3eggmenten unsldie Anzahl der

*

Kontakte pro Segment sind. Mit der Einfiihrung detumerten Variablew = viv' = Vs Vs

p=p/p undT =T/T", wobei die charakteristischen GrofenundT~ wie folgt definiert sind
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__Sn

2v ck, T

(1.30)
.S ck, T
pr=—L =2,
2v v
kann Gl. (1.28) umformuliert werden in

7= Zim (yv*)rNc (\71/3 _1) 3rNc ex{_%j (131)

Gemalyp = kBT(aln Z/av) erhalt man die Zustandsgleichung dann durch Difteaigon von

Gl. (1.31) unter der Annahme eines kubischen Giffer 1) und dasg;,; nur von der Tempe-

ratur, nicht aber vom Volumen abhangt. Als Zustgtelshung resultiert dann

"‘p“\"}‘ B \71/3 1

L - 1.32

T V-1 9T (132)
Furp = 0 vereinfacht sich Gl. (1.32) zu

T= (\71/3 _1)/\74/3 (1.33)
aus der sich eine alternative Definition Tur ergibt:

. \74/3
T :T—V1’3 = (1.34)

Uber den thermischen Ausdehnungskoeffiziemieﬂ/‘l(avlﬁT)IO und die isotherme Kompres-

sibilitéat « = -~ (ov/iop)r kann durch entsprechende Ableitung von Gl. (1€8@¢ alternative

Definition furp~ bzw.v,, hergeleitet werdefr:

(1.35)

N . 1+aT
p —;v T und vsp—vsp( J

1+ (4/3)aT

Das spezifische HartkugeI-Vqume\z/@p steht mit dem molaren Hartkugel-Volumeniiber

V== (1.36)

in Beziehung, wobeM, die zahlenmittlere Molmasse des Polymers Mg, die Molmasse

eines Segmentes sind. Mit Hilfe der Beziehung

c-pPv (1.37)
r RT

und der Annahmeck = 1 kannMsegaus den charakteristischen Gré3en berechnet werden
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Die Erweiterung der Theorie auf Mischungen isttrelainfach moglich, macht aber die Ein-
fuhrung von Mischungsregeln fir bestimmte GroRetwandig. Grundlegende Annahme ist

jedoch zunéchst, dass die Hartkugel-Volumina dgmiamte der beteiligten Komponenten

gleich sind, d.hv' =V =Vv,,. Die entsprechenden Mischungsreg&fiir p und T lauten:
P =ap; +Bp, ~ 46X, (1.38)

T =p'/lap,/T. +@p,/T;) (1.39)
Der ParameteK;, ist die Wechselwirkungsenergiedichte. Seine Dtdinierfolgt analog zu

der des charakteristischen Druckes in Gl. (1.30):

_SAn
X1 —% (1.40)

wobei Ay = n11 + 122 =212 die mittlere Wechselwirkungsenergie in der Misajpust. Der
Oberflachenbruch, in Gl. (1.38) ist definiert durch

_ (s/s)e, _
g,= 25)f _1_g _
(s./s)s+a (1.41)

wobeis,y/s; das Verhéltnis der intermolekularen Kontaktstefpem Segment der beiden Kom-

ponenten ist. Da die Hartkugel-Volumina der Segmemtar per Definition gleich sind, nicht

aber ihre Oberflachen, hangt die Anzahl der 1-2tkte und damit der Betrag der intermo-
lekularen Wechselwirkungsenergie vom Verhaltniseli€Oberflachen ab. Dies wird tber den
Oberflachenbruch berucksichtigt. Fur die mittlerghZder Segmenteund die Anzahl der

externen Freiheitsgradein der Mischung werden die Beziehunc‘rjen:l(rlN1 +r2N2)/N und
c=qc, +@c,eingefihrt, mitN = N; + No. Der Volumenbruchy kann auf zwei Arten defi-
niert werden: zum einen als so genannter Segmeafitbru
@ =rN./FN (1.42)

oder in der Form des so genannten Hartkugel-Vollomeas

@ =WV, /D WVg,, (1.43)
wobei w; der Massenbruch von Komponeritést. Beide Definitionen sind aquivalelitda
aber normalerweishj; nicht direkt zugénglich ist, wohl ab&g;, wird meist die Definition

aus GI. (1.43) verwendet.
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1.1.3 Weitere Zustandsgleichungen fur Polymere

Zur Beschreibung der thermodynamischen Eigensahafte Polymeren und Polymermi-
schungen sind noch eine Reihe anderer Zustandsgiegen entwickelt worden. Die im Fol-
genden kurz angesprochenen Theorien sind dabauiuchmelzen oder in Losungsmitteln
geléste Polymere anwendbar. Nach der Art des zdgrliegenden Modells kénnen diese
Zustandsgleichungstheorien wie folgt kategorisiegtden: Zelltheorien, Gitter-Flussigkeits-
Theorien, Lochtheorien und Kontinuumsmodelle.

Zu den Zelltheorien gehort sowohl das Zellmodeh W®yigoginé” als auch die FOV Theo-
rie.r*™ Die grundlegende Annahme dieser Modelle gleicth densatz der Flory—Huggins
Theorie, d.hr Segmente voiN Polymeren werden auf einem Gitter miit Zellen platziert.
Allerdings unterliegen die Segmente thermischerktbtionen und da diese mit steigender
Temperatur zunehmen, steigt gleichzeitig das Zkllmen. Dadurch wird freies Volumen in
das System eingefuhrt, d.h. das Gitter wird kongbes. Die verschiedenen Theorien diffe-
rieren dann hauptsachlich in der Form des Paarpalezur Beschreibung der inter- und in-
tramolekularen Krafte und der Definition der chaeaistischen Grél3en. Im Falle des Prigo-
gine-Modells hat die am haufigsten verwendete Zulstgleichundie Form

== =~1/3
N__V 2 (ﬁ —Ej (1.44)

- ~2 ~4

T v¥B-2Y T2 ¥

wobeiA = 1,2045 und® = 1,011. Die charakteristischen Paramptand T~ werden definiert
durchp = (@z)/(rv') bzw.T" = (qz")/(cks), wobeigz die Anzahl der Nachbarsegmente einer
Kette unde die intermolekulare Wechselwirkungsenergie zwisclevei Hartkugel-Seg-
menten sind.

Der wohl bekannteste Vertreter der Gitter-Flussigk€heorien ist die Sanchez—Lacombe
Theorie!®” Auch hier bildet die theoretische Basis ein Gittedell, allerdings wird im Ge-
gensatz zu den Zelltheorien das Zellvolumen kongfahalten, d.h. es ist unabhangig von der
Temperatur und dem Druck und gleich dem Hartkugalimhen eines Segmentes. Freies Vo-
lumen und damit Kompressibilitdt wird durch Leellste im Gitter eingefuhrt, wobei hierfur
angenommen wird, dass die Mischung von SegmentdnLaarstellen zufallig erfolgt. Die

Zustandsgleichung von Sanchez und Lacombe lautet

" Genauer gesagt haben Prigogine und Mitarbeitérveérschiedene Zustandsgleichungen entwickeltaighn
dem welches Potential zur Beschreibung der Weclirbeingen herangezogen wurde: Potentialtopf, Harmoni
scher Oszillator oder das Lennard—Jones Pote@ia(l1.44) basiert auf dem Lennard—Jones Potential.
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E:i—{lﬂﬂn(l—%ﬂ—_,—{ (1.45)
T 1 vT
mitp =&V undT =¢ /ks.

Lochtheorien wie die Zustandsgleichungstheorie S8amha und SomcynsKyschlieRlich
kombinieren variables Zellvolumen mit Leerstell&ontinuumsmodelle wie die SAET?
(statistical associating fluid theonpder die PHSE (perturbed hard-sphere chaifTheorie
hingegen basieren nicht mehr auf einem Gittermo@ell eine exakte Beschreibung von Po-
lymeren im Raum mit den Methoden der StatistisCheermodynamik aufgrund der Vielzahl
der moglichen Konfigurationen nicht mdglich isttrtuman in beiden Theorien das Konzept
der Storungstheorie. Es wird eine Referenzflissighegrunde gelegt, die das reale Polymer
zunachst auf frei bewegliche Harte Kugeln reduzienischlieRend werden verschiedene Sto-
rungsterme addiert, um die Verknupfung der Segmentkdie intra- und intermolekularen
Wechselwirkungen in realen Polymeren zu beschreiben

Eine weitere Zustandsgleichungstheorie, die sictienetzte der oben genannten Katego-
rien einordnen lasst, ist die Theorie von Sako, Wd PrausnitZ? Allerdings basiert diese
Theorie auf einer Modifikation der van-der-Waal®iGhung fir reale Gase, die mit dem von
Prigogine eingefuhrten Konzept der externenen Ersipradec fur langkettige Molekile
verknUpft wird. Die Zustandsgleichung lautet wiggfo

_ RT(v-b+bc) a
v(v-b) v(v+h)

(1.46)

wobei die physikalische Bedeutung der Paramatend b hier ahnlich den entsprechenden
van-der-Waals-Parametern ist. Durch die Einfuhrdeg segment-molaren Volumens= vir,

wobeir die Segmentzahl ist, kann Gl. (1.46) umformubegtden in

:RT+ RTbScS _ a, 1.47
v, V.. -b) v,(v,+b) (1.47)

wobei die Parametex, bs undcs durch die Relationeas = a/r?, bs = b/r undcs = ¢/r gegeben
sind. Zur Beschreibung der intermolekularen Wedhisklingsenergie zwischen zwei Seg-

menten wird das van-der-Waals-Potential herangerzabb. die potentielle Energie zwischen

zwei sich im Abstands befindlichen Segmenten skaliert mjit.

Die Sako—Wu—Prausnitz Zustandsgleichung soll invaeliegenden Arbeit ebenfalls ange-
wendet werden, da sie — trotz ihrer Einfachheitelversprechende Ergebnisse in der Model-
lierung despVT-Verhaltens von PolymerschmelZ&mind der Phasengleichgewichte von Po-

lymerldsungefi-* lieferte.
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1.1.4 Ober- und Grenzflachenspannung

Im Inneren einer Flissigkeit (im "Bulk") ist jedeszelne Molekil von Nachbarmoleki-
len umgeben. In guter Naherung sind damit die Wedahidkungen in alle Richtungen gleich.
Wahlt manp undT als Variablen und betrachtet die Stoffmenge atstant, so wird das Sys-
tem vollstéandig durch die freie Enthalpie bescheieb

G G
dG=|—— | dT+|—| d ,
(aij (apl g (49

In der Oberflache stehen einem Molekil dagegen gegrilachbarmolekiile fir Wechselwir-

kungen zur Verfigung. Diese Situation ist aus tloetynamischer Sicht ungunstig. Das Sys-
tem versucht daher die Anzahl der Molekule in dee@ache minimal zu halten. Soll nun

die Oberflache vergrof3ert werden, muss Arbeit auégelet werden, da mehr Molekile in die
Oberflache verbracht werden missen. Folglich istaaendig, die Oberflach& als weitere

Zustandsgrof3e zu bericksichtigen. Gl. (1.48) gehtidiber in

0G 0G 0G
dG= (—j dT + [—j dp+ (—j dA 1.49
0T ), A op J; 0A ) 1 (1.49)
Der partielle Differentialquotien®G/0A),, T wird definiert als die Oberflachenspannyng
y=(6_Gj 1.50
- oA o ( . )

Die Oberflachenspannungentspricht also der Energie, die aufgebracht werdess, um die
Oberflache bei konstanter Temperatur und konstatamk um einen bestimmten Betrag zu
vergrofRern. Analog gelten die Betrachtungen aucl@fénzflachen zwischen zwei verschie-
denen flissigen Phasen. Hier spricht man dann fedoe der Grenzflachenspannung.

Zur experimentellen Bestimmung der Oberflachenspagmiedermolekularer Flissigkei-
ten existiert eine Vielzahl unterschiedlicher Metén, so z.B. die Blasendruckmethode, die
Wilhelmy-Plattenmethode, die Messung der Steighdheiner Kapillare, oder die Methode
der Konturanalyse hangender oder liegender Trogfefgrund der hohen Viskositaten von
Polymerschmelzen sind jedoch viele der Standardwdeti hier nicht anwendbar. Daher wird
hauptséachlich die letztgenannte Methode zur Bestingrder Oberflachenspannung von Po-
lymerschmelzen verwendgt.*!

Die Oberflachenspannungbildet aufgrund ihres Einflusses auf zahlreichezBsse wie
z.B. die Benetzung von Oberflachen, welche wiedeiiter die Qualitdt von Beschichtungen

oder Klebeverbindungen entscheidet, eine wichtig&3é in der Polymerverarbeitung. Auch
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wird der Grad der Dispersion in einem Blend zweilemischbarer Polymere durch die Grenz-
flachenspannung zwischen beiden Polymeren bestidient,or allem eine Funktion vgnist.

Die resultierende Morphologie wiederum beinflusstechanischen Kennwerte des Blendes
stark. Aus diesen Griinden war und ist die Oberfaspannung von Homopolymeren, Copo-

lymeren und Blends Gegenstand intensiver Unterswggmr®**

1.2 Polymerkristallisation

Seit den wegweisenden Arbeiten von Hermann Staadiist) bekannt, dass Polymere aus
einer grofRen Anzahl kovalent miteinander verkniig@sundbausteine, den Monomeren, auf-
gebaut sind. Seitdem wurde durch geeignete Vanatey Monomere eine enorme Vielfalt an
Polymeren mit unterschiedlicher Konstitution undchitektur synthetisiert. Im Folgenden
sollen sich die Betrachtungen jedoch ausschlief@lidHineare Polymere beschranken.

Bedingt durch die grof3e Zahl kovalenter BindungarRilckgrat einer Polymerkette kann
die Kette eine enorme Flle an Konformationen dinmen. Es ist also naheliegend, dass die
individuellen Konformationen der Ketten zu einermo(ggn Teil die Eigenschaften eines gege-
benen Polymers beeinflussen. Bevor auf die Kristtlbn von Polymeren eingegangen wer-
den soll, ist es daher sinnvoll die Konformatioegmer isolierten Kette und von Ketten in der
Schmelze zu diskutieren. Zum Zwecke der Vereinfaghkann hierfir in guter Naherung die
Bindungslange und der zwischen zwei benachbarteduBigen eingeschlossene Bindungs-
winkel als konstant betrachtet werdem Falle vons-Bindungen besteht jedoch freie Dreh-
barkeit um die Bindungsachse selbst. Durch die Drglum einen bestimmten Torsionswin-
kel ¢ andert sich die raumliche Anordnung der Substitreder an des-Bindung beteiligten
Atome und damit auch die potentielle Energie. Dieddrung der potentiellen Energie mit
dem Torsionswinkel wird in Abbildung 1.3 fur Ethaaranschaulicht. Es treten drei Minima
auf, entsprechend den Konformationen mit den groAtestanden zwischen den H-Atomen.
Da die Methylgruppen symmetrisch sind, sind diess Honformationen ununterscheidbar
und haben die gleiche potentielle Energie. Ersem an beiden Kohlenstoffatomen jeweils
ein H-Atom durch eine Methylgruppe, geht also zuota® tber, so andert sich der Verlauf
der Potentialkurve deutlich (siehe Abbildung 1.3).

* Naturlich unterliegen Bindungsléange und Bindungskel Oszillationen, deren Frequenzen im Infrarcsimr
liegen. Diese Schwingungen tragen aber nicht zeréinderung der raumlichen Gestalt eines Moleklikds
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Potentielle Energie /J mol”
@
n
T
T =
IS T

T T T T T
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ekliptisch  gauche+ trans gauche-  ekliptisch

Torsionswinkel ¢ /Grad

Abbildung 1.3: Schematische Darstellung der Andgrdar potentiellen Energie mit dem Torsions-

winkel ¢ fur Ethan (unten) und Butan (oben).

Es treten zwei lokale Minima und ein globales Miaom auf. Letzteres entspricht deans
Konformation, bei der sich die beiden Methylgrupjprengréf3ten Abstand voneinander befin-
den. Die beiden lokalen Minima sind den zwei mdghtgaucheKonformationen zuzuord-
nen. Die potentielle Energie der ekliptischen Konfation ¢ = 0) ist im Vergleich zu Ethan
aufgrund der Grol3e der Methylgruppen wesentlichehdlst ausreichend thermische Energie
vorhanden um ein Uberwinden der Energiebarriersawn den Minima zu ermdoglichen, so
findet ein standiger Ubergang zwischeans- und gauchelsomeren statt. Die Besetzung der
einzelnen Zustande ist dabei den Regeln der s$ahisih Mechanik unterworfen. Dieses Kon-
zept der Rotationsisomere lasst sich auf Polymmyeitern indem die Methylgruppen einfach
durch langere Kettensequenzen ersetzt werden. arsich die Form des Rotationspoten-
tials in Details dndern, dennoch existieren aueln Konformationen mit minimaler Energie,
zwischen denen bei ausreichender Temperatur stamokggéange stattfinden. Die absolute
Konformation einer einzelnen Polymerkette zu eirmstimmten Zeitpunkt wird damit durch
die statistische Verteilung démrans- und gaucheZustéande bestimmt. Das einfachste Modell
zur Beschreibung der Gestalt einer PolymerketteastModell der Idealen Kette. Hier wird
die Kette inn Segmente (entspricht der Anzahl der Bindungen)Léegel (entspricht der
Bindungslénge) geteilt, die sich frei gegeneinarmvegen konnen. Wechselwirkungen zwi-
schen den Segmenten und das Eigenvolumen werdeachdissigt. Durch Anwendung der

Irrflug-Statisktik (engl.:random walk ergibt sich der mittlere quadratische End-zu-®ind

stanc( R§> einer solchen Kette 2%

(RE)=nI? (1.51)
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Diese Betrachtung ist nattrlich stark vereinfadetn sie vernachlassigt, dass die Bindungs-
winkel in einer realen Kette festgelegt sind undsdder Torsionwinkel ebenfalls Einschran-

kungen unterliegt. Dadurch ist der mittlere quadciie End-zu-End Abstan<d?2>einer rea-

len Kette groRer als der einer idealen. Flofithrte zur Beschreibung dieses Unterschieds das
charakteristische Verhaltn, ein:

(R) (152)

C
nl?

00

Der ParameteC,, ist demnach ein Mal3 fur die Steifigkeit der Kette.

Polymere kénnen unter bestimmten Bedingungen Krsségien, vorausgesetzt ihre Konsti-
tution und Konfiguration sind hinreichend regulBazu missen die Ketten eine regelméaliige
Konformation einnehmen, parallel orientiert unddmigRend lateral in ein Kristallgitter ge-
packt werden. Da unterhalb der SchmelztemperatuKdstall der Zustand mit der gerings-
ten Energie ist, missen auch die in den Kristgblagkten Polymerketten eine Konformation
einnehmen, die durch die energieminimalen Zustéiée beteiligten Bindungen festgelegt
wird. Die sich daraus ergebende Konformation ddteKist eine Helix. Im Falle des einfachs-
ten Polymers, Polyethylen, ist der Zustand mitgkingsten Energie dasansdsomer. Poly-
ethylen kristallisiert daher in dexl-trans-Konformation (s. Abbildung 1.4Y Diese planare
Zickzack Struktur entspricht einer@1 Helix3

Abbildung 1.4: Schematische Darstellung ditrans-Konformation des kristallinen Polyethyleffs.

In Vinylpolymeren hingegen werden die mdglichendionsisomere durch die Stereoregula-
ritat (Taktizitat) des Substituenten bestimmt. Sa@um Beispiel in isotaktischem Polypropy-
len dieall-trans-Konformation aufgrund sterischer Hinderung ausgessken, die Konforma-
tion mit der niedrigsten Energie ist hier eine 2*8felix.** In syndiotaktischem Polypropylen
hingegen bildet eine 4*2/1 Helix die Konformatiotit mler niedrigsten Energfé.

% Die hier verwendete Schreibweis&n/q bedeutet, dass die entsprechende Helix dorasymmetrische Ein-
heiten, welche wiederum auns Ruckgratatomen bestehen,giWindungen vollstandig beschrieben wird. Im
Falle des isotaktischen Polypropylens (2*3/1) zusisBiel besteht die asymmetrische Einheit aus Lvei
Atomen. Die Helix wiederum enthalt drei dieser asygtrischen Einheiten pro Windung. In syndiotaktesth
Polypropylen (4*2/1) enthélt die asymmetrische Eihkier C-Atome (sie umfasst damit eine Diade) dinel
Helix enthalt zwei Einheiten pro Windung.
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3%

Abbildung 1.5: Schematische Darstellung eines Ausittes der Helixstruktur von isotaktischem

(links) und syndiotaktischem (rechts) Polypropytén.

Helixstrukturen treten natdrlich nicht nur in Polgran auf, deren Rickgrat aus C-C Bindun-
gen besteht, sondern auch in Polymeren, deren Riickigteroatome wie Sauerstoff, Stick-
stoff oder Schwefel enthalt. Als prominentes Babgei an dieser Stelle Poly(ethylenoxid)
(PEO) genannt, welches eine 3*7/2 Helix ausbifdat/eiterhin kénnen manche Polymere
verschiedene helikale Konformationen ahnlicher Bigeannehmen. Welche dieser Helices
schlie3lich gebildet wird, hangt von den Kristalisnsbedingungen ab. So bildet z.B. PEO
bei der Kristallisation unter starker Verstreckwige planare Zickzack-Konformation fis.

Im Gegensatz zur Kristallisation niedermolekulgebstanzen gestaltet sich die Kristalli-
sation in Polymeren also deutlich komplexer. Ausgehvon zuféllig geknauelten und bei
hinreichend hoher Molmasse auch ineinander versftbla Ketten innerhalb der Schmelze
missen wahrend der Kristallisation Konformationgiindgen der Ketten dergestalt stattfin-
den (s.0.), dass diese in ein Kristallgitter gepaeg&rden konnen. Aufgrund der Grol3e der
Molektle und der damit verbundenen niedrigen Dykagalingt dies nicht vollstandig. Zu-
dem ist es den Polymeren in der Regel nicht moglitéh existierenden Verschlaufungen zu
l6sen. Das Ergebnis ist eine teilkristalline Stunktlie aus isotrop verteilten Lamellenstapeln,
also kristallinen Lamellen die durch amorphe Bédreivoneinander getrennt sind, besteht.
Die GroRenordnung der Lamellendicke bewegt sicledab Nanometerbereich. Friihe Ront-
genbeugungsexperimente zeigten, dass die Ketteigehend parallel zur Lamellennormale
angeordnet sind. Da die Konturlange der Makromad&ekiider Regel grol3er ist als die Dicke
der Kristallite, fihrte dies Storks 1938 zu der I8skfolgerung, dass die Ketten rickfalten
miisser” Obwohl in einem renommierten Journal veréffentlidand diese Idee lange Zeit
keine Beachtung. Stattdessen wurde das von HerronashiMitarbeitern vorgeschlagene Mo-
del der Fransenmizelle favorisiéftEin Polymermolekiil, so die Vorstellung, durchladfe
bei sowohl Bereiche, in denen mehrere Ketten zud@aparallel angeordnet sind, als auch
komplett amorphe Bereiche. Demnach beteilige sich Kette also an mehreren Kristalliten.
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Durch die Beobachtung von Polymer-Einkristallenitendiese Vorstellung allerdings wider-
legt werdert*° Im Jahre 1957 konnte schlieBlich Keller schliigstegen, dass Riickfaltun-
gen der Kette auftreten miisserwie die tatsachliche Kettenkonformation in den gshen
Bereichen ist, wurde daraufhin kontrovers disktiti®vie beiden hauptsachlich diskutierten
Modelle waren die reguléare Ruckfaltung der Kettemmmittelbarer Nachbarschaft zum Aus-
tritt aus der Lamelleadjacent re-entrys. Abbildung 1.6 links) sowie das von FRfryorge-

schlageneswitchboardModell (s. Abbildung 1.6 rechts).

Abbildung 1.6: Schematische Darstellung zweier aldiexiener Vorstellungen der Morphologie einer

Lamelle:adjacent re-entrivodell (links) undswitchboardModell von Flory>?

Zur Beschreibung der Kristallisation von Polymeraurde eine Reihe verschiedener Mo-
delle entwickelt, so z.B. das so genannte Erstgemodell von Fische? Die Kristallisation
findet hierbei, so die Annahme, ohne Diffusionspsse Uber groRere Entfernungen und ohne
groRere Gestaltanderungen der Kette statt. Statidestreckt sich die genduelte Polymerkette
und zufallig weitgehend parallel orientierte Ketegmente werden in die wachsende Lamel-
le eingebaut (s. Abbildung 1.7).

Abbildung 1.7: Erstarrungsmodell nach FiscHer.

Das wohl bekannteste und am weitesten verbreitetgelMist wahrscheinlich die von Laurit-
zen und Hoffman entwickelte Sekundérnukleationsieéd Hierbei wird angenommen, dass
an einer atomar glatten Flache eines bereits vddraan, primaren Keims durch die Anlage-
rung eines Kettenstlicks ein neuer, sekundarer kaisteht. Das ist der geschwindigkeitsbe-
stimmende Schritt. Durch die Vergro3erung der Qéeink steigt die freie Enthalpie des Sys-
tems wieder an. Um diesen Effekt zu kompensiereasniaher das Wachstum zunachst in

lateraler Richtung erfolgen, d.h. es werden nuargge unter Rickfaltung der Kette neue Ket-
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tensegmente angelagert, bis die Flache wieder igtatErst dann kann auf dieser Flache ein
neuer Keim gebildet werden und der Prozess wiedtesiatn. Die resultierende Lamellendi-
cke ist dabei eine Funktion der Unterkihlung, téi. einer bestimmten Unterkihlung stellt
sich die Lamellendicke ein, fur die die Wachstunsspevindigkeit maximal ist. Ein alternati-
ves Model wurde von Sadler vorgeschlageSeine Theorie geht von einer molekular rauen
Oberflache der primaren Keime aus, d.h. die Bilduog Sekundarkeimen ist nicht notwen-
dig. Es wird weiterhin angenommen, dass — im Gegjermur Lauritzen—Hoffman Theorie —
nur Kettensegmente angelagert werden, die kleimer as die Lamellendicke, wobei diese
Anlagerung auch nicht immer von Vorteil fir den t@e@n Wachstumsprozess sein muss. So
sind auch Anlagerungen denkbar, die ein weitereshatam vollstadndig blockieren wirden.
Allerdings ist den angelagerten Kettensegmentea Ainldsung erlaubt, so dass diese Fehl-
anordnungen korrigiert werden kénnen. Dies bestirdiatWachstumsgeschwindigkeit der
Lamelle. Uber dieses Anlagerungs-Ablosungs-Gleialigfat lassen sich auch experimentelle
Befunde erklaren, fur die die LH Theorie keine Brlhg liefert kann, so z.B. das Oberfla-
chenschmelzen von Polymerkristallen oder das rélerSchmelzen.

Ein grundsatzliches Problem dieser zu den Nuklegstheorien gehdérenden Modelle ist
die Voraussetzung, dass bereits Keime existieressari Sie konnen deshalb keine Aussage
darlber treffen, wie diese Primérkeime gebildetdsaroder wie und warum Polymere Uber-
haupt zu kristallisieren beginnen. Einen moglicAesatz dazu liefert das Mehrphasenmodell
von Strobl® In seinem Modell erfolgt die Kristallisation nictitirch einen direkten Ubergang
von der Schmelze zur kristallinen Phase, sondeen dén Zwischenschritt einer so genannten
mesomorphen Phase. In dieser Phase sind die Kedteris teilweise gestreckt und orientiert
(s. Abbildung 1.8 rechts), die Phase ist in ihregeBschaften jedoch der Schmelze noch &hn-
licher als der kristallinen Phase. Wird eine besite Dicke erreicht, so ist die mesomorphe
Phase gegenliber der umgebenden Schmelze stabihd3immorphe Schicht geht dann spon-
tan, d.h. ohne Keimbildung, in einen granularenckiormigen Kristall Gber. Die Stabilisie-
rung der Strukturen erfolgt schliel3lich durch Zussanwachsen der granularen Kristalle und

Reduzierung der Oberflachenunordnung.

(TG

lamellarer Kristal granularer Kristall mesomorphe Phase

Abbildung 1.8:Mehrphasenmodell der Polymerkrissaliion von Strobi®
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Es existieren experimentelle Befunde die diese fiben untermauern scheinen. So konn-
te z.B. durch Rasterkraftmikroskopie gezeigt werdkass die Lamellen von isotherm kristal-
lisiertem syndiotaktischem Polypropylen (PP) aweseln "Blockchen" aufgebaut sitidDes
Weiteren zeigten Lichtstreuungsexperimente an Ffn8lzen, dass vor dem Auftauchen der
ersten Kristallite eine Verdichtung der SchmelzetBhdet®®>° was als Bildung einer meso-
morphen Phase gedeutet werden kann. Die SAXS Mgeswon Stribeck an isotaktischem
PP zeigen Nahkorrelationen bléckchenartiger Strektuwelche sich durch das Model von
Strobl erklaren lieRef Fiir eine Bestatigung oder Widerlegung der Thesirid jedoch de-

tailiertere Untersuchungen erforderlich.

1.3 Rontgenkleinwinkelstreuung

Um eine Kenntnis der Mikrostruktur von Materialiem erhalten werden héaufig Streuexpe-
rimente herangezogen. Die Verwendung von RoOntganising erlaubt dabei die Aufklarung
von Strukturen im GréRenbereich von einigen Angsthis in den zweistelligen Nanometer-
Bereich. Trifft Rontgenstrahlung der Wellenlangeauf Materie, wird sie an den Elektronen

gestreut. Ist die Streuung elastisch, so anddrtdie Wellenlange praktisch nicht und es gilt
- ~ 27N
Ko I=Ikl=7 (1.53)

wobeilzoundlz die Wellenvektoren der einfallenden bzw. gestre@®ahlung sind. Die Diffe-

renz beider Wellenvektoren ist der Streuvektor

—

=k -k, (1.54)
Der Betrag des Streuvektors ist damit
.. _4m . (6
=|{|=—sin — 1.
q=q] y; [2) (1.55)

wobei 6 der vork,undk eingeschlossene Winkel ist und als Streuwinkel icepet wird. Da

die Rontgenstrahlung an Elektronen der Probe gebeind, ist sie sensitiv auf Anderungen
der Elektronendichtap.. Wie bereits erwahnt, bestehen flexible teilkilsta Polymere ge-
wohnlich aus isotrop verteilten Lamellenstapelil@men die einzelnen Lamellen durch amor-
phe Schichten separiert sind. Da kristalline Béreieine hohere Elektronendichte aufweisen
als amorphe, resultiert dies in einer periodischArardnung von Regionen héherer und nied-

rigerer Elektronendichte, vorausgesetzt die Gréoh# zwischen den kristallinen und amor-
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phen Bereichen ist scharf. Dieses Zweiphasenmatidit natirlich eine Vereinfachung dar,
die in der Realitat nicht notwendigerweise erfigtin muss. Sollte z.B. eine ausgedehnte
Grenzflachenphase existieren, so muss entspreatian@reiphasenmodell verwendet wer-
den® Unter der Annahme, dass das ZweiphasenmodellgBéltibesitzt und dass die laterale
Ausdehnung der Lamellenstapel grol3 gegeniber destadb der Lamellen ist, mithin also
nicht zur Streuung im Kleinwinkelbereich beitrékginn das Streuverhalten in direkten Bezug
zur Elektronendichteverteilung(z) gesetzt werdere(bezeichnet dabei die Richtung entlang
der Lamellennormale). Die Verteilung der Elektrogiehte wird Uber die eindimensionale

KorrelationsfunktiorK(z) beschrieben
K@) =((£.(2)-2.)(p.0 - .) (1.56)
wobeip, die mittlere Elektronendichte ist. Die eckigen Klaern bezeichnen den Mittelwert.

Fur isotrop verteilte Lamellenstapel berechnet sighintensitatsverteilunt(q) der gestreu-
ten Strahlung dann nath

2

2mr;
j K (2) explqz)dz (1.57)

(@) =—3
q

wobeir. der klassische Elektronenradius kfz) ist damit die inverse Fourier-Transformierte

von I(g) und gegeben durch

1

K(Z)=87T°’r2

[4me?1 (@) coszayda (1.58)

Diese Funktion hat eine charakteristische Form dauslie Strukturparameter Langperiatje
LamellendickeL. und amorphe Dické, abgeleitet werden konn&hAbbildung 1.9a zeigt
die Elektronendichteverteilung(z) und die entsprechende Korrelationsfunkti&) fir ei-
nen idealen Lamellenstapel. Da es in Polymerendatigs eine Verteilung der Lamellendicke
L. und in der Regel keine scharfe Grenzflache zwisdnistallinen und amorphen Bereichen
existiert, wird in der Realitat haufig eine Korrmbmsfunktion beobachtet, die der in
Abbildung 1.9b dargestellten ahnelt.
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Abbildung 1.9: Elektronendichteverteilupgz) und zugehdrige Korrelationsfunktidt(z) fir a) einen
idealen Lamellenstapel und b) ein nicht-idealeseé®yamit variierender Lamellendicke und diffu-

sen Grenzflachen der Dicki®

1.4 Aufbau der Arbeit

Im Folgenden soll kurz der weitere Aufbau der Arheid die verfolgten Zeile skiziert
werden. In Kapitel 2 werden Blends aus Poly(ethyiéd) (PEO) und Poly(methylacrylat)
(PMA) bezuglich der Mischbarkeit Gber den gesantesammensetzungsbereich untersucht.
Dazu wird die Variation der Glastibergangstempernattersucht und dipVT-Daten mit Hil-
fe einer Zustandsgleichungstheorie analysiert. Zlisk wird die Oberflachenspannung in
der Schmnelze als Funktion der Zusammensetzungspemeund die erhaltenen Ergebnisse
diskutiert.

In Kapitel 3 dieser Arbeit wird das Kristallisat®nund Schmelzverhalten eines PEO mit
definierter Kettenlange in Blends und in Diblockobmpneren mit PMA untersucht und die
Ergebnisse miteinander verglichen. Die Untersuckangerden tber einen grol3en Zusam-
mensetzungsbereich durchgefihrt. Als experimenkdthoden dienen hier DSC-Messungen
und Roéntgenkleinwinkelstreuung. Das Ziel diesersdehe besteht darin, zu ergriinden, wel-
chen Einfluss der kovalent gebundene PMA-BlockdiefKristallisation des PEO austibt und
ob Unterschiede in der Schmelzpunkterniedrigunddyebysteme existieren.

Im vierten Kapitel schlie3lich werden Blends augy@ulfonen mit Styrol-Acrylnitril Co-
polymeren mit variablem Acrylnitrilgehalt hinsicicth Mischbarkeit untersucht. Es werden
Phasendiagramme bestimmt und diese dann mit HilfeAustandsgleichungstheorien disku-

tiert.



2  pVT-Verhalten und Oberflachenspannung von Blends aus

Poly(ethylenoxid) und Poly(methylacrylat)

2.1 Einleitung

Die Kenntnis des Druck-Volumen-Temperatpk{)-Verhaltens von Polymeren und Poly-
mermischungen ist in zweierlei Hinsicht bedeuts@om einen ist es von grol3em wissen-
schaftlichem Interesse das thermodynamische Verhatin Polymeren im Voraus berechnen
zu kénnen. Dies kann durch Zustandsgleichungengerio fir die digpgVT-Daten experimen-
tell leicht zugangliche Eingangsgrol3en liefern. duden Vergleich von theoretischen Be-
rechnungen mit experimentellen Daten kann so etailtlerteres Verstandnis der grundle-
genden Zusammenhange entwickelt und bestehendeidime@rfeinert werden. Zum ande-
ren sindpVT-Daten fur industrielle Anwendungen interessantisbaum Beispiel die Kennt-
nis des Ausdehnungskoeffizienten, der isothermemtessibilitat oder auch der Druckab-
hangigkeit von Phasentbergangen in Polymerschméizetie Berechnung und Auslegung
von Verarbeitungsprozessen (z.B. Spritzguss) vafRgr Bedeutung. Weiterhin kénnen mit
Hilfe von Zustandsgleichungen Phasengleichgewidaht®olymer/Losungsmittel Systemen
berechnet werden, aus denen sich wiederum nitdidbemationen zur Steuerung von Poly-
merisations- oder Trennprozessen ableiten lassen.

Eine ebenso wichtige thermodynamische GroR3e isOdierflachenspannungaufgrund
ihres Einflusses auf zahlreiche Prozesse wie zi®.B&netzung von Oberflachen, welche
wiederum Uber die Qualitat von Beschichtungen d€lebeverbindungen entscheidet. Wei-
terhin wird der Grad der Dispersion in einem Blemegkier unmischbarer Polymere, und da-
mit z.B. auch die resultierenden mechanischen Bgwaften, durch die Grenzflachenspan-
nung zwischen beiden Polymeren bestimmt, die Mermakine Funktion von ist. Die Mes-
sung der Oberflachenspannung von Polymeren istleduot groRerem experimentellen Auf-
wand verbunden, da aufgrund der hohen ViskositéPdé/merschmelzen die tblicherweise
bei niedermolekularen Flussigkeiten angewendetethddien (z.B. die Wilhelmy-Platten-
Methode, die Du-Nouy-Ringmethode oder die Blasetkinethode) versagen. Daher basie-
ren die meisten Methoden auf der Analyse von Tmdgdaturen, insbesondere von héngen-
den (engl.pendant dropoder liegenden Tropfen (englessile drop?~>! Die Grundlage zur
Auswertung eines Tropfenprofiles bildete in der §éargenheit die so genannte Methode der

ausgewahlten Ebenéfh®® Bei dieser Methode wird aus dem Verhaltnis derpfendurch-
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messer in bestimmten Ebenen ein Formfaktor beréclhus welchem dann wiederum die
Oberflachen- bzw. Grenzflachenspannung berechnedemekonnte. Mittlerweile ist durch
die Entwicklung leistungsstarker Algorithmen eineskite und genauere Bestimmung von
aus der Tropfenkontur mogliéA.Dabei wird die Young-Laplace-Gleichung solangedan
Tropfenkontur angepasst, bis der Fehler zwisch@em@xentellem und theoretischem Trop-
fenprofil minimal ist. Diese Prozedur liefert s@fiichy. Die Methode nennt sich axisym-
metrische Tropfenformanalysaxisymmetric drop shape analysis — ADS8Ad wird in dieser
Arbeit zur Bestimmung der Oberflachenspannung argeet.

Aufgrund ihrer Bedeutung wurde in der VergangentdetOberflachenspannung zahlrei-
cher Homo- und Copolymere gemes&&H:***"Wahrendy in Homopolymeren nur von der
Temperatur, dem Druck und der Molmasse abhéngt) ke Oberflachenspannung von Co-
polymeren bequem Uber deren Zusammensetzung gesteerelen, wie z.B. an Ethylen—
Vinylacetat®’ Ethylen—1-Butefi® Ethylen—Vinylalkohof® oder Styrol-Acrylnitril® Copoly-
meren gezeigt wurde. Gleiches gilt natiirlich aughrfiischbare Blend® ** In der Regel ist
die Oberflache einer Schmelze eines mischbaremigohlends mit derjenigen Komponente
angereichert, die die geringere Oberflachenspanmuigeist. Dadurch variient stark mit
der Zusammensetzung und zeigt ausgepragte neddiiveichungen von additivem Verhal-
ten. Das scheint aber auch in heterogenen Polyeretblder Fall zu sein, wenn die Oberfla-
chenspannungen beider Polymere ausreichend ditfarie

Soweit dem Autor der vorliegenden Arbeit bekanftvsirden fir Blends bisher noch kei-
ne Extremwerte der Oberflachenspannung als Funkt@nZusammensetzung berichtet. In
Mischungen niedermolekularer Substanzen sind hegddinima oder auch Maxima in der
Oberflachenspannung als Funktion der Zusammenggtzcimon langer bekannt. So fanden
z.B. Gaman et df in Mischungen aus-Nonan und 1-Propanol ein Minimum jrbei einem
n-Nonan Molenbruch von 0,45. Deng et Bbeobachteten ein ahnliches Verhalten in binaren
Mischungen aus Dimethylcarbonat und 1,2,4-Trimdtagkol bzw. 1,3,5-Trimethylbenzol.
Die Lage des Minimums variierte dabei in Abhéangigkkes verwendeten Trimethylbenzol-
Isomers zwischen 40 und 60 Mol-% DimethylcarboMdxima hingegen wurden in binéren

Mischungen aus niedererAlkanolen mitn-Butylamin’">

sowie aus Tetrahydrofuran (THF)
mit diversenn-Alkanolen, insbesondeneOctanol,n-Nonanol undn-Decanol, beobachtét,

Gemal den Autoren ist die Bildung eines TiWRlkanol Assoziationskomplexes mit gerin-
gerer Oberflachenaktivitat eine mdgliche Ursachedigé beobachteten Maxima. Eine &hnli-
che Erklarung wurde fir das System Heptansaureyidapin vorgeschlagen, bei dem ein

Minimum der Oberflachenspannung bei einem Molentbremn 0,5 beobachtet wurdeMit-
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tels Fourier-Transformations-Infrarotspektroskopied **C-NMR-Sektroskopie konnte tat-
sachlich ein Amin-Séaure Komplex nachgewiesen werbam Autoren schliel3en daraus, dass
dieser Komplex eine hohere Oberflachenaktivitatdiatdie Reinkomponenten und dadurch
das Minimum verursacht. Das einzige polymere Systémdas ein Minimum der Oberfla-
chenspannung berichtet wurde, sind statistischeol@o@re aus Ethylen und Vinylacetat.
Hat#’ beobachtete bei diesem System ein ausgepragtésiiinbei 30 Gew.-% Vinylace-
tat. Im Rahmen seiner ZustandsgleichungstheorielLggtstellen diskutierte Nose diese Er-
gebniss€® Obwohl die berechneten Oberflachenspannungen irei@edes Minimums von
den experimentellen Werten abwichen, konnte sehlmeoiie quantitativ die Lage des Mini-
mums in der zusammensetzungsabhangigen Oberfldmensng reproduzieren. Hiernach
fuhrt die Einfihrung der Vinylacetatgruppen zu eikehéhung der Freiheitsgrade und damit
zu einer Erhéhung vod undT. Mithin ist das Minimum also das Resultat von Znsisglei-
chungseffekten.

Dieses Kapitel widmet sich der Charakterisierung Bdends aus Poly(ethylenoxid) und
Poly(methylacrylat). Beide Polymere sind in der iBelze mischbaf? Der Schwerpunkt der
Untersuchungen liegt dabei auf der Bestimmung mé&Verhaltens und der Oberflachen-
spannung in der Schmelze als Funktion der Blendszosansetzung. Die Ergebnisse werden
dann im Rahmen der FOV Zustandsgleichung diskutiert

2.2 Experimenteller Teil

2.2.1 Materialien und Synthese

a-Methoxy-w-Hydroxypoly(ethylenoxid), im Folgenden nur PEO gent, wurde von der
Fa. Sigma Aldrich bezogen und ohne zusatzliche eifyjung verwendet. Das Poly(methyl-
acrylat) (PMA) wurde vorDr. Kyerematengdurch Atom Transfer Radical Polymerization
(ATRP) synthetisiert. Dazu wurden in einem Schleriki&n 0,572 g (4 mmol) CuBr und 1,25
g (8 mmol) 2,2'-Bipyridin vorgelegt. Der Kolben vder mit einem Septum verschlossen und
dann wiederholt evakuiert und mit Stickstoff gefinschlielend wurden 1,98 mmol Me-
thyl-2-brompropionat, welches zuvor in 10 ml entgas und getrocknetem Anisol gelost
wurde, zugegeben. Die Mischung wurde geruhrt g diomogene LOsung vorlag (ca. 30
min). Danach wurden 20 g (232,5 mmol) Methylacrglaiegeben und die Temperatur lang-
sam auf 85 °C erhoht. Nach ca. 20 h wurde die Paligation durch Offnen des Kolbens und
Zugabe von THF abgebrochen. Zur Entfernung des étkpmplexes wurde die Losung



26 2 pVT-Verhalten und Oberflachenspannung von Blends aligé®hylenoxid) und Poly(methylacrylat)

durch eine mit neutralem Aluminiumoxid gefllltenr@matographiesaule geleitet. Anschlie-
Rend wurde das PMA in Petrolether gefallt und 481 Wakuum bei 60 °C getrocknet. Zah-
lenmittlere Molmass#,,, Polydispersitatsindel,,/M, und Dichtep bei 20 °C sind fur beide

Homopolymere in Tabelle 2.1 aufgefuhrt. Blends das beiden Homopolymeren wurden
durch Losen entsprechender Mengen der Komponentddichlormethan hergestellt. Das
Losungsmittel wurde verdampft und die Proben ams@ahd fur 48 h im Vakuum bei 80 °C

getrocknet.

Tabelle 2.1: Zahlenmittlere Molmas$&, Polydispersitatsindeki,/M, und Dichtep bei 20 °C der

Homopolymere.

Polymer M, @ M,/M, >  p©

g mol™* gcm?®
PEO 5000 1,03 1,222
PMA 5400 1,35 1,194

3 Bestimmt ausH-NMR-Spektren der Polymere in CDCP Bestimmt mittels GPC mit THF als Eluenten und
PEO- bzw. PMMA-Standard8.Gemessen bei 20 °C mit einem Heliumpyknometer

2.2.2 pVT-Messungen

Das Druck-Volumen-TemperatupYT)-Verhalten der verwendeten Polymere wurde mit
einer Apparatur der Fa. GNOMIX, Inc. durchgefiffrDie Apparatur erlaubt die Messung
des spezifischen Volumens einer Probe innerhaléselremperaturbereiches von 25 bis 400
°C und bei Driicken von 10 bis 200 MPa. Die Messgajkait betragt dabei +0,002 érg™*
bei Temperaturen bis 200 °C und +0,004* gt dariiber. Es kdnnen aber auch Anderungen
des spezifischen Volumens von bis zu 0,0002 grhaufgeldst werden. Die Messmethode ist
dilatometrischer Natur und arbeitet mit dem Spasdlgkeitsprinzip, d.h. die Probe wird voll-
standig von einer Sperrfllssigkeit, in diesem F@llgecksilber, umschlossen. Dies gewahr-
leistet hydrostatische Bedingungen in der gesaratebe. Die Volumenanderung des Mess-
zelleninhaltes wird Uber einen Faltenbalg aufgenemrmd induktiv gemessen. Da natirlich
auch Messzelle und Sperrflissigkeit Volumenéandezorgyfahren, welche jedoch genau be-
kannt sind, mussen diese herausgerechnet werdedieuraine Volumenanderung der Probe
zu erhalten. Es handelt sich also um eine reldfigthode. Da die Apparatur nur Volumenan-
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derungen misst, wird zuséatzlich ein extern ermételWert des spezifischen Volumensg bei
definierten Bedingungen, z.B. Umgebungsdruck ungnRamperatur, benétigt.

Die Messungen wurden im isothermen Modus bei Teatpsgn von 25 bis 160 °C durch-
gefuhrt. Dabei wurde bei einer konstanten Tempei@dtu Druck kontinuierlich von 10 MPa
auf 200 MPa erhoht, wobei in Inkrementen von 10 MRaVolumenanderung aufgenommen
wurde. Nach der Dekomprimierung auf 10 MPa wurde Temperatur um 5 K erhdht und
danach erneut komprimiert. Da anlagenbedingt begébungsdruck, d.lp =~ 0 MPa, nicht
gemessen werden kann, wurden diese Werte Uberaiti€sTeichung extrapoliert. Die Mess-
zelle wurde mit 1,0 — 1,5 g des Polymers und Qubaeksgefullt.

2.2.3 Differential Scanning Calorimetry (DSC)

DSC-Messungen wurden mit dem Gerat "Pyris Diamo&&€Dder Fa. PerkinElmer, Inc.
durchgefuhrt. Samtliche Proben wurden vor den Megsa fur 15 min bei 80 °C im Geréat
gehalten, um eine Homogenisierung der Schmelzeraicken und eventuell vorhandene
Losungsmittelreste auszutreiben. Danach wurderPdiden auf —100°C abgeschreckt, um
kristallisationsbedingte Phasenseparation in demd zu verhindern. Nach Equilibrierung
fir 15 min bei —100°C wurden die Proben mit eineizrate von 10 K mirt auf 80 °C er-
hitzt. Die Glastbergangstemperafywurde nach der Wendepunktsmethode bestimmt.

2.2.4 Oberflachenspannungsmessung

Die Oberflachenspannungder Schmelze wurde mittels eines videogestitztentakt-
winkelmessgerates OCA20 der Fa. DataPhysics InsmtsnGmbH gemessen. Die Software
zeichnet Uber eine hochauflosende CCD-Kamera zghdaopfenbilder auf und extrahiert
das Tropfenprofil. Die Berechnung vererfolgt anschlielend durch Anpassung der Young-
Laplace-Gleichung an die Tropfenkontur. Die Messmgégkeit betragt +0,05 mN th Die
CCD-Kamera hat eine geringe optische Verzerrung derdQuotient aus der Vergrof3erung
entlang dex- und dery-Achse betragt 1,01, wie aus Testmessungen mitref@eadratgitter
bestimmt wurde. Aufgrund des im Vergleich zur Metbales hédngenden Tropfens geringe-
ren experimentellen Aufwandes wurde in der vorlietgn Arbeit die Methode des liegenden
Tropfens angewendet. Um die Ausbildung eines ayadsetrischen Tropfens zu gewéhrleis-
ten wurden die Proben auf einen polierten Stalmdgr 6 = 15 mm, @ = 5 mm) aufgebracht.

Die Messungen erfolgten unter Argonatmosphare imgezaturbereich von 60 bis 160 °C in
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Schritten von 10 K. Bei Temperaturen tUber 100 °CGdeulr jeden Temperaturschritt stets
eine neue Probe verwendet, um eine Verfalschundyldssergebnisse durch thermische Zer-
setzung zu verhindern. Die Oberflachenspannung evigotherm als Funktion der Zeit ge-
messen. Dabei zeigte sich, dass sich das thermusecize Gleichgewicht nach einer Tempe-
raturanderung wieder innerhalb von 15 bis 30 mistellte. Nach Einstellung des Gleichge-
wichtes wurde fir 10 bis 30 min alle 10 s die Oldetienspannung gemessen und die Mess-
werte gemittelt. Die endgultige Oberflachenspanngigeiner bestimmten Temperatur wurde

aus dem Mittelwert von mindestens funf unabhangkjezelmessungen gebildet.

2.3 Ergebnisse und Diskussion

2.3.1 Dichtemessungen

Die Dichtep der beiden Homopolymere und der Blends wurde 8@ mit einem Heli-
umpyknometer der Fa. Quantachrome Instruments gameBiese Dichten dienen als Refe-
renz fir diepVT-Messungen, da die Apparatur nur Volumenanderumgest und daher ein
extern bei definierten Bedingungen ermittelter Daevert fir die Auswertung benétigt wird.
Abbildung 2.1 zeigp bei 20 °C als Funktion des PEO-Massenbruchs. Doét® steigt mit
steigendem Anteil an PEO, wobei kleine negative dlostvungen von additivem Verhalten
(gestrichelte Linie in Abbildung 2.1) auftreten.eDAbhangigkeit der Dichte von der Zusam-
mensetzung lasst sich mit einem Polynom zweitenl€raer Form

P =P+ oW, + Ao WW, (2.1)
beschreiben, wobev, den Massenbruch der Komponenim Blend undp; die Dichte dieser
Komponente bezeichnet. Index 1 bezieht sich aufRid4, Index 2 auf das PEO. Diese No-
tation wird im Folgenden beibehalten. Anpassung@lerchung (2.1) an die experimentellen
Dichtewerte ergib\p = —0.0112 g cf.

Bedingt durch die hohe Kristallinitéat des PEO ist b= 20 °C die Dichte des PEO hdher
als die des PMA, d.ln, > p1. In der Schmelze kehrt sich aufgrund der groRelurenande-
rung des PEO beim Schmelzen (siehe auch AbbilduB)gd2 Situation jedoch komplett um,
d.h. nun giltp, < p;. Als Folge nimmt die Dichte bei 120 °C mit steigem PEO-Gehalt ab
(s. Abbildung 2.1). Auch hier zeigt sich eine neégaAbweichung vom additiven Verhalten,
die jedoch starker ausgepragt ist als bei 20 °€ GWichung (2.1) ergibt sich fixp ein Wert
von —0.0252 g ci.
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Abbildung 2.1: Dichte von PEO/PMA Blends als Fuaktides PEO-Massenbruchs fer 20 °C @)
undT = 120 °C @&). Die gestrichelten Linien zeigen additives Vetbalan, wahrend die durchgezo-

genen Linien die ermittelten Ausgleichsfunktionexxim Gleichung (2.1) (siehe Text) darstellen.

2.3.2 Glasubergangstemperatur

Eine in der Vergangenheit vielfach angewendete bhzur Untersuchung des Misch-
barkeitsverhaltens in binaren Blends ist die Megster Glastbergangstemperalyr Glas-
ubergangstemperaturen konnten allerdings nur fUAf&ikche Blends bestimmt werden, da
bei mehr als 40 Gew.-% PEO der Glastbergang duecKaltkristallisation des PEO uberla-
gert wurde. Bei den PMA-reichen Blends wurde jesveilir eine€Ty beobachtet, die deutlich
mit der Zusammensetzung der Blends variierte. Rpeementellen Daten sind in Abbildung
2.2 aufgetragen, erganzt durch die von Suzuki.Bt®abestimmte Glasiibergangstemperatur
von reinem PEOTy, = —67 °C. Die ZusammensetzungsabhangigkeitTge#sst sich aller-
dings nicht durch die Fox-Gleichuffg

1 _w N W,

==t (2.2)
T, T, T

9,2
beschreiben, wie durch die gestrichelte Linie iro#dung 2.2 gezeigt wird. Die durchgezo-
gene Linie zeigt das Ergebnis einer Anpassung ded@-Taylor Gleichurfj

_ KwiTy, + W, T,
Kw, +w,

(2.3)

g

an die experimentellen Daten nkit= 0,46. Die Konstant& wird Ublicherweise als Anpas-

sungsparameter behandelt, obwohl sie urspringlgldas Verhaltnis der Anderung der je-
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weiligen Ausdehnungskoeffizientenam Glasiibergang definiert wurde. In Ermangelung vo
TieftemperatupVT-Daten fur beide Polymere lasst sich leider nicdtimmen, ob der mit-
tels Regression erhaltene Wert auch physikalisuhvsil ist. Die in Abbildung 2.2 gezeigten

Daten lassen den Schluss zu, dass beide Polymdez Bchmelze mischbar sind.

20

T I°C

_80 T T T T T T
0,0 0,2 0,4 0,6 08 1,0

Massenbruch PEO

Abbildung 2.2: Glaslibergangstemperafyrals Funktion der Zusammensetzung. Die durchgezogen
Linie wurde mit Hilfe der Gordon-Taylor-GleichungtrK = 0,46 berechnet, die gestrichelte hingegen

mit der Fox-Gleichung. Di&, fur reines PEO wurde von Suzuki efdl’ ibernommen.

2.3.3 pVT-Eigenschaften und Zustandsgleichungsverhalten

Das spezifische Volumewn, als Funktion der Temperatlirund des Druckep wurde mit
Hilfe isothermerpVT-Messungen (s. Kapitel 2.2.2) gemessen. Die Messddienten haupt-
sachlich der Berechnung des thermischen Ausdehkoefizientena sowie der isothermen

Kompressibilitatc gemaf

1 avsp 1 avSp
VR v U™ (2.4)
sp p sp T

Isobaren flip = 0 MPa sind fir ausgewéhlte Blends in Abbildur® gezeigt. Deutlich er-

a

kennbar ist die erhebliche Volumenzunahme beim &tten des PEO, die nattrlich mit stei-
gendem PMA-Gehalt abnimmt. Zu erkennen ist zudera Erniedrigung der Schmelztempe-
ratur mit zunehmendem Gehalt an PMA. Dies soll gbderst in Kapitel 3 Gegenstand detail-
lierterer Untersuchungen sein. p¥T-Kurven der reinen Komponenten und die ausgewahl-

ter Blends sind in Anhang A-1 aufgefihrt.
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Abbildung 2.3: Spezifisches Volumer, beip = 0 MPa als Funktion der Temperatur fir Homopoly-
mere und ausgewahlte Blends.

Berechnete Werte vom undx flr die Homopolymere und ausgewahlte Blendzusarmmen
setzungen sind in Tabelle 2.2 aufgefuhrt. Beidel¥8ndvariieren nicht-linear mit der Zusam-
mensetzung. Die Variation kann durch Polynome ameBrades analog zu Gleichung (2.1)
gut beschrieben werden. Es zeigt sich, dasadx entgegengesetzte Abweichungen von ad-
ditivem Verhalten aufweisen, wobaix = 0,12 x 10 K™* und Ax = 0,21 x 10* MPa* bei
120 °C sind. Dieses Verhalten &ndert sich bei féih&emperaturen qualitativ nicht.

Die charakteristischen Parameter fur die Flory—QlnWbij Zustandsgleichung wurden
gemald den Gleichungen (1.34) und (1.35) berechmettsind in Tabelle 2.3 zusammenge-

fasst. Die Ubereinstimmung der experimentell bestien Parameter mit Literaturwerten ist

.. * x ] 5 o
far PMA gut @ = 677 MPa,v,,= 0,7349 cig™, T~ = 7202 KJ®, fur PEO sogar sehr gut
(b =677 MPay,,= 0,7620 cig™, T" = 6770 K)?° Bei einer Auftragung vop' als Funkti-

on des Hartkugel-Volumenbruchg =w,v,_, / (Wzv*Sp,2 +W1v;p,l) zeigt sich eine positive Ab-

weichung von additivem Verhalten, welche allerdiggsing ist. Nach der Mischungsregel fur

den charakteristischen Druck
P =P +@aP, -@6,X, (2.5)

kann daraus die Wechselwirkungsenergiedicfitebestimmt werden. In Gleichung (2.5) ist
0, der Oberflachenbruch, welcher definiert ist als

6, = (s,/5)e

(s./s)e +a (26)
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wobeisy/s; das Verhaltnis der intermolekularen KontaktstellgnEine Abschatzung mit Hil-
fe der Gruppenbeitragsmethode von B8htiergibtsy/s; = 0,983. Die Regressionsanalyse
der Daten liefert (unter Ausschluss der Datenwiii= 0,75)X;, = —5,53 MPa, (Korrelations-
koeffizientR? = 0,983). Dieser Wert stimmt gut mit dem von Pedeta und BurgigP publi-
zierten Wert vonX;» = —3,04 MPa uberein. Durch Gleichsetzen des cledrars Potentials

geman der Flory—Huggins Theodg/" , mit dem entsprechenden Ausdruck der FOV Theo-

FOV

rie,Au,~", kann aus dem Paramet¥r, der Wechselwirkungsparametgroy abgeschéatzt

werden. Nach Gleichsetzen und Umstellen erhéalt desnAusdruck

)(=Vr; P*l 1+P11
Fov (qquTﬂ vV, V % vV, V

1/3 1/3
3gR T |n(\i 1} +3gPT,In (V J ' ‘4‘9\2;(12}

(2.7)

wobei V.

ref

das molare Hartkugel-Volumen eines Referenzsegmasitelm Allgemeinen un-
terscheidet siclyrov von dem in der FH Theorie urspriinglich definierjema ersterer Zu-

standsgleichungseffekte einschlieRt. Mit. = 30 cni mol* und Xy, = =5,53 MPa ergibt sich

far einen Blend mitg = 05 ein Wert vonyrov = —0,03 beil = 120 °C. Eine entsprechende
Berechnung mit den Daten von Pedemonte und BUtdjisiert einen Wert vonrroy = —0,04

bei T = 80 °C fur einen Blend m, = 0,75. Beide Werte stimmen gut Uberein und sind ein
starkes Indiz fur eine Mischbarkeit von PEO und PMeiterhin erscheinen die berechneten
Werte wesentlich realistischer als der beachtlidfet vony = —0,22, der aus der Schmelz-
punkterniedrigung abgeleitet wurtfeDie Autoren machen dariiber keine explizite Angabe,
aber es ist wahrscheinlich, dass anstatt von Gjeiwfchtsschmelztemperaturen die experi-

mentellen Schmelztemperaturen verwendet wurden.

Tabelle 2.2: Thermischer Ausdehnungskoeffizientsotherme Kompressibilitét und Dichtep bei
T =120 °C ung = 0 MPa fur PEO/PMA Blends mit unterschiedlicheBECPMassenbructw,.

W, 0 0,25 0,5 0,75 1,0
a /10t K™ 6,4 6,7 6,9 7.3 7,5
x 1 10 MPa*? 6,0 6,1 6,3 6,5 6,7

plgcm® 1,118 1,090 1,076 1,060 1,042
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Tabelle 2.3: Charakteristische Parameter der FOMafusgleichung bdi = 120 °C undp = 0 MPa
fir PEO/PMA Blends mit unterschiedlichem PEO-Masseahw,.

W 0 0,1 025 0,35 05 075 09 1,0
p /MPa 625 634 641 646 650 674 668 676
Vep lon? gt 0,7359  0,7440 0,7511 0,7496 0,7555 0,7615 0,7686 771Q,
T'IK 7586 7506 7426 7288 7259 7066 6980 6955

Meeo® /g mol* 457 (86,1) 44,1 42,8 40,6 41,0 381 37,7 37,0144

4 Berechnet nacrp*(vsp*Mseg)/(RT*) = c/r mit der Bedingung @r = 1. Die molare Masse eines Monomers ist in
Klammern angegeben.

Die charakteristischen Grol3en aus Tabelle 2.3 diohi@y die Berechnung von Isobaren

mit Hilfe der Gleichung (1.32). Abbildung 2.4 zeiijr einen 50/50 Blend exemplarisch den

Vergleich zweier gemessener Isobaren mit den beeteh Isobaren. Fiy = 0 MPa ist die
Ubereinstimmung zwischen experimentellen und beretem Daten auBerordentlich gut, bei

p = 200 MPa treten jedoch erhebliche AbweichungdnEei den restlichen Proben beobach-

tet man analoges Verhalten. Es ist schon langenn¢kdass die FOV Theorie Abweichungen

bei hoheren Driicken zeigt.®®> Auf die Ursache dafiir soll allerdings nicht anseie Stelle

sondern in Kapitel 4 naher eingegangen werden.
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Abbildung 2.4: Spezifisches Volumeng, fur einen 50/50 PEO/PMA Blend bei= 0 MPa ¢) und bei

p = 200 MPa ¢). Die durchgezogenen Linien sind mit Hilfe der FONeorie berechnete Isobaren.
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Im Formalismus der Gittertheorien von Flissigkeregibt sich das freie Volumen; aus der
Differenz zwischen Volumen und dem Hartkugel-Volum&ormuliert in spezifischen Gro-

Ben ergibt sich die Relation

Vi = (Ve V) (2.8)

In Abbildung 2.5 ist das spezifische freie Volumein der Schmelze als Funktion des PEO-
Massenbruchwgs, aufgetragen. Mit zunehmendem Gehalt an PEO nivned, wobei positive
Abweichungen von additivem Verhalten beobachtetdeer Das Verhalten vow ist konsi-
stent mit dem des spezifischen Volumens, welches Vargleich ebenfalls in Abbildung 2.5
abgebildet ist. Die nichtlineare Variation vanmit der Zusammensetzung lasst sich sehr gut
mit einem zu Gleichung (2.1) analogen Polynom wit= 0,1314 crig™* beschreiben. Eine
vergleichbare Zusammensetzungsabhangigkeitwevurde ebenso fur PEO/PMMA Blends

beobachtet®®’

3,5 1,05

10*x v, fem® g

T T T T T 0,89
0,0 0,2 0.4 0,6 0,8 1,0

Massenbruch PEO

Abbildung 2.5: Spezifisches freies Volumen(o) in PEO/PMA Blends als Funktion des PEO Mas-
senbruchsv,. Zum Vergleich ist zusatzlich das spezifische Viodm v, (o) aufgetragen. Alle Daten
beziehen sich auf = 120 °C ung = 0 MPa. Die gestrichelte Linie ergibt sich ausmdéehrwert von
Gleichung (2.1) mi\p = —0.0252 crhg ™. Die durchgezogene Linie ist eine Regressionskanatog

zu Gleichung (2.1) midv; = 0,1314 crig ™.
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2.3.4 Oberflachenspannung

Die Oberflachenspannungvon PEO/PMA Blends unterschiedlicher Zusammensetzu
wurde in der Schmelze im Temperaturbereich von 60— am liegenden Tropfen gemes-
sen (s. Kapitel 2.2.4.). Abbildung 2.6 zeigt alsspes| die Oberflachenspannung von PMA
als Funktion der Zeit bei verschiedenen Temperatudge Unveranderlichkeit vopzeigt an,
dass sich der Tropfen jeweils im thermodynamisaBéichgewicht befand. Der Einsatz in
Abbildung 2.6 illustriert die Annaherung des Trapgean das thermodynamische Gleichge-
wicht nach einem Temperatursprung von 110 auf I20n%elches sich in diesem Falle nach
ca. 20 min einstellte. Diese Ubergangsperioden isirder Hauptabbildung aus Griinden der
Ubersichtlichkeit nicht eingetragen. Experiment&llerte vony bei T = 120 °C, entsprechen-
de Standardabweichungemund die Temperaturkoeffizienten/dT sind in Tabelle 2.4 aufge-
fuhrt. Die Oberflachenspannung des PMA liegt mi83®N m” etwas niedriger als die eines
PMA mit M, = 25000 g mot’, fir das ein Wert von 34 mN thberichtet wurdé? Dieser Un-
terschied iny ist wahrscheinlich auf Molmassen- sowie Endgrupfffeite zurtickzufihren.
Der experimentelle TemperaturkoeffizientdI = 0,068 mN m" K™* stimmt jedoch sehr gut
mit dem Literaturwert von 0,07 mN TK™ {berein. Der Wert vom, = 35,7 mN m* fiir
PEO stimmt exzellent mit dem berichteten Wert v6i83nN m* fiir PEO-Dimethylether mit
einer Molmasse von 5000 g mbliberein® allerdings ist ¢/dT = 0,088 mN m" K™ etwas

niedriger als der experimentell gefundene Wert.
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Abbildung 2.6: Oberflachenspannupgvon reinem PMA, gemessen zwischen 60 und 160 °C in
Schritten von 10 K. Der Einsatz zeigt den zeitlichéerlauf vony eines PMA-Tropfens nach einem

Temperatursprung von 110 auf 120 °C. Das Gleichg@wvurde nach ungefahr 20 min erreicht.
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Bei einer Auftragung vomnr als Funktion der Blendzusammensetzung (s. Abbdd2u7)
wird deutlich, dasg negative Abweichung von additivem Verhalten zdijjes bedeutet, dass
sich die Komponente mit der geringeren Oberflachergie (PMA) im Uberschuss an der
Oberflache der Schmelze befindet. Dieser Schlusd durch die Temperaturkoeffizienten
dy/dT (s. Tabelle 2.4) unterstiitzt. So lange PMA im Blém Uberschuss ist, nimmt/dT
den Wert von reinem PMA an. Ist hingegen PEO immBlen Uberschuss, so steigt der Koef-
fizient steil an, bis ddT von reinem PEO erreicht ist. Zuséatzlich wird eimivhum beobach-
tet, d.h. es existieren bestimmte Blendzusammeamsgeén bei denen die Oberflachenspan-
nung niedriger ist als jene der Reinkomponentemwefadie Literaturrecherche ergab, wurde
ein Minimum der zusammensetzungsabhangigen Obkeftéapannung in mischbaren Poly-

merblends bisher noch nicht berichtet.
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Abbildung 2.7: Oberflachenspannupgler PEO/PMA Blends bei 120 °C als Funktion derafus
mensetzung: Experimentelle Dataw) ind nach Gleichung (2.23) berechnete Werte (digzbgene

Linie). Das offene DreieckX) markiert das berechnete Minimum (s. Text).

Tabelle 2.4: Oberflachenspannunbei T = 120 °C, Standardabweichuaigind Temperaturkoeffizient
dy/dT fur PEO/PMA Blends mit verschieden PEO-Massenteiieh.

W, 0 0,1 0,25 0,35 0,5 0,75 0,9 1,0

y@/mN m*t 30,6 29,6 29,3 29,5 30,5 32,2 33,3 35,7
o /mN m? +08 +03 06 +06 05 04 05 0,6
dy/dT? /mN m*K™ 0,068 = 0,067 = 0,069 0,085 0,098 0,098

3 Mittelwert aus mindestens fiinf unabhéngigen Megsarf’ nicht bestimmt® Giiltig im Temperaturbereich
von 60 bis 160 °C.
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Sanche? konnte zeigen, dass fiir eine Vielzahl unpolaret polarer organischer Fliissig-

keiten OberflachenspannupgKompressibilitatc und Dichtep eine temperaturunabhangige
Invariante bilden

K

12
L 2.9
V(/J A (2.9)

mit Ay = (2,78 + 0,13) x 10 (I nf kg™})¥2. Obwohl Gleichung (2.9) fiir niedermolekulare
Substanzen hergeleitet wurde, gilt sie auch inrgd#herung fir statistische Copolymere aus
Ethylen und Vinylalkohdf® bzw. Styrol und Acrylnitrit®* Die fir PEO/PMA Blends be-
rechneten Werte der Grof@/p)"'? sind in Abbildung 2.8 als Funktion der Zusammenseg
aufgetragen. In guter Naherung ble}l();t/p)l’2 konstant solange PMA im Blend im Uber-
schuss vorliegt, allerdings ergibt sigg ~ 2,2 x 10% (J nf kg™")"% Mit steigendem PEO-
Gehalt isty(x/p)"? nicht langer konstant, sondern andert sich mitZzlesrammensetzung und
erreicht schliel3lich den von Sanchez gefundenert iliied.
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Abbildung 2.8: GréRe(x/p)*? als Funktion des PEO Massenbruchs in PEO/PMA BleAtle Daten

beziehen sich auf 120 °C. Die gepunkteten Linidmegeden von Sanch&zgefundenen Intervall fiir
Ay wieder.

Gemall dem von van der Waals eingefiihrtem Theorerkaleespondierenden Zustande
sollte es moglich sein, eine allgemeine Zustandsglag zu formulieren, die lediglich redu-
Zierte Zustandsvariablen und keine stoffabhangi§enstanten mehr enthielte, mithin also
fur alle Stoffe galte. Jede andere physikalischéf¥y die sich aus der entsprechenden Zu-

standssumme ableiten lasst, ldsst sich demnacls@bemeduzierten Variablen ausdriicken.
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Buff and Lovett® beobachteten, dass die reduzierte Oberflachenspgfimiedermolekula-
rer Stoffe tatsachlich einer allgemeinen BeziehdeigForm

~_ Yy y
V== 15 2.10
y pga(ke-rk)l/3 ( )

folgt, wobeiy™ die reduzierende Oberflachenspannymaind Ty der kritische Druck bzw. die
kritische Temperatur, urkk die Boltzmann-Konstante sind. Die Gleichung (2 @)yde von
Ro€"% auf Polymere erweitert. Da fiir Polymere keineischen GroRen existieren, wipd

Uber die charakteristischen Parameter definiert:

j=2 = 4
* « 213 «\1/3
yoop lokT)
wobei die gesternten Grol3en die reduzierenden ZadsgadRen undc3die Anzahl der exter-

nen Freiheitsgrade sind. Mit Hilfe der FOV-Theathgielten Patterson und Rast3gi
*23 * ]/3 ~]/3
ook N (1), (¥ -05
7= e DL Kl UL ey (2.12)

wobeiV das reduzierte Volumen ist. Die Konstanmiéezieht sich auf den mittleren Verlust
an Nachbarmolektlen an der Oberflache im Vergleiam "Bulk". In Gl. (2.12) ism = 0,29
undc = 1. Basierend auf etwas anderen Annahmen Ubdralas/olumen in der Grenzflache

(2.11)

fanden Dee und Sau@teine analoge Beziehung, die im Wesentlichen nuAigument des

Logarithmus differiert:

«2/3 «\Y3 713
y= Vy* :M[m—[l—\;bsjm( ad ]j| (2.13)

V3 \VAE |

wobei hierc = 0,11 undm = 0,52 sind ¢ = 0,11 resultiert aus der Annahme, dass die Grol3e
eines Segmentes gleich der Grol3e eines Monomgraliildung 2.9 zeigt die experimentel-
len Werte der Oberflachenspannung im Vergleichemu mhch Gleichungen (2.12) und (2.13)
berechneten Werten. Ausgenommen der Oberflachemgpgnvon PEO Uberschatzt Glei-
chung (2.12) die experimentell gefundene Oberflashannung drastisch. Gleichung (2.13)
liefert generell niedrigere Werte fiur Fir PEO-reiche Blends stimmen diese zwar besger m
den experimentellen Werten Uberein (Fehler ca. T3 xlle Gbrigen Proben versagt die The-
orie aber ebenso. Beide Theorien wurden von Deresejet al’® an Polystyrol, Polypropy-

len und Polyethylen getestet, mit dem Ergebniss digs Temperatur- und Molmassenabhéan-
gigkeit vony zwar qualitativ korrekt reproduziert, mit den gegeen Werten der Parameter

und m allerdings keine quantitative Ubereinstimmung Bemawerden konnte. Die Ursache
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dafir scheint in einer unzureichenden Formulierdag entropischen Beitrags zur Oberfla-
chenspannung, d.h. dem zweiten Term in eckigen Klam in Gleichungen (2.12) bzw.
(2.13), zu liegert® Warum die Theorie ausgerechnet fiir PMA eine depafte Abweichung
vom experimentellen Wert liefert, bleibt unklar. Wscheinlich ist aber auch die Uberein-
stimmung bei PEO eher zufélliger Natur. Damit I&ssh letztlich nur der Schluss ziehen,
dass diese Zustandsgleichungstheorie nicht geeigm&berflachenspannungen zu beschrei-
ben. Weiterhin fallt in Abbildung 2.9 auf, dassdeiTheorien nicht die korrekte Abhéngig-
keit von der Blendzusammensetzung fiwiedergeben. Das liegt daran, dass die Oberfla-
chenspannung mal3geblich durch die Zusammensetowig den Dichteverlauf in der Luft-
Schmelze-Grenzflache bestimmt wird. Dies aber kdumth eine Zustandsgleichung, die ja
der Beschreibung der Eigenschaften des Bulk diealt erfasst werden. Dazu bedarf es der
Kombination einer Zustandsgleichung mit andereejgresteren Modellen, so z.B. der Dich-

tegradiententheorie von Cahn und Hilliafd.
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y ImNm”

m  Experiment
A Patterson-Rastogi
A Dee-Sauer

254 T T T T T
0,0 0,2 0,4 0,6 0,8 1,0

Massenbruch PEO

Abbildung 2.9: Oberflachenspannupgler PEO/PMA Blends bei 120 °C als Funktion derafus
mensetzung: Experimentelle Datem) (und auspVT-Daten berechnete Oberflachenspannung nach
Patterson—Rastogf (A) und Dee—Sau&P (A). Die durchgezogene Linie ist nach Gleichung (2.23
berechnet worden.

Wie aus der eingangs diskutierten Literatur hergbtgsind fur die Existenz von Extrem-
werten in der zusammensetzungsabhangigen Obenfi§ghenung wahrscheinlich im We-
sentlichen spezifische Wechselwirkungen zwischen Kiemponenten der Mischung verant-
wortlich. Da die Ausbildung von Wasserstoffbriickiexlungen im Inneren einer Flussigkeit
effektiver als an deren Oberflache erfolgen k&i® ' erscheint es plausibel eine schwache
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Selbstassoziation des PEO in der Schmelze durclsét&sffbriickenbindung anzunehmen.

Das entsprechende Besetzungsgleichgewicht kannwdariolgt formuliert werden
S +S =8 +As (2.14)

wobei sichs auf die Segmente der Komponeiten Bulk und s° auf die Segmente der

Komponenté in der Oberflache bezieht. Die Selbstassoziates\REO wird durch den "Sto-
chiometriekoeffizienten’Z eingefihrt, der kleiner aber nahe 1 sein soll. b&ift, es stehen
fur eine Adsorption an der Oberflache weniger PEQfBente zur Verfiigung, als tatsachlich
in der Mischung vorhanden sind. Fir die Adsorpti@sshwindigkeitvag und die Desorpti-

onsgeschwindigkeiyesergibt sich
Vad = kad[sl][szs] Vdes = kdes[sf][sz]/‘ (215)

wobeikayq bzw. kyes die entsprechenden Geschwindigkeitskonstanten Biadm vorliegenden
Blend Molenbruchx, und Massenbructy; ungefahr gleich sind, soll im Folgenden der Mas-
senbruch als Konzentrationsvariable verwendet werbhe Gleichgewicht giltvag = Vges Und

die Gleichgewichtskonstankeergibt sich zu
kad - WlsW; - Wls/Wl

k= (2.16)
kdes WlWS W;/W;
Umstellung von Gleichung (2.16) nae® ergibt Gl. (2.17)
kw,
W=
i kw, + W (2.17)

die formal gesehen Ahnlichkeiten mit der LangmuisArptionsisotherme aufweist. Fiir eine
bevorzugte Adsorption des PMA an der OberflacheStdmmelze, d.hk > 1, und mitl < 1
folgt aus Gleichung (2.16) unmittelbar, dass

W W

<1 (2.18)
2 Wl

solange Komponente 1 im gesamten System im Ubessaharliegt. Aus Ungleichung (2.18)
ergibt sich, dass die Oberflache im Vergleich zimmelen an beiden Komponenten verarmt
ist, allerdings stéarker an Komponente 2 als an Kamepte 1.

Wie Belton und Evart$! zeigten, ist die Oberflachenspannung einer idellischung im
Gleichgewicht nur abhangig vom Verhaltnis der Oldetfen- und Bulkkonzentration
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S
+kB_T|ni

y=n
a X

(2.19)

wobeiy; die Oberflachenspannung der reinen Komponentedlulie Flache ist, die ein Mo-
lekil/Segment an der Oberflache einnehmen kanmrbeliést zu erwdhnen, dass die Annah-
me zu Grunde liegt, dass beide Komponenten dielggdrlache einnehmen, alae a; = a,.
Wie Tabelle 2.3 zu entnehmen ist, sind die SegmentePMA und PEO annahernd gleich

grof3, weshalb diese Annahme in erster Naherundamuforliegende Blendsystem tbertragen

werden kann. Weiterhin ist in einer idealen Misapaiie MischungsenthalplH " =0. Wie

in Kapitel 2.3.3 festgestellt wurde, handelt eh dei dem PEO/PMA Blend um ein anna-
hernd athermisches System, weshalb auch diese Amnals erfillt betrachtet werden kann.
Ersetzen der Molenbriichedurch Massenbriich& in Gleichung (2.19) und Einfihrung der
Definition y* = kgT/a zum Zwecke der Vereinfachung ergibt dann

oW
y=y,+y In—=+ (2.20)

Wy

Durch Einsetzen von Gleichung (2.17) in (2.20) &nmén zunachst

y=y+y'In __kw (2.21)
' w (K, + W) '

und nach Auflésung des logarithmischen Terms
y=yl+y+(lnk+lnwl—lnwl—ln(kwl+W§)) (2.22)

Anschlie3ende Vereinfachung von Gleichung (2.28)eischliel3lich

y=yi+y'In Kk (2.23)
' kw, +w; '

Diese Funktion hat ein Minimum bei

w" = (EJH (2.24)

Anpassung der Gleichung (2.23) an die experimantdlaten ergibt
k=103 A=0955 y*=1692 mNm™ (2.25)
und damit ein Minimum bei

W™ =019 und y™ =291 mNm™ (2.26)
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Die Regressionskurve mit den Parametern aus Glegcli2.25) ist in Abbildung 2.7 darge-
stellt, zusammen mit dem zugehdrigen Minimum (aéeDreieck). Die Ergebnisse stimmen
gut mit den experimentellen Daten tiberein. Der Werty" entspricht beil = 120 °C einer

Flache pro Segment van= 3,2 &.

2.3.5 Zusammenfassung

In diesem Kapitel wurden dgVT-Eigenschaften von mischbaren PEO/PMA Blends lber
den gesamten Zusammensetzungsbereich gemessem iahmen der Zustandsgleichungs-
theorie von Flory—Orwoll-Vrij (FOV) diskutiert. Adl thermodynamischen Grol3en variierten
nichtlinear mit der Zusammensetzung. Aus der Zusansetzungsabhangigkeit des charakte-
ristischen Druckep wurde sowohl der Wechselwirkungsenergieparaméterls auch der
Flory—Huggins Parameter ermittelt. Beide Parameter waren negativ und danitstarkes
Indiz fur eine vollstandige Mischbarkeit von PEOdUAMA in der Schmelze. Mit der FOV
Theorie konnten die experimentellen Isobaren miegGenauigkeit beschrieben werden. Mit
steigenden Driicken traten allerdings zunehmend Adhwagen zwischen experimentellen
und berechneten Isobaren auf. Es konnte weiterbieigt werden, dass das freie Volumen
mit zunehmendem Gehalt an PEO in den Blends zunimwaibei diese Zunahme ebenfalls
nichtlinear erfolgte.

Die Oberflachenspannung der Blends in der Schnedigge negative Abweichungen von
additivem Verhalten, was durch eine Anreicherungktamponente mit der geringeren Ober-
flachenenergie — in diesem Falle PMA — an der Qdehne verursacht wird. Die Anreicherung
des PMA wurde indirekt durch das Verhalten des Teraiprkoeffizienten der Oberflachen-
spannung bestatigt, da er bei hohen PMA-Gehaltastkat blieb und dem des reinen PMA
entsprach. Zusatzlich wurde ein Minimum in der GEehenspannung bei einem PEO Mas-
senbruch von ungefahr 0,19 beobachtet. Bei niedrRfeO Gehalten ist die Oberflache der
Schmelze an PEO verarmt, was durch wasserstofferiibkdingte Selbstassoziation verur-
sacht wird. Eine korrekte Beschreibung des Verhaltger Oberflachenspannung mit Hilfe

der Zustandsgleichungstheorie von Flory, Orwoll Mniglwar leider nicht mdglich.
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in Blends und Blockcopolymeren mit Poly(methylacryat)

3.1 Einleitung

Poly(ethylenoxid) (PEO) ist in der Schmelze mischbd einer Reihe verschiedener Poly-
meré*? darunter auch Poly(methylacryld)'** Daher kann angenommen werden, dass die
entsprechenden Blockcopolymere PB®MA ebenfalls eine ungeordnete (d.h. homogene)
Schmelze aufweisen. Solche Blockcopolymere konmenziotage mit Hilfe der ATRP unter
Verwendung eines Makroinitiators bequem synthetisreerden. Damit sind Blends und
Blockcopolymere zuganglich, die ein identisches RB® auf ein kleines Initiatorfragment)
enthalten. Dies wiederum eréffnet die MoglichkasKristallisations- und Schmelzverhalten
des PEO in PEO/PMA Blends und PBERMA Blockcopolymeren direkt zu vergleichen.

Das chemische Potential einer Wiederholeinheit knstallisierbaren Polymers in der
Schmelze wird reduziert, wenn eine mischbare Koreptahinzugeftigt wird. Dies resultiert
in einer Schmelzpunkterniedrigung des kristallisigen Polymers** Die Schmelzpunkter-
niedrigung in mischbaren Blends wurde daher viélfantersucht und diente vor allem der
Bestimmung des Flory-Huggins Wechselwirkungsparamet gemafd der von Nishi und
Wang™® etablierten Methode. In der Vergangenheit untdrsiczahlreiche Autoren die Kris-
tallisation von Blockcopolymeren, bestehend ausreimder mehreren kristallisierbaren BI6-
cken, aus der phasenseparierten Schmelze. Es w@&cemelztemperaturen berichtet, die
teils deutlich unter denen der entsprechenden Holpore vergleichbarer Molmasse la-
gent®??Die Schmelzpunkterniedrigung resultiert in die§étien allerdings aus der unter
geometrischem Zwang stattfindenden Kristallisati&ime Schmelzpunkterniedrigung wurde
jedoch auch bei Blockcopolymeren beobachtet, wedtlseeiner ungeordneten Schmelze kris-
tallisiertert?**** Das warf die Frage auf, ob Unterschiede im Kiis@tions- und vor allem
im Schmelzverhalten zwischen mischbaren binarend®aind den entsprechenden Blockco-
polymeren existieren. Soweit die Literaturrecherehgab, liegt bisher keine Studie vor, in
welcher das Kristallisations- und SchmelzverhalierBlends und Blockcopolymeren, die
beide ein identisches kristallisierbares Polymeraler Molmasse enthalten, systematisch als
Funktion der Zusammensetzung untersucht wurdeiebedh Kapitel wird daher das Kristalli-
sations- und Schmelzverhalten eines PEO mit zalitdéarar MolmasseM,, = 5000 g mol* in

Blends mit PMA sowie in PE®-PMA Blockcopolymeren untersucht und verglichen. Im
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Falle der Blockcopolymere wird die Zusammensetziiogr die PMA-Blocklange gesteuert.
An bei verschiedenen Kristallisationstemperatufgmsotherm kristallisierten Proben werden
DSC-Messungen und temperaturabhéngige Réntgenkiéristreuung (TR-SAXS) durch-
gefuhrt. Aus den SAXS-Messungen wird die LamellekellL. und die Dicke der amorphen
SchichtL, bestimmt. Fur die Extrapolation von Gleichgewisktamelztemperaturen werden
die Methode nach Hoffman-WeéfSund der "Gibbs—Thomson"-Ansatz angewendet. Die
Ergebnisse beider Methoden werden anschlie3endicleg. Die extrapolierten Gleichge-
wichtsschmelztemperaturen dienen der BestimmungSdamelzpunkterniedrigung, welche
mit Hilfe thermodynamischer Ansatze diskutiert wiklis den gewonnenen Daten wird ein
genaues Bild Uber den Kristallisations- und Sche@igang in beiden Systemen entwickelt.

3.2 Theoretischer Hintergrund

Wegen seiner niedrigen Kristallisations- bzw. Sclateenperatur, seiner geringen Poly-
dispersitat und seiner hohen Kristallinitdt wurdedermolekulares PEO in der Vergangenheit
ausfuhrlich untersucht, um ein besseres VerstamtniKristallisation in Polymeren zu erhal-
ten. Es ist bekannt, dass PEO bei normalen Untarkgn tiberwiegend in Form gestreckter
Ketten kristallisiert, wenn die Molmasse ausreicheiedrig ist {1, < 3000 g mof).»***3*Bei
hoéheren Molmassen treten hingegen Kettenfaltungéndaren Anzahh (n ist ganzzahlig)
mit der Molmasse und der Kristallisationstemperataliert:***3" Weiterhin ist es moglich,
dass Lamellen mit unterschiedlichen Faltungsgradesin und derselben Probe vorliegen,
insbesondere bei héheren Molmas&&r:*° Obwohl es aus thermodynamischer Sicht vorteil-
hafter erscheint gestreckte Ketten zu bilden, komsnaus kinetischen Griinden wéahrend der
Kristallisation zur Kettenfaltung. Die kettengeédtin Kristallite verdicken wahrend des Auf-
heizprozesses oder wahrend isothermer BehandlunBebgerature > T, schrittweise zu
thermodynamisch glinstigeren Zustanden, d.h. zugeerktaltungen oder sogar gestreckten
Ketten. Dieser Verdickungsprozess ist durch ein@dkexperimenteller Methoden eingehend
untersucht worden, so z.B. mit Hilfe von Lichtmikkopie!*® DSC-Messungelf* sowie
temperaturabhéngigen SAX8undin sitt-:AFM-Messungert?*14°

PEO kristallisiert in einer 3*7/2 Helix mit eineraBghéhe von ca. 1,95 riMDie theoreti-
sche Dicke einen-fach gefalteten Lamelle kann daher nach Gl. (8dgeschatzt werden
_ 1 195nm

n+1 7 °

(3.1)

c,n
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wobei N, der Polymerisationsgrad des PEO ist. Im Folgenderden die Indices 1 bzw. 2
generell fur das nicht-kristallisierbare bzw. flasdkristallisierbare Polymer verwendet. Man
beachte jedoch, dass Gleichung (3.1) eine Idealisiedarstellt, da in ihr der Umstand, dass
fur eine Kettenfaltung mehrere Wiederholeinheitetwendig sind und diese dadurch nicht
zu L. beitragen kdnnen, keine Beachtung findet. Dieséldf wird natirlich umso groR3er, je
gréRern wird. Ebenso gilt Gleichung (3.1) nur fur unverteiLamellen. Eine Kettenneigung
(engl.chain tilting) mit einem Neigungswinkel wirde zu einer kleineren Lamellendicke und
damit zu Werten von fihren, die von ganzzahligen Vielfachen abweichen.

Eine Lamellenverdickung wahrend der Erwarmung inmperaturbereich zwischen der
Glasubergangstemperafly und der Schmelztemperaflis wurde auch an anderen Homopo-
lymeren beobachtet, so z.B. in Polyethyl&haliphatischen Polyamidéfl’ Poly(pivalo-
lacton)}*® Poly((R)-3-hydroxybutyrat)*® oder Polylactid>® Wie eingangs erwahnt, sind Ket-
tenfaltungen in Homopolymeren kinetisch bedingt wanit metastabil. Wahrend des Er-
warmens wird die Anzahl der Kettenfaltungen schetse tber Lamellenverdickung redu-
ziert. FUhrt man diesen Gedanken weiter, so musdsenbei unendlich kleiner Heizrate letzt-
endlich Kristallite mit gestreckten Ketten entstehielir Blockcopolymere, bei denen ein kris-
tallisierbarer Block kovalent an einen nicht-kribsgerbaren Block gebunden ist und beide
Blocke in der Schmelze mischbar sind, ergibt sichamderes Bild. Aus thermodynamischer
Sicht favorisiert auch hier der kristallisierbar&k gestreckte Ketten um seine freie Energie
zu minimieren, wahrend der nicht-kristallisierb@keck nach einem Maximum an Konfor-
mationsentropie strebt, d.h. nach &mdom CoiKonformation. Da beide Blécke miteinan-
der verbunden sind und somit beide Blocke an debidungsstelle dieselbe Flache einneh-
men mussen, wirden gestreckte kristalline Kettemdiht-kristallisierbaren Ketten ebenfalls
in einen gestreckten Zustand zwingen, um eine Paidmalie zu vermeiden. Dies ginge mit
einem grolRen Entropieverlust des nicht-kristaltlsa@en Blockes einher. Im Gegenzug wirde
die Random CoilKonformation der nicht-kristallisierbaren Kettemen hohen Faltungsgrad
der kristallinen Ketten bedingen, was wiederum é&nghung der freien Energie des Kristal-
lits durch den positiven Beitrag der Kettenfaltumdeervorriefe. Diese unglinstige Situation
wird dadurch vermieden, dass die kristallisierbdfetten zu einem gewissen Grad falten (die
so genannte "Gleichgewichtsfaltung”) und damit n@henzflache zwischen beiden Blocken
zur Verfugung steht. Dass heil3t, die Kristallisat@aus der homogenen Schmelze solcher
Blockcopolymere wird durch eine Balance der beidatgegengesetzten Tendenzen gesteu-
ert. Dies resultiert in einer Gleichgewichtsmormigi, in der die nicht-kristallisierbaren Ket-

ten teilweise gestreckt und die kristallisierbakatitenn-fach gefaltet sind. Fir den Fall der
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Kristallisation von Blockcopolymeren aus einer he¢eenen Schmelze wurde von DiMarzio
et al™* unter Zuhilfenahme der gauRschen Kettenstatistie @heorie entwickelt, die die
Vorhersage dieser Gleichgewichtsmorphologie erlaDi# theoretischen Betrachtungen lie-
fern, dass die Lamellendicke und die Dicke der amorphen Schicht zwischen zvaenéllen

L, mit der L&nge der beiden Blocke skaliert

L, ON,N;¥? (3.2)

L, ONZ° (3.3)

wobeiN; undN, die Polymerisationsgrade des nicht-kristallisieeibaund des kristallisierba-
ren Blockes sind. Unter Verwendung der Molekulahfi@herung entwickelten Whitmore und
Nooland®? eine &hnliche Theorie. Die berechneten Skaliempesgtze sind analog, differie-
ren allerdings leicht im jeweiligen Exponenten: £5/in Gleichung (3.2) und 7/12 in Glei-
chung (3.3). Beide Theorien sagen vorher, dass-dikungsgrach proportional zur Ketten-
lange des nicht-kristallisierbaren Blockes ist. Biitersuchungen an Poly(ethylenoxis)-
Poly(tert-butylmethacrylat) Blockcopolymeren, kristallisieatis der heterogenen Schmelze,
wurde eine moderate Ubereinstimmung der experirient&/erte mit den Skalierungsgeset-
zen gefunden'’ Lee and Regist&?’ hingegen untersuchten die Kristallisation von Rbe
polymeren aus hydriertem Poly(norbornen) und hythme Poly(5-ethyliden-2-norbornen)
aus einer homogenen Schmelze. Die Ergebnisse stimgoit mit der DiMarzio Theorie tber-
ein. Dies zeigt, dass beide Theorien sowohl fir Klistallisation aus der heterogenen als
auch aus der homogenen Schmelze anwendbar sind.

Da die Kristallisation von Polymeren normalerwemseht im thermodynamischen Gleich-
gewicht stattfindet, sondern bei mehr oder wengjarker Unterkiihlung der Schmelze, sind
Gleichgewichtsschmelztemperaturen experimentehtrzeiganglich. Diese kénnen nur Gber
Extrapolationsmethoden erhalten werden. In zaliexicArtikeln wurde berichtet, dass die
experimentell bestimmte Schmelztemperdtyrvon Polymeren eine Funktion der jeweiligen
Kristallisationstemperatuf, ist. Basierend auf der Sekundarnukleationstheamigvickelten

Hoffman und WeeKs° die Beziehung
T, =BT +[-A)T, (3.4)
wobei den Faktor bezeichnet, um den die Bgischmelzende Lamelle dicker ist als die bei

T isotherm kristallisierte Lamelle. Wephkonstant, d.h. unabhangig vdgist, ist Gleichung

(3.4) linear und Extrapolation einer Auftragung vdp Uber T, zur Gleichgewichtslinie

Tm =T, liefertT?. Bedingt durch ihre experimentelle Einfachheitdatiese Methode in der
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Vergangenheit breite Verwendung. Allerdings wurdech nichtlineare Zusammenhéange be-
obachtet, die eine zweifelsfreie Extrapolation leveeren oder gar verhindetr® *>°>Es wur-
den auch Versuche unternommen die Theorie anzupaalerdings auf Kosten ihrer Ein-
fachheit'>>*In jiingerer Vergangenheit wurde von Strobl undalkieitern auf der Grundla-
ge experimenteller Befunde sogar die allgemeinetigkéit dieser Methode angezwei-
felt.l57_162

Ein weiterer, experimentell vielfach nachgewiesefissammenhang ist, dass die Schmelz-

temperatur eine Funktion der Lamellendicke ist, d.h

_—o[,_B
T, —Tm(l Lj (3.5)

mit B=2y,v./AH? , wobeiy die freie Grenzflachenenergie zwischen Kristati @thmel-

ze, V. das molare Volumen einer kristallisierbaren Wiadéginheit und\H° die molare
Schmelzenthalpie eines 100 % kristallinen Polynsard. Gleichung (3.5) beschreibt also die

Erniedrigung vorT? bedingt durch den positiven Beitrag der OberflacimeKristallen endli-

cher GroRe. Nattrlich wirrde aug¥H? durch die Anwesenheit von Kettenenden/-faltungen

reduziert werden®® aber dieser Beitrag ist relativ gering und wirheravernachlassigt. Bei
genauer Betrachtung von Gl. (3.5) offenbart sidssdsie eine weitere Mdglichkeit zur Be-
stimmung der Gleichgewichtsschmelztemperatur liefeémlich durch Extrapolation einer
Auftragung vonT,, (z.B. gemessen mittels DSC) uber dem Kehrwertzdgehdrigen Lamel-
lendickeL (z.B. bestimmt durch SAXS) gegen Null, d.h. gegere unendliche Lamellendi-
cke. Allerdings ist der experimentelle Aufwand watieh héher als bei der Hoffman—Weeks

Methode. Hinzu kommt, dass die extrapolierten Weate T stark von experimentellen Be-

dingungen beeinflusst werden kénnen, z.B. von daetdte und der Lamellendickenvertei-
lung®* Gleichung (3.5) wird in der Polymerliteratur Gbégend als "Gibbs—Thomson"
Gleichung bezeichnet.Es sind ebenso zahlreiche Modifikationen der Giitlwmson Glei-

chung publiziert worden, welche sich aber nichbkgaen konnterf®®~*"*

” Wann der Begriff Gibbs—Thomson Gleichung in delyRerliteratur zum ersten Mal auftauchte, l&ssh sic
nicht mehr rekonstruieren. Es treten zudem in dérein Literatur auch andere Variationen auf, so TH®m-
son—-Gibbs Gleichung oder Thomson-Gleichung. Wed#r Gibbs noch W. Thomson oder J.J. Thomson ha-
ben sich mit der Schmelzpunkterniedrigung durchKtistallgréRe beschaftig. Lediglich einige Gleicigen
erscheinen analog, so z.B. die bekannte RelatisnDdenpfdruckes eines Tropfens zu seiner Gréf3e von W
Thomson. Der erste, der eine zu Gl. (3.5) analogécung publizierte, scheint im Jahre 1920 G. Tamm
in einer Arbeit iber die "Zerteilungssarbeit" vorigtallen gewesen zu seif¥.
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Im Gleichgewicht zwischen einem Kristall und sei@@hmelze muiussen die chemischen
Potentiale beider Phasen gleich sein, dih= 1" . Diese Gleichheit ist bel? gewahrleistet.

Wird nun eine mischbare Substanz zugegeben, saskicdemische Potential der Schmelze,
wahrend das des Kristalls davon unbeeinflusst hletrausgesetzt es findet kein Einschluss

der Molekule im Kristall statt. Dadurch wird dieggthheitsbedingung schon bei einer niedri-

geren Temperattﬁﬁvb, der Gleichgewichtsschmelztemperatur des Polymeder Mischung,

erfullt. Fur den speziellen Fall der Mischung eiidymers mit einer niedermolekularen
Substanz wurde das ausfiihrlich von Flory behartfeius der Generalisierung auf binére
Polymermischungen ergibt sich fiir die resultiereBdemelzpunkterniedrigunty

1 1 __ RV
Top To AH? v,

(A+ xar) (3.6)

wobei @, der Volumenbruch der nicht-kristallisierbaren Kanpnte; das molare Volumen
von Komponente undy der Flory—Huggins Wechselwirkungsparameter ise Grof3eA ist
definiert alsA=(Ing )/ N, +¢1(N2‘1 - Nl‘l), wird aber Ublicherweise vernachlassigt, wenn die

Polymerisationsgrade hoch sind. Gleichung (3.6)nkgdoch nicht auf Blockcopolymere

angewendet werden.

3.3 Experimenteller Tell

3.3.1 Materialien und Synthese

Die Homopolymere PEO und PMA sind die selben, diea bei den in Kapitel 2 disku-
tierten Untersuchungen verwendet wurden. REEMA Blockcopolymere mit variabler Lan-
ge des PMA-Blockes und konstanter PEO-Blocklangedem vonDr. Kyerematengnittels
ATRP unter Verwendung des PEO als Macroinitiatartisgtisiert. Der Macroinitiator (PEO-
Br) wurde zunéchst durch Veresterung der freienrblyggruppe des PEO mit 2-Brom-2-
methylpropionylbromid wie folgt hergestellt: 15 &® (3 mmol) wurden zusammen mit 0,9
ml (6 mmol) destilliertem Triethylamin in 100 mbokenem Dichlormethan geldst. Anschlie-
Rend wurde der Kolben in ein Eisbad getaucht ungsam 0,75 ml (6 mmol) des Saurebro-
mids zugetropft. Nach 24 h Ruhren bei Raumtemperatude das Losungsmittel in einem
Rotationsverdampfer entfernt und das RohproduKiHir geldst. Das ausgefallene Triethyl-
aminhydrobromid wurde abfiltriert, die Losung Ulmne mit Kieselgel geflllte Chromato-

graphiesaule geleitet und das PEO-Br anschliel3erkhliem Petrolether ausgefallt. Nach
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mehrmaligem Waschen mit Petrolether wurde das PE@uBzwei Tage im Vakuum ge-
trocknet. Die Synthese der Bockcopolymere erfodgtalog der Synthese des PMA (vgl. dazu
Kapitel 2.2.1) in Anisol bei 85 °C, mit der Ausnadass das PEO-Br anstatt des Methyl-2-
brompropionates als Initiator diente. Die Lange B&¥A-Blockes wurde durch das Konzent-
rationsverhaltnis von Macroinitiator zu Methyla@albesteuert. Nach Abschluss der Polyme-
risation wurde die Losung Uber eine mit Kieselgsiitjte Chromatographieséaule geleitet, um
den Kupferkomplex zu entfernen. Das Diblockcopolymerde in kaltem Diethylether aus-
gefallt, mit einem Gemisch aus Diethylether undtAng10 Vol.-% Aceton) mehrfach gewa-
schen, um eventuell vorhandenes PMA Homopolymesriternen, und anschlieRend im Va-
kuum fir 3 Tage getrocknet. Die ZusammensetzungDulelockcopolymere wurde mittels
'H-NMR Spektroskopie tiberpriift. Die entsprechendpek8en zeigten weiterhin, dass kein
unreagierter Makroinitiator mehr vorlag. Charaldgsche Daten der Blockcopolymere sind
in Tabelle 3.1 aufgefuhrt. Im Folgenden werden Bials PEO/PMA und Blockcopolymere
als PEOb-PMAy bezeichnet, wobei x fur den Volumenbruch an PMghst

PEO/PMA Blends mit PMA-Anteilen von 10 bis 50 Gé.wurden durch Losen entspre-
chender Mengen der Komponenten in Dichlormethagdstellt. Das Losungsmittel wurde
anschlie3end verdampft und die Blends fur 24 h80efC im Vakuum getrocknet. Sowohl
Blends als auch Blockcopolymere wurden bei versigmen Kristallisationstemperaturen
(Tc = 25-45 °C) isotherm kristallisiert. Zu diesem Zkewurden die Proben zunéchst auf
80 °C erhitzt und 15 min bei dieser Temperatur lehaum Reste des Losungsmittels auszu-
treiben und die Homogenisierung der Schmelze zurstggen. AnschlieRend wurden die
Proben auf die entsprechentieabgeschreckt und isotherm fur 24 h kristallisiBie Kristal-
lisation erfolgte auf Heizplatten mit einer Tempargenauigkeit von + 0,1 K.
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Tabelle 3.1: Zahlenmittlere Molmash&, und PolydispersitatsindeM,,/M,, der PEOb-PMA Block-

copolymere, sowie Polymerisationsgiftddund Volumenbrucly; des PMA-Blockes

Polymer M, ® MJ/M,? N o
g mol™*

PEObL-PMA; - 5690 1,03 6 0,077
PEObD-PMA 5 6210 1,05 12 0,143
PEObH-PMA;; ; 8190 1,08 35 0,327
PEObH-PMA; o 8970 1,08 44 0,379
PEObH-PMAs; 5 12410 1,15 84 0,538
PEObH-PMA73 6 22740 1,22 204 0,739

3 Berechnet autH-NMR-Spektren® Bestimmt mittels GPC mit THF/Dimethylacetamid (961.-% THF) als

Eluenten und PMMA Standards

3.3.2 Differential Scanning Calorimetry (DSC)

DSC-Messungen wurden unter kontinuierlichem Stafikstrom in einem Mettler Toledo

DSC 823e durchgefiihrt. Die Probenmenge betrug é@hgef0 mg. Isotherm kristallisierte

Proben wurden mit einer Heizrate von 0,5 K thinon der jeweiligenT, auf 80 °C erhitzt.

Vor der Auswertung der DSC-Kurven wurde eine Basishkorrektur durchgefiihrt. Das

Maximum der endothermen Schmelzkurve lieferte dilenglztemperatuf,, und Integration

die spezifische Schmelzenthalmﬁm. Die Schmelztemperaturen wurden anschlie3end als

Funktion der Kristallisationstemperatur aufgetrageie Gleichgewichtsschmelztemperaturen

T, bzw.T?>, wurden durch Extrapolation der Daten zur Gleichightslinie T, = Tc geman

der Methode von Hoffman und Weéksermittelt.
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3.3.3 Temperaturabhéngige Rontgenkleinwinkelstreuung (TRSAXS)

Um Kenntnisse Uber die Morphologie der isothernstitiisierten Proben zu erhalten und
maogliche Morphologie&dnderungen wahrend des Aufimezzeverfolgen, wurde an Blends und
Blockcopolymeren temperaturabhéngige Rontgenkleikelstreuung témperature-resolved
small angle X-ray scatteringflR—SAXS) durchgefuhrt. Als Rontgenstrahlung deeKupfer
K.-Strahlung f = 0,154 nm) aus einer Drehanode "Rotaflex RU-HB8&"Fa. Rigaku Inc.

Isotherm kristallisierte Proben wurden nach Abssslder Kristallisation schnellstméglich
in einen in der Kleinwinkelstreuapparatur angebi@chtemperierbaren Probenhalter (Lin-
kam HFSX 350) transferiert und wieder auf die ergspendel. erwarmt. Nach Evakuierung
der Apparatur wurde die Streuintensitat isothermTiemperaturbereich voili; bis Ty, in
Schritten von 1 K gemessen. In Abhéangigkeit vom R@éhalt der Proben betrug die Mess-
zeit fur ein auswertbares Streubild zwischen 120 800 s. Nach Abschluss einer Messung
wurde die Temperatur der Probe mit einer Heizrate ¥ K min® um 1 K erhéht und eine
neue Messung gestartet. Der Zyklus wurde so larigderholt, bis die Probe komplett ge-
schmolzen war, was durch die Abwesenheit jeglidReflexe in den Streukurven bestatigt
wurde. Bedingt durch das schrittweise ErwédrmenRieben im (variablen) Intervalll{, T
und die schwankende Messzeit, betrug die durchabtime Heizrate demnach zwischen 0,1
und 0.4 K min*. Die Streukurven wurden anschlieBend um den zgeomessenen Hinter-
grund korrigiert. Mittels Cosinus-Fourier-Transfation wurde dann aus den Streukurven
die Korrelationsfunktiork(z) berechnet. Aus ihr wurde gemaf der Standardpoozemivohl
die Langperiodel der Lamellenstapel als auch die Kristallitdidkebestimmt>® Der Fehler
bei der Bestimmung voh. betrug dabei ungefahr +6A. wurde sowohl direkt nach Ab-
schluss der isothermen Kristallisation als auch darsletzten auswertbaren Streukurve kurz
vor dem Schmelzen der Probe bestimmt. Der letztet W L. wurde mit der aus DSC-
Messungen erhaltenen Schmelztemperatur korreldéese Prozedur unterscheidet sich von
der von Strobl angewendeten, bei welcligrund L. simultan in der SAXS-Apparatur be-
stimmt werdert>’*®2Es kann jedoch davon ausgegangen werden, dassaderch verur-
sachte Fehler nicht grof3er als der Messfehled#shei Temperaturen nafig die Kristallisa-
tion extrem langsam verlauft und dadurch wahrendMiesszeit keine signifikanten Ande-

rungen der Lamellendicke zu erwarten sind.
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3.4 Ergebnisse und Diskussion

3.4.1 DSC-Messungen

Die DSC-Kurven von PEO/PMA Blends, gemessen mieretieizrate von 0,5 K min,
zeigen nur einen einzigen Schmelzpeak, welchestigendem PMA-Gehalt zu niedrigeren
Temperaturen verschoben wird (Abbildung 3.1a). Beifwendung einer groReren Heizrate
von 5 K min* wird hingegen ein bimodaler Schmelzpeak beobachietUrsache hierfiir ist
das Vorliegen von Kristalliten mit unterschiedlichBaltungsgraden. Durch ein zu schnelles
Aufheizen wird ein komplettes Entfalten der PEOiKertvon einem mehrfach gefalteten An-
fangszustand hin zu einem thermodynamisch stahileveniger gefalteten Endzustand teil-
weise verhindert. (Der Entfaltungsvorgang wird imgg der SAXS-Messungen in Kapitel
3.4.2 detaillierter diskutiert.) Dies hat zur Fglgass mehrere Schmelzpeaks auftreten. Durch
langsames Aufheizen mit 0,5 K minkann dieser Effekt, wie Abbildung 3.1 zeigt, jedoc
wirksam reduziert werden. Die verbleibenden kleiBehultern an den Schmelzkurven zeigen
an, dass der Grol3teil der Kristallite in der wenigefalteten Form vorliegt. Die DSC-Kurven
der Blockcopolymere zeigen ebenfalls einen einzi§enmelzpeak, der aber mit zunehmen-
dem PMA-Gehalt deutlich starker zu niedrigeren Terafuren verschoben wird, als das bei
den Blends der Fall ist (siehe Abbildung 3.1b). diese Tendenz zu verdeutlichen enthéalt
Abbildung 3.1b auch die DSC-Kurve des Blockcopolysnmit dem langsten PMA-Block,
PEObH-PMA7;3 ¢ Da diese Probe bei 40 °C nicht kristallisiert deer konnte, wurde sie bei
25 °C fur 30 Tage isotherm kristallisiert.

Die gemessenen Schmelztemperatufgrund die spezifischen Schmelzenthalpi@ﬁm
der Blends und Blockcopolymere sind in Tabelle 8u@gefiihrt. Die "Bruttokristallinitat"

)ZDSC, d.h. die Kristallinitat bezogen auf die gesamtebi, wurde nach'(vDSC =AH~m/AI-~|r?1

berechnet, WobeﬁH~,?] =197Jg™" die spezifische Schmelzenthalpie eines zu 100 i%taki-
nen PEO ist’? Die Kristallinitat des im Blend/Blockcopolymer éaitenen PEOXpsc, ergibt
sich demnach aus dem Quotienten Q@@Cund dem entsprechenden Massenbrugldes

PEO, d.h.

X — XDSC
DSC —

__DH,
A WZAH~21

(3.7)

Die berechneten Werte fXpsc sind ebenfalls in Tabelle 3.2 aufgefuhrt.
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b)

endo
endo

310 320 330 340 310 320 330 340
T/K T/K

Abbildung 3.1: DSC-Kurven gemessen mit einer Hé&neon 0,5 K mift an a) PEO/PMA Blends
und b) PEGs-PMA Blockcopolymeren. Proben wurden isotherm féari2bei 40 °C kristallisiert, mit
Ausnahme von PE®-PMA;; o welches bei 25 °C fur 30 Tage isotherm kristadlisivurde. Die Zah-

len an den Schmelzkurven geben den PMA-Gehalt lniienprozent an.

Tabelle 3.2: Schmelztemperattli, spezifische Schmelzenthalpmﬁm, Bruttokristallinitat XDSC

und PEO-KristallinitaXpsc der Blends und Blockcopolyme?')e.

Blend Tm AH, Xpee Xosc Blockcopolymer T, AH, Xpse Xosc
K Jg* K Jg*
PEO 335,3 169 0,86 0,86 PHERPMA;, 332,2 134 0,68 0,75

PEO/PMA; 3333 156 0,79 0,88 PE®PMA;,; 3310 116 059 0,71
PEO/PMAgss 333,0 120 0,61 0,76 PEB®PMA;; 3264 81 0,41 0,66
PEO/PMAsg 331,99 112 0,57 0,81 PE®PMAs;;s 3245 73 0,37 0,65
PEO/PMAs; 3316 91 0,46 0,77 PEBDPMAsz;s 3215 45 0,23 0,56

PEO/PMA,; 3312 71 0,36 0,72 PEBPMA;.” 317,3 28 0,14 -

 Die Werte wurden durch DSC-Messungen mit einezidéé von 0,5 K mirt an isotherm kristallisierten Pro-
ben (24 h bei 40 °C) bestimnft. Wegen der niedrigen Kristallisationsgeschwindigkeirde diese Probe bei
25 °C fur 30 Tage isotherm kristallisiert.
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3.4.2 Temperaturabhangige Rontgenkleinwinkelstreuung (TRSAXS)

Abbildung 3.2a zeigt die Ergebnisse der TR-SAXS d&degen flr reines PEO. Nach Ab-
schluss der Kristallisation bei 40 °C wird zun&chst Peak beff = 0.39 nm', was einer
Langperioded von 16,1 nm entspricht, und die entsprechendentemvend dritten Ordnun-
gen beobachtet. Die hohe Kristallinitat der Prokss¢ = 0,86) erlaubt eine eindeutige Unter-
scheidung zwischen der Lamellendidkeund der amorphen DicKe,. FirL. wird ein Wert
von 14,7 nm aus der Korrelationsfunktion erhali@amit ergibt sich eine amorphe Dicke von
Lo = 1,4 nm. Die SAXS-KristallinitdtXsaxs = L¢/d, betragt ungeféhr 0,91, was gut mit dem
aus der DSC-Messung erhaltenen Wert UbereinstitNath Gleichung (3.1) ergibt sich fur
kristalline, einfach gefaltete PEO-Ketten mit ein®wolymerisationsgrad voN, = 114 eine
theoretische Lange vdn.; = 16 nm. Innerhalb des Fehlers der durch die Auswg einer
nicht-idealen KF entsteht (wie in den meisten Fabei semikristallinen Polymeren wurde
das Selbstkorrelations-Dreieck nicht perfekt bebbeff), kann also geschlossen werden,
dass wahrend der isothermen Kristallisation bei@@infach gefaltete PEO Kristallite wach-
sen. Wahrend des Aufheizens erscheint ein zweéak Beiq = 0,21 nm® (d = 28,6 nm) der
die Bildung gestreckter Ketten andeutet. Die Intéhsles Peaks wachst rasch und er ver-
schiebt sich leicht zg = 0,19 nm* kurz vor dem Schmelzen, was einer Langperiodeceon
33 nm entspricht. Die Auswertung der entsprechekderrgablL. = 29,8 nm. Da nach Glei-
chung (3.1) eine vollstandig gestreckte PEO-KetiteNn =114 eine Lange vob.o = 32 nm
hat, kann dieser Peak Kristalliten zugeordnet werndedenen die PEO-Ketten nahezu voll-
standig gestreckt sind. Die Kristallinitat &ndechswvahrend des Aufheizens nicht signifikant.
Die Ergebnisse der TR-SAXS Messungen lassen delusschu, dass wahrend des Aufhei-
zens die bei der isothermen Kristallisation gewanks Lamellen aus einfach gefalteten Ket-
ten zu Lamellen verdicken, in denen die Kettenrgekt sind. Das beobachtete Verhalten des
reinen PEO stimmt vollkommen mit den experimentellmten tberein, die von Tang et al.
fiir ein PEO gleicher Molmasse erhalten wurfébas Verhalten des PEO in den PEO/PMA
Blends ist komplett analog zu dem des reinen PEEs @ird in Abbildung 3.2b anhand der
TR-SAXS Ergebnisse flr einen Blend mit 25,8 Vol PMA (30 Gew.-%), welcher bei 40 °C
isotherm kristallisiert wurde, beispielhaft veramsalicht. Die Streukurven der Blends sind
im Anhang A-2 aufgefuhrt. Wie Tabelle 3.3 zu entmeh ist, nimmd leicht mit steigendem
PMA-Gehalt zu, wahrend. geringfligig abnimmt. Beide GroRen wurden aus demrédati-
onsfunktion der letzten auswertbaren Streukurve kor dem Schmelzen der Probe gewon-
nen. Die beobachtete Abhéngigkeit der Lamellendickeom PMA-Gehalt in den Blends
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l&sst sich durch zwei verschiedene Effekte erkléi&ihme man zunachst an, dass jede PEO-
Kette zu 100% kristallisiert, d.h. dass alle EOHgiten in den Kristall gepackt und nur die
Endgruppen ausgeschlossen werden, so kann diehdb& Lamellendické&. nur das Resul-

tat einer Neigung der Ketten in Bezug auf die Laemglormale sein (engthain tilting). Der
Quotient aud_; und maximaler Lamellendickk;, entsprache dann dem Cosinus des Nei-
gungswinkeld). Lie3e man hingegerhain tilting aulRer Acht, so entsprache der Quotient aus
L. und Lco genau der Anzahl der kristallisierten EO-Einheipgn PEO-Kette. Die verblei-
benden nicht kristallisierten EO-Einheiten wirdéchsn Form freier Kettenenden an der
amorphen Schicht beteiligen. Das heil3t, die Tatsadhsd . < L. ist, kann also entweder
durchchain tilting oder durch unvollstandige Kristallisation der @imen Ketten erklart wer-
den. Naturlich sind beide Situationen Idealisieemgnd es ist eher wahrscheinlich, dass das
beobachtete Verhalten vdn durch eine Kombination beider Effekte verursacimdwEin
direkter Nachweis zugunsten einer Hypothese kolemder nicht erbracht werden. Eine M6g-
lichkeit dafiir bote allerdings niederfrequente Raspektroskopie (< 100 c¢i). Es ist be-
kannt, dass in diesem Frequenzbereich speziellddarso genannte longitudinale akustische
Moden, auftreten kénnen, deren Frequenz umgekebpoptional zur Lange kristalliner
Segmente ist’>"'"° Diese Banden werden durch Longitudinalschwingungengestreckten
Kettenbereiche verursacht. Aus den Frequenzendidsimit Hilfe eines geeigneten Kraftfel-

des die Dicke der kristallinen Bereiche exakt lmesten.

a) b)

PEO/PMA,,

8

1q° /a.u.
1q” /a.u.

Abbildung 3.2: Entwicklung der Lorentz-korrigiert&RAXS-Streukurven wahrend des Aufheizens von
40 °C bis zum Beginn des Schmelzprozesses: a)sr@E®© und b) PEO/PMA Blend mit 25,8 Vol.-%
PMA. Proben wurden isotherm fur 24 h bei 40 °Cthiisiert.
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Tabelle 3.3: Langperiodd, Lamellendickel, und SAXS-KristallinitdtXsaxs = L/d fiir Blends und

Blockcopolymeré

Blends d L. Xsaxs LdLeo® Blockcopolymere d L. Xoaxs
nm  nm nm  nm
PEO 33,1 29,8 0,90 0,931

PEO/PMA; 3 340 298 0,87 0,931 PE®PMA;; 36,7 26,2 0,71
PEO/PMAg s 343 294 0,86 0,919 PE®GPMA; 36,1 21,3 0,59
PEO/PMAs g 36,1 278 0,77 0,869 PE®PMA;; - 383 150 0,39
PEO/PMAs 1 37,9 26,2 0,69 0,819 PE®PMA;7 395 128 0,32

PEO/PMA, 7 383 26,6 0,70 0,831 PHE®OPMAs;s 445 10,0 0,22

4 Die Werte wurden aus SAXS-Kurven bestimmt, welktiez vor dem Schmelzen der Probe gemessen wurden.
Die Proben wurden isotherm fiir 24 h bei 40 °C ktiistiert.

b) Lco = 32 nm ist die theoretische Lénge einer komgletitreckten PEO-Kette mit einem Polymerisationsgrad
vonN, =114,

Die TR-SAXS Messungen am Blockcopolymer PE®MA- 7 (Abbildung 3.3a) ergeben
ein vollstandig anderes Bild des Schmelzprozesse¥ergleich zu reinem PEO und den
PEO/PMA Blends. Nach Abschluss der isothermen &ltisation beiT = 40 °C werden zwei
Peaks beg = 0,366 nm' (d = 18,7 nm) undj = 0,68 nm* beobachtet. Sie entsprechen der
ersten und zweiten Ordnung des Reflexes von Lameiledenen die PEO-Ketten einfach
gefaltet sind. Die Lamellendicke betragt 13 nm, walse am theoretischen Wert einer einfach
gefalteten Lamelle (16 nm) liegt. Der interessaet&ainkt ist jedoch, dass wahrend des Auf-
heizens keine zusatzlichen Peaks erscheinen (wialla des reinen PEO und der PEO/PMA
Blends), die der Bildung von gestreckten Kettenemugnet werden kénnten. Stattdessen ver-
schiebt sichg  kontinuierlich zu 0,171 nm, was einer Langperiode vah= 36,7 nm ent-
spricht. Die Analyse der entsprechenden KF ergii® endgultige Lamellendicle, von 26,2
nm. Dass heil3t, die Mehrheit der PEO-Bl6cke schadsd kurz vor dem Schmelzen gestreck-
te Ketten zu bilden. Die im Vergleich zur theoretisn Lange (32 nm) kleinere Lamellendi-
cke konnte durch das Vorliegen einer kleinen Meeigéach gefalteter Ketten (SAXS liefert
nur einen Mittelwert der Lamellendickenverteilurmgler durch Imperfektionen der Kristallite
verursacht sein, was weiter unten diskutiert werstdh Die aus den SAXS-Daten berechnete

Kristallinitat betragt 0,71 und ist damit in gutdbereinstimmung mit dem aus der DSC-
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Messung erhaltenen Wert von 0,68 (s. Tabelle 32)Falle des Blockcopolymers PH®-
PMA143sind die TR-SAXS Ergebnisse ahnlich (s. Abbild@i8p), aulRer dass der erste Peak
bei einem etwas niedrigeren Streuvektor gors 0,316 nm* (d = 19,9 nm) auftritt. Dieser
Peak verschiebt sich wahrend des Aufheizens kdetiich zuq = 0,174 nm* (d = 36,1 nm)
kurz vor dem Schmelzen. Die dritte Ordnung ersahie@iq = 0,93 nm*, aber die zweite
Ordnung hat eine sehr geringe Intensitat. Das @astuf schliel3en, dass Lamellenditke
und amorphe Dické, in dieser Probe ungefahr gleich grol3 sind, deReifiex zweiter Ord-
nung nur verschwinden kann, wenn beide Dicken identsind, d.h. wenn die lamellare
Struktur symmetrisch ist°"®In solch einem Fall ist die Bestimmung vhpaus der KF
nicht moglich. Eine plausible Abschéatzung erhalnnadlerdings unter der Annahme, dass

~

Xpose = Xsaxs = 0,59. Dies ergibt Werte filr; von 11,7 nm nach isothermer Kristallisation

bzw. 21,3 nm kurz vor dem Schmelzen. Der letztetWgegroRRer als die Dicke einer Lamelle
mit einfach gefalteten Ketten, aber wesentlichrggat als die Lange einer gestreckten Kette.
Eine mogliche Ursache dafir wird im Anschluss diskti

Nach isothermer Kristallisation bei 40 °C an deolder PEOB-PMA3, 7 (Abbildung 3.4a)
beobachtet man zunéchst einen Pealqbei0,275 nm' (d = 22,8 nm) und die entsprechen-
den zwei héheren Ordnungen bei 0,55 und 0,82"nftus der Analyse der KF folgt, dass die
Lamellendicke anfanglich ca. 9 nm betragt. GemaficBling (3.1) liegt das im Bereich dop-
pelt gefalteter KetterL¢, = 10,7 nm fulN, = 114). Wéahrend des Aufheizens wird eine konti-
nuierliche Verschiebung voq hin zu 0,164 nit (d = 38,3 nm) beobachtet. Die endgiiltige
Lamellendicke betragt 15 nm, also etwas weniget.g@sDie Ergebnisse lassen den Schluss
zu, dass wahrend der langsamen TemperaturerhoimuRgEOb-PMA3, 7 die vorliegenden
Lamellen aus zweifach gefalteten Ketten zu Lameiteh einfach gefalteten Ketten verdi-
cken. Eine weitere Entfaltung in den gestrecktest@iud geschieht jedoch nicht. Die SAXS
Kurven von PE3-PMA;7 g isotherm kristallisiert bei 40 °C, zeigen ein iséhnliches Ver-
halten (Abbildung 3.4b), allerdings tritt der erSteak beq’ = 0,266 nm® (d = 23,6 nm) auf.
Vor dem Schmelzen betragt die Langperiode 39,5 nthdie Lamellendicke 12,8 nm, d.h.
auch in dieser Probe mit einem etwas langeren PNb&iBsind die PEO-Ketten einfach ge-
faltet. Im Falle des PE®-PMAs3 g wird der erste Reflex bej = 0,193 nm* (d = 32,6 nm)
beobachtet (Abbildung 3.5a). Er verschiebt sich re&fi der Erwarmung kontinuierlich zu
0,141 nm* (d = 44,5 nm) kurz vor Erreichen der Schmelztemperdie Lamellendicke be-
tragt dann 10,0 nm, was einem zweifach gefaltetestahid der PEO-Kette entspricht.
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b)

PEO-b-PMA, , . PEO-b-PMA,, ,

qu /a.u.
1q° la.u.

Abbildung 3.3: Entwicklung der Lorentz-korrigiert&\XS-Streukurven wahrend des Aufheizens von
40 °C bis zul,: a) PEOb-PMA; 7 und b) PE3-PMA4 3 Proben wurden 24 h bei 40 °C kristallisiert.

a) b)

PEO-b-PMA,,, . PEO-b-PMA,,,

1g° Ia.u.
1g° Ia.u.

Abbildung 3.4: Entwicklung der Lorentz-korrigiert&\XS-Streukurven wahrend des Aufheizens von
40°C bis zuT,: a) PEOb-PMA;; 7 und b) PEh-PMAg; ¢ Proben wurden 24 bei 40°C kristallisiert.

a)

PEO-b-PMA,, ,

qu /a.u.

Abbildung 3.5: Entwicklung der Lorentz-korrigiert&RAXS-Streukurven wahrend des Aufheizens: a)
fur PEOb-PMAs; g von T, = 40 °C bis zum Beginn des Schmelzprozesses ufiit BYEOb-PMA73 o
beginnend bell, = 25 °C. Es ist deutlich zu erkennen, dass didt&uhg der Apparatur noch vor
Erreichen vorT,, erreicht wird.
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Zusatzlich wurden TR-SAXS Messungen an dem Blocibaper mit dem langsten PMA-
Block, PEOb-PMA7;3 o durchgeftihrt. Die Probe wurde bei 25 °C fir 308 aptherm kristal-
lisiert, da aufgrund der geringen SchmelztemperabuwT,, = 44,2 °C beil. = 40 °C nicht
kristallisiert werden konnte. Der erste Peak erstheeiq = 0,12 nm* (d = 52,4 nm), aller-
dings treten keine hoheren Ordnungen auf. Wie Abiidy 3.5b zu entnehmen ist, verschiebt
sichq ebenfalls wahrend des Aufheizens, iiberschreitt mich vor Erreichen der Schmelz-
temperatur die Auflésung der SAXS Apparatur. Datllkonntel . leider nicht bestimmt wer-
den. Die Langperiodd sowie die Lamellendicke. der Blockcopolymere sind in Tabelle 3.3
aufgefuhrt. Es fallt auf, daskmit zunehmender PMA-Blocklange beachtlich steigihrend
L. abnimmt.

Bei der Kristallisation in schmelzmischbaren Blerelees kristallisierbaren und eines
nicht-kristallisierbaren Polymers wird die resuitiede Morphologie mal3geblich vom Verhal-
ten der nicht-kristallisierbaren Komponente beeisdt. Es kbnnen dabei zwei Extremfalle
unterschieden werden: (i) wahrend der Kristall@ativird das nicht-kristallisierbare Polymer
vollstandig in die amorphe Schicht zwischen den &lden eingelagert, was dazu fuhrt, dess
mit dem Volumenbruch skaliert, oder (ii) das ni&histallisierbare Polymer wird vollstandig
aus der amorphen Schicht ausgeschlossen, wodurahezu unabhangig vom Volumenbruch
ist. Sollte die nicht-kristallisierbare Komponemna|standig ausgeschlossen sein, so ware zu
erwarten, dass die SAXS-Kristallinit&gaxs annahernd konstant bleibt, vorausgesktzin-
dert sich nicht signifikant mit der Blendzusammemnseg. Die Lokalisation der nicht-
kristallisierbaren Komponente wird hauptsachlicinctiizwei konkurrierende Prozesse beein-
flusst, ndmlich der Kristallwachstumsra® und der Diffusionsratdyy der nicht-kristalli-
sierbaren Komponente in der Schmelze. W&ar> Ry ist, kann die nicht-kristallisierbare
Komponente nicht von der Wachstumsfront wegdiffenein und wird zwischen den wach-
senden Lamellen eingeschlossen. Im Falle Ror Ry hat die nicht-kristallisierbare Kompo-
nente hingegen gentgend Zeit dafir, so dass emelfer) Ausschluss erfolgen kann. Es
konnte gezeigt werden, dass dieser simple Zusamaneritesteht sofern die Wechselwirkung
zwischen beiden Polymeren schwach ist. In dieselinaiia tatsachlich die Lokalisation des
nicht-kristallisierbaren Polymers nur durch seinehilitat (d.h. im engeren Sinne durch seine
Glasiibergangstemperatur, im weiteren Sinne abérlicat auch durch die Schmelzviskosi-
tat) gesteuert’® Starke Wechselwirkungen zwischen beiden Polymkiemen hingegen zu
komplexeren Zusammenhangen fuhtéh®! Ein (partieller) Ausschluss des nicht-kristalli-
sierbaren Polymeren wurde z.B. in Blends aus PE® Rwiy(vinylacetat)®*®*®oder in

Blends aus isotaktischem und ataktischem Polysfifioéobachtet. Fiir eine Reihe an misch-



60 3 Kristallisations- und Schmelzverhalten vorORE Blends und Blockcopolymeren mit PMA

baren Blends konnte auch ein Einschluss der nicktallisierbaren Komponente zwischen
den Lamellen experimentell nachgewiesen werdenz.Bo in PEO/PMMA™*% | Poly-
(vinylchlorid)/Polyg-caprolacton) (PCLJ® oder PCL/Poly(styrol-co-acrylnitrilf” Blends.
Wie zuvor bereits erwahnt wurde, nimmt die Langpeeid in den PEO/PMA Blends nur
geringfugig mit steigendem PMA-Gehalt zu (s. Tab@8I3), wahrend. leicht abnimmt. Die

Kristallinitaten )ZDSCund Xsaxs sind fur die Blends in Abbildung 3.6a als Funktaes PEO-

Massenbruchs aufgetragen. Man erkennt eine driastidbnahme vobZDSCmit sinkendem

w,, wahrend die Abnahme voXsaxs wesentlich geringer ausféllt. Da SAXS nur periobes
Strukturen, also die Lamellenstapel, detektiertjtele diese Ergebnisse auf einen teilweisen
Ausschluss des PMA hin. Ein weiteres Indiz daféfelit die PEO-KristallinitéXpsc, welche

gut mit denXsaxs Werten ubereinstimmt (s. Abbildung 3.6a). Aus deéerten vorDZDSCund

Xsaxs kann nun der Massenbruch des ausgeschlossenenaBlschatzt werden. Er steigt
linear mit dem PMA-Gehalt an. Der partielle Aussdsl des PMA aus der interlamellaren
Region wird verursacht durch die niedrige Glastu@eggtemperaturTg = 10 °C), die eine
hohe Mobilitat der Ketten bdi. = 40 °C bewirkt, und dem schwach negatiydParameter (s.
Kapitel 2). In den Blockcopolymeren ist die Sitoatiallerdings ganzlich verschieden, da we-
gen der kovalenten Bindung zwischen beiden Bléaiae Diffusion des PMA weg von der
Wachstumsfront vollig ausgeschlossen ist. Dahexrustrwarten, dass das PMA nahezu kom-

plett in der amorphen Phase zwischen den Lameitegeschlossen wird. Ein Vergleich von
)ZDscund Xsaxs (s. Abbildung 3.6b) zeigt, dass beide Werte seltrigpereinstimmen. Dies

legt den Schluss nahe, dass die Mehrheit des Pksadalich in den amorphen Regionen
zwischen den Lamellen verbleibt. Der Massenbruclawsygeschlossenem PMA ist im Ver-

gleich zu den Blends vernachlassigbar klein.
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Abbildung 3.6: Kristallinitétel)zDsc(O) und Xsaxs (o) aufgetragen als Funktion des PMA-Massen-
bruchs fur (a) PEO/PMA Blends und (b) PBEMA Blockcopolymere. Die PEO-KTristallinitétpsc
(w), d.h. der Quotient aLféDSCund dem PEO-Massenbrueh, ist zum Vergleich ebenfalls aufgetra-

gen. Die gestrichelten Linien entsprechen simglegaken Regressionen.

Aus denL. Werten der Blockcopolymere mit unterschiedlichéviAPBlocklangen kann
geschlossen werden, dass das PEO in BffMA; ; und PEOB-PMA 43 nahe der Schmelz-
temperatur vornehmlich in der Form gestreckter éfettorliegt, allerdings mit Langen die
deutlich kleiner sind alk¢o. Wahrscheinlich ist die Ursache fur dieses Vedmathain tilting.
Eine alternative Erklarung ware, dass der kovatgtiundene PMA-Block aus sterischen
Grinden eine vollstéandige Streckung der PEO-Kethindert. Eine komplette Streckung
wirde eine scharfe Grenzflache zwischen kristatifeREO und amorphem PMA und damit
einen Dichtesprung verursachen. Um dies zu vermeti@rften mehrere EO-Einheiten in der
Nahe des Verknupfungspunktes nicht kristallisiei2amit waren sie nicht Teil der Lamelle,
sondern wirden zur Grenzschicht beitragen. Diesnigibbildung 3.7 schematisch darge-
stellt. Allerdings kann dieses Modell allein dieo@e Differenz zwischeb. undL.o in der
Probe PEM3-PMA14 3 nicht erklaren. Es muss daharain tilting auftreten. Die TR-SAXS
Ergebnisse zeigen weiterhin, dass die PEO-Kett&E@b-PMA3, 7 und PEOb-PMAgz7 g vOr
dem Schmelzen einfach gefaltet vorliegen, wahrend jn PECE-PMAs; g zweifach gefaltet
sind. Daraus folgt, dass ab einer bestimmten L&legePMA-Blockes die PEO-Ketten wah-
rend des Aufheizens nicht langer die gestrecktefétamation annehmen kénnen. Eine voll-
standige Entfaltung des PEO-Blockes zu gestrecKetten wiirde zu einer enormen Stre-

ckung der PMA-Ketten und damit zu einer Entropibai®e fihren. Dies wird durch die Ein-



62 3 Kristallisations- und Schmelzverhalten vorORE Blends und Blockcopolymeren mit PMA

stellung einer Gleichgewichtsfaltung der PEO-Ketkempensiert. Dadurch vergréf3ert sich
die effektive Grenzflache zwischen PEO- und PMAdRIoind die notwendige Streckung des
PMA-Blockes wird wesentlich reduziert. Die Ergels@isder TR-SAXS Messungen ergeben

weiterhin, dass die Schmelze der PE®GMA Blockcopolymere tatsachlich ungeordnet ist.

Pa Pa

%l

P, P,

Abbildung 3.7: Verlauf der Dichte entlang der Laleehormale fur einen scharfen (links) und einem

stetigen Ubergang (rechts) zwischen kristallined amorphen Bereichen.

Gemal Gleichung (3.2) sollte eine doppellogaritielmesAuftragung vorb/N, UberN; li-
near sein und eine Steigung von —1/3 aufweisedefrTat folgen die experimentellen Daten
diesem Zusammenhang (s. Abbildung 3.8) und derttgibtei Anstieg (—0,34) stimmt sehr gut
mit der Theorie Uberein. Der Abbildung 3.8 ist wéiin zu enthnehmen, dass slchkontinu-
ierlich &ndert und nicht, wie zu erwarten warediskreten Schritten. Dies ist ein starkes Indiz
daflr, dass zusatzlich zur Gleichgewichtsfaltung steigender PMA-Blocklange vermehrt

chain tilting auftritt.

0,50

0,25+

log (L/N,)

0,00+

-0,25 T T T
0,5 1,0 15 2,0

Abbildung 3.8: Doppellogarithmische Auftragung d@&ntRelL/N, der Blockcopolymere als Funktion
der PMA-BlocklangeN; gemald dem Skalierungsgesetz in Gleichung (3.2)gBpunkteten horizonta-
len Linien kennzeichnen die theoretischen WerteLdenellendicke einen-fach gefalteten PEO-Kette

mit einem Polymerisationsgrad vbh = 114.



3.4 Ergebnisse und Diskussion 63

Zur Erklarung der beobachteten Variation der LaemelickelL. mit steigender Ladnge des
PMA Blockes wird daher das in Abbildung 3.9 schasadit dargestellte Modell vorgeschla-
gen. Innerhalb eines bestimmten Faltungsgrades #&nbhamelle dem steigenden sterischen
Anspruch des PMA-Blockes nur durch eine Neigungkdgten entlang der Lamellennormale
begegnen. Dies erhoht die Grenzflache zwischerebhddlibcken und erhalt somit das Gleich-
gewicht zwischen den beiden gegensatzlichen Terdeder Blocke. Die Neigung ist natir-
lich nur bis zu einem gewissen Grad mdglich ohre Kdastallgitter des PEO zu zerstoren.
Wird dieser kritische Neigungswinkel erreicht, égfader Ubergang zum néchst hoheren Fal-
tungsgrad.

reines PEO Blockcopolymere

Volumenbruch PMA

Abbildung 3.9: Schematische lllustration der Andraer Lamellendické, mit dem Volumenbruch
des PMA-Blockes. Bei einem bestimmten Neigungswiekilgt der Ubergang zum néchst hoheren
Faltungsgrad.
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3.4.3 Schmelzpunkterniedrigung

Die Schmelztemperatdr, des reinen PEO ist unabhéngig von der Kristalbsatempera-
tur T (s. Abbildung 3.10). Die nahe der SchmelztemperatmitteltenL. Werte streuten im
Rahmen des Messfehlers um einen Mittelwert von B&i8wodurch eine Extrapolation nach
Gibbs—Thomson nicht méglich war. Deswegen wurdeMigelwert der DSC-Schmelztem-
peraturen al§. angenommen. Der Wert von 62,1 °C ist in sehr gutsreinstimmung mit
dem von Qiu et a2 angegebenen Wert von 61,6 °C fiir ein PEONMit 5000 g mol* und
unbekannter Endgruppenfunktionalitat. Der Wert vbh=621°C ist die Gleichgewichts-
schmelztemperatur des hier verwendeteHydroxy-ow-Methoxy-PEO und nicht die eines
PEO mit unendlich hoher Molmasse, fiir welches gahigiein Wert vonT . =69° Cakzep-
tiert wird***"2Zu erwahnen ist weiterhin, dass der fiir die Blogalymer-Synthese ver-
wendete Makroinitiator PEO-Br eine etwas geringgfevon 61,8 °C hat, was durch die Ge-

genwart der BIB-Endgruppe verursacht wird. Derlehi@elzpunkterniedrigungen wurden

auch an anderen PEO mit modifizierten Endgruppebaehtet®****Aufgrund des geringen

Unterschiedes inT? wird fur die folgenden Untersuchungen angenomna@ss PEO und
PEO-Br physikochemisch identisch sind. Die GIei(xfbliglatsschmelztemperatureﬁﬁb der

Blends und Blockcopolymere wurden mittels der HaffmWeeks und der Gibbs—Thomson
Methode bestimmt. Die entsprechenden Auftragungehia Abbildung 3.10 und Abbildung

3.11 dargestellt. Extrapolierte Werte Tij; , die Steigungen und die Korrelationskoeffizien-

ten R? der linearen Regression sind in Tabelle 3.4 zusamgefasst. Bei der Betrachtung von
Abbildung 3.10 und Abbildung 3.11 zeigt sich, ddgstatsachlich einer linearen Abhangig-
keit in T, bzw. 1L, folgt. Im Gegensatz zu reinem PEO tritt bei deerBls und den Blockco-
polymeren eine kontinuierliche Verdickung der Laleelauf, wobei sich der Faltungsgnad
in keiner Probe im gewahltef-Bereich andert (s. Abbildung 3.11). Wahrscheinheind
dies durch eine Verringerung des Neigungswinkelsnd/oder durch eine Reduzierung der
Oberflachenunordnung verursacht, d.h. mit steigefidevird die Auspragung dieser Kris-
talldefekte vermindert. Zuné&chst erscheint es jadowerklarlich, das Kristallite aus gestreck-
ten Ketten eine Abhangigkeit der Foitp = f(T;) zeigen. Ein ahnliches Verhalten wurde je-
doch auch an dem ultralangkettigen AlkaspyHsss, Welches in gestreckter Form kristallisier-
te, beobachtéf? Hoffman erklart dieses Phanomen durch ein gewis#3 an Oberflache-

nunordnung Kinetic ciliation), welche kinetisch bedingt ist und mit steigen@iebzw. durch
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Tempern bell > T, reduziert werden kanii> Warum allerdings fiir das PEO keine Variation
der T, mit T, beobachtet wird, bleibt ungeklart. Moglicherweisiedies aber im Rahmen der
Messgenauigkeit lediglich nicht nachweisbar.

Sofern gestreckte Ketten vorliegen (bei den Blamt$ den beiden Blockcopolymeren mit
den kirzesten PMA-BIAcken) betragt die Differenasolven den mit beiden Methoden extra-
polierten Gleichgewichtschmelztemperaturen ungefili. Liegen jedoch gefaltete Ketten
vor, steigt diese Differenz bis auf 6,5 K im Falles PEOb-PMAs3 g an. In Abbildung 3.11

sind zusatzlich die mittels der Hoffman—Weeks Methextrapolierten Werte fiF,, (mar-

kiert durch x) eingezeichnet. Offensichtlich fuklie Hoffman—Weeks Methode im vorlie-
genden Fall zu GIeichgewichtsschmelztemperatl]’rr%peines zwar idealen (d.h. kein chain

tilting; keine Oberflachenunordnung), abefach gefalteten Kristalls, wahrend die Gibbs—
Thomson Methode zu einem unendlich ausgedehntestadrextrapoliert. Unter Beachtung

der Annahmen des jeweiligen Models ist diese Deffiernicht Gberraschend und erklart auch
die experimentellen Befunde von Strobi-*°2Im Falle hochmolekularer Polymere scheint
also fur eine Extrapolation der Gleichgewichtscietezhperaturen die Gibbs—Thomson Me-
thode die geeignetere zu sein, allerdings sindv@terfiihrende Untersuchungen notwendig,

um eine endgultige Aussage treffen zu konnen. Ihgdfalen sollen die mittels der Gibbs—

Thomson Methode erhaltendif, verwendet werden, da aus der Extrapolation auchiSa

Uber die freie Grenzflachenenergig zwischen Kristall und umgebender Schmelze gezogen

werden konnen.
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Abbildung 3.10: Hoffman-Weeks Auftragung fur a) FEMA Blends und b) PE®-PMA Blockco-
polymere. Durchgezogene Linien entsprechen derctewichtslinie definiert durch, = T.. Die

gestrichelten Linien sind lineare Ausgleichsgeraden
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Abbildung 3.11: Gibbs—-Thomson Auftragung fur a) PERA Blends und b) PE®-PMA Blockco-
polymere. Die gestrichelten Linien sind lineare @leechsgeraden. Vertikale gepunktete Linien mar-
kieren die reziproke Lange eineiffach gefalteten PEO-Kette, d.hL14 Die aus der Hoffman—-Weeks

Auftragung bestimmten Gleichgewichtsschmelztempeeatsind durch Kreuze (x) markiert.

Tabelle 3.4: Extrapolierte GIeichgewichtsschmeI:ﬂeraturenTn?'b fur Blends und Blockcopolymere.

Steigung B bzw. ) und Korrelationskoeffizierf® der linearen Regression.

Probe Gibbs-Thomson, Gl. (3.4) Hoffman-Weeks, &b)
Te, /K B/nm™* R Top /K B R
PEO/PMA; 3 3354 0,196 0,954 333,8 0,025 0,994
PEO/PMAg g 335,1 0,197 0,979 3334 0,024 0,926
PEO/PMAs g 334,5 0,203 0,973 332,4 0,022 0,920
PEO/PMAs:s 1 334,0 0,193 0,954 332,1 0,021 0,962
PEO/PMAy, 7 333,7 0,197 0,914 331,6 0,020 0,945
PEObH-PMA; ; 334.,8 0,195 0,993 332,8 0,032 0,970
PEObH-PMA143 334,2 0,222 0,982 331,9 0,055 0,998
PEObH-PMA3; 7 331,8 0,246 0,984 327,7 0,080 0,968
PEOb-PMAs;;9  330,9 0,247 0,986 325,5 0,084 0,980
PEOb-PMAszs  328,9 0,262 0,972 322,4 0,074 0,959
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Aus der Steigund® in Gleichung (3.5) kann mitH° =8668Jmol* und einem molaren

Volumen einer Ethylenoxideinheit vog = 36,1 cni mol™* die freie Grenzflachenenergig
zwischen Kristall und Schmelze berechnet werdenF#&ite der Blends ist; in guter Nahe-
rung unabhéngig von der Zusammensetzung (s. Téhél)eDer Mittelwert von 23,8 mN th
liegt innerhalb des von Buckley und Kovaks "*bestimmten Intervalls filr gestreckte Ketten
von a,e-Dihydroxy-PEO (11,1 bis 26,3 mN ). Die Unveranderlichkeit vom zeigt an,
dass die Kristalloberflache, oder genauer gesagudmittelbare Umgebung, durch die Ge-
genwart des PMA nicht signifikant verandert wirdn Gegensatz dazu variierg in den
Blockcopolymeren deutlich mit der Zusammensetzung erreicht einen Maximalwert von
32,2 mN m* filr PEOb-PMAs; ¢ Der Grund dafiir ist wahrscheinlich ein zusataicBeitrag
Zu y, der aus der oben diskutierten erzwungenen Stngckler PMA-Ketten resultiert. Eine
vergleichbare Zunahme vop mit der Lange eines nicht-kristallisierbaren Bleskwurde
schon an Triblockcopolymeren aus PEO und Poly(desmxid), PPOb-PEOH-PPO, beo-

bachtet:%41%

Tabelle 3.5: Freie Grenzflachenenergiewischen Kristall und Schmelze.

Blends Vel Blockcopolymere Vel
mN m* mN ni*
PEO/PMA 5 23,6  PEOB-PMA;-, 23,5
PEO/PMAg s 23,7 PEOB-PMAy ;s 26,8
PEO/PMAs 245  PEOB-PMA;;; 29,9
PEO/PMA;s ; 23,3 PEOh-PMAz; g 30,1
PEO/PMA, 7 23,8 PEOh-PMAs; g 32,2

Abbildung 3.12 zeigt eine Auftragung der nach dé&bS-Thomson Methode extrapolier-
ten GleichgewichtsschmelztemperaturE}y, als Funktion des PMA-Volumenbruchyg fur
beide Systeme. Man erkennt, dass die Schmelzpumdtieigung in den Blockcopolymeren

deutlich starker ausfallt als das bei den BlendsFadl ist, insbesondere bei hohen PMA-

Gehalten. Im Falle der Blends kann gemafl3 Gleic{@r)) aus einer Auftragung der Grofe

(-AH /RY/TL, —~VT2) - A Uber ¢ dery-Parameter bestimmt werden, wie im Einsatz von

Abbildung 3.12 gezeigt ist. Lineare Regressiont#rginen Wechselwirkungsparameter von
x = —0,04. Die GroRRenordnung vgnzeigt an, dass keine spezifischen Wechselwirkungen
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zwischen PEO und PMA zu existieren scheinen. Demkaan unter Beachtung des Mess-
fehlers das PEO/PMA System als annahernd athermisthchtet werden. Leider lasst sich
Gleichung (3.6) nicht auf Blockcopolymere anwendengdass eine direkte Bestimmung von
x aus den Gleichgewichtsschmelztemperaturen niclgliomdist. Obwohl bei der Behandlung
der Blockcopolymer-Thermodynamik des Ofteren angeanen wird, dass die Wechselwir-
kungsparametey in Blends und den entsprechenden Blockcopolymgleicher chemischer
Zusammensetzung identisch sid*®’ gibt es experimentelle Befunde dahingehend, dass

Xoend  Xoock» WODeEI die Differenz eher gering ist (d.h. im ebis zweistelligen Prozentbe-

reich)1**72%Solch ein kleiner Unterschied kann die groRe Sdhpoekterniedrigung in den

Blockcopolymeren nicht erklaren. Nimmt man jedoch dassy,..q = XpoUNd dass sich

AH? durch die Gegenwart des PMA-Blockes nicht sigaifik andert, so kann der Effekt

lediglich durch signifikante Unterschiede in dehBelzentropie der Blockcopolymere erklart
werden. Eine mdgliche Erklarung ware demnach, dasgrzwungene Streckung der PMA-

Ketten wéahrend des Schmelzens zu einem EntropiechssMiihrt, der groRRer ist als in den
Blends. GemaR der Definitio’ =AH? /AS° wiirde das in einer niedrigeren Gleichge-

wichtsschmelztemperatur resultieren.
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Abbildung 3.12: GIeichgewichtsschmeIztemperatuTgﬁyg (bestimmt mittels Gibbs—Thomson Metho-
de) von PEO/PMA Blendss{ und PEOB-PMA Blockcopolymerend). Der Einsatz zeigt die Auftra-

gung zur Bestimmung dgsParameters.
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Mit Hilfe von Monte Carlo Simulationen konnte jlingBe grof3ere Schmelzpunkterniedri-
gung eines kristallisierbaren Blockes in Blockcgmaotéren im Vergleich zu den entsprechen-
den Blends theoretisch bestatigt werd®rHierbei wurde die Kristallisation eines symmetri-
schen Blends und des entsprechenden symmetrisdébekcBpolymers simuliert. Ein zusatz-
liches Ergebnis der Studie ist, das im Blockcopa@yuiie resultierende Morphologie dadurch
bestimmt wird, ob es dem System erlaubt ist, urtbiéir vor Beginn der Kristallisation Pha-
senseparation zu zeigen oder nicht. Wurde keinsdPisaparation erlaubt, so waren die La-
mellenstapel isotrop verteilt, wie in Abbildung 3dlgezeigt ist. Hingegen bewirkte vorherige
Phasenseparation eine Vorzugsrichtung der Lamédlpels(Abbildung 3.13b). In der Tat war
in den 2D-Streubildern der PEI®®PMA Blockcopolymere eine gewisse Vorzugsrichtung z
erkennen. Allerdings lasst sich zu diesem Zeitpundtit sagen, woran das lag. Hierflr wéaren

weiterfihrende Untersuchungen notwendig.

Abbildung 3.13: Ergebnis einer Monte Carlo Simwatider Kristallisation eines symmetrischen
Blockcopolymers, bestehend aus einem kristallisieziy und einem nicht-kristallisierbaren Block, aus
einer homogenen Schmelze: a) keine Phasensepaaaisoter Schmelze, b) Phasenseparation unmit-

telbar vor Einsetzen der KristallisatiéH.

3.5 Zusammenfassung

Im vorangegangenen Kapitel wurde das Kristallisetiaund Schmelzverhalten eines Poly-
(ethylenoxid)s (PEO) in mischbaren Blends mit Polgthylacrylat) (PMA) unterschiedlicher
Zusammensetzung untersucht und mit dem Verhaltesadentischen PEO in entsprechen-
den PEOB-PMA Blockcopolymeren verglichen. Die Blockcopolyraevurden mit Hilfe der
ATRP synthetisiert, wobei das fir die Blendhersitgll verwendete PEO als Makroinitiator
diente. Die Variation der Blockcopolymer-Zusammengseg wurde tber die Kettenlange des
PMA-Blockes gesteuert. Fur die Untersuchungen wufd8C-Messungen und temperatur-

abhangige Rontgenkleinwinkelstreuung (TR-SAXS) hgezogen. Bei DSC-Messungen an



70 3 Kristallisations- und Schmelzverhalten vorORE Blends und Blockcopolymeren mit PMA

isotherm kristallisierten Proben wurde in beidest8gen Gber den gesamten Zusammenset-
zungsbereich nur ein Schmelzpeak beobachtet, sdferHleizrate niedrig genug war (0,5 K
minY). Bei einer hdheren Heizrate von 5 K ffitraten hingegen bimodale Peaks auf, deren
Ursache die Existenz von Kristalliten mit unterschichen Faltungsgraden war. Daraus
konnte geschlossen werden, dass die Zeit wahresmd\diheizens nicht ausreichte, um alle
Kristallite in eine weniger gefaltete und damitrthedynamisch stabilere Form zu Uberfiih-
ren. Daher wurde die Heizrate auf 0,5 K mibegrenzt. Im Falle der Blends verschob sich
der Schmelzpeak mit zunehmendem Gehalt an PMA tlaohniedrigeren Temperaturen,
wahrend dies bei den Blockcopolymeren wesentliérkst der Fall war. Aus den TR-SAXS
Messungen konnte geschlossen werden, dass dasPte®eind das PEO in den Blends bei
40 °C aus kinetischen Grinden mit einfach gefaitétetten kristallisiert. Wahrend des Auf-
heizens fand eine Verdickung der einfach gefaltédetien zu gestreckten Ketten statt. Die
Langperioded kurz vor dem Schmelzen nahm mit steigendem PMAaGetur wenig zu,
wéhrend die LamellendicKe; nur geringfligig abnahm. Dies konnte mit dem Auksshei-
nes grof3en Teils des PMA aus der amorphen Schigbtlzen zwei Lamellen erklart werden.
In PEOb-PMA Blockcopolymeren ist das Kristallisations- uBdhmelzverhalten des PEO
vollkommen unterschiedlich. Nach Abschluss derhisonen Kristallisation bei 40 °C wiesen
die PEO-Ketten mehrere Faltungen auf, wobei detufRgbgrad mit zunehmender PMA-
Blocklange stieg. Wéahrend des Aufheizens fand anden Blockcopolymeren eine Verdi-
ckung der Lamellen statt, allerdings konnten atereipestimmten PMA-Blocklange keine
gestreckten Ketten mehr beobachtet werden. Staddesaren die PEO-Ketten, je nach Lan-
ge der PMA-Ketten, kurz vor dem Schmelzpunkt eherosogar zweimal gefaltet. Dies wird
durch den Einfluss des kovalent gebundenen PMABlaerursacht, der bei einer bestimm-
ten GroRRe die vollstandige Entfaltung der PEO-Keite den gestreckten Zustand wirksam
unterbindet. Die Abnahme vdn mit steigender Lange des PMA-Blockes konnte eréatidp
mit einem theoretischen Skalengesetz beschriebedewe Allerdings variiertd_. nicht in
diskreten Schritten, wie fir ganzzahlige Kettenfiadfen zu erwarten ware, sondern kontinu-
ierlich mit der Lange des PMA-Blockes. Dies kondtgch eine Neigung der PEO-Ketten
entlang der Lamellennormale erklart werden. Gengifd dorgeschlagenen Modell steigt zu-
nachst der Neigungswinkel mit zunehmender PMA-Bliéage an, wodurch die Grenzflache
zwischen beiden Blocken effektiv erhdht wird. Berdichen eines kritischen Neigungswin-

kels erfolgt schlieRlich der Ubergang zum nachsienén Faltungsgrad der PEO-Ketten.
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Die Gleichgewichtsschmelztemperaturen der Blendsder Blockcopolymere wurden aus
den experimentellen Daten mit Hilfe der Hoffman—\k&eeand der Gibbs—Thomson Extrapo-
lationsmethode bestimmt. Gute Ubereinstimmung a&mapolierten Werte wurde gefunden,
wenn gestreckte Ketten in der Lamelle vorlagen.elmagingegen gefaltete Ketten vor, diffe-
rieren die extrapolierten Werte beider Methoden Zueih stark. Dies scheint durch inherente
Unterschiede in beiden Extrapolationsmethoden saalt zu sein: so extrapoliert die Gibbs—
Thomson Methode unabhéangig vom Faltungsgrad zudlicber Lamellendicke, wéahrend
Hoffman—-Weeks zur maximalen Dicke einer atfach gefalteten Ketten bestehenden Lamel-
le zu extrapolieren scheint. Die Erniedrigung déxi€hgewichtsschmelztemperaturen war im

Falle der Blockcopolymere wesentlich gré3er alden Blends.



4  Phasenverhalten und Mischbarkeitsfenster in Poly(stol-co-

acrylnitril)/Oligosulfon Blends

4.1 Einleitung

Aufgrund ihrer mathematischen und physikalischemfdehheit z&hlt die Flory—Huggins
(FH) Theorie zu denjenigen Theorien, die in dergémgenheit am héaufigsten zur Beschrei-
bung des thermodynamischen Verhaltens von Polyswantfen und Polymerblends herange-
zogen wurde. Allerdings basiert die urspringlich¢ Fheorie auf der Annahme eines in-
kompressiblen Gitters, wodurch so genannte Zustgeidbungseffekte, wie z.B. Beitrage
durch Unterschiede im freien Volumen, nicht beriadksgt werden. Weiterhin kann wegen
der Verwendung einer einfachen van-Laar-Mischuntpedpie die haufig in Polymerblends
beobachtete untere kritische Mischungstemperalimwvef critical solution temperature,
LCST) nicht vorhergesagt werden. Aus diesen GrunderdemuModifikationen vorgeschla-
gen, um spezifische Wechselwirkungen und nichtkoatiorische Entropiebeitrage berick-
sichtigen zu konneh®®® Zustandsgleichungstheorien wie z.B. die Flory—Qlruij
(FOV) '™ die Sanchez—LacomB@!’ oder die Simha—Somcynsky Thedfisind hingegen
in der Lage das experimentell beobachtete Phadeaiten deutlich besser zu beschreiben.
Dartber hinaus wurden diese Zustandsgleichungsémeerfolgreich fir eine Vielzahl unter-
schiedlicher Zwecke angewendet, so z.B. fur dieeBlemung der Gassorption in Polyme-

ren’203,204

zur Modellierung des Verhaltens von Polymeren beréritischen Lésungsmit-
teln 2%’ fiir die Berechnung von Hochdruck-Phasengleichdewit®® oder auch die Be-
schreibung depVT-Verhaltens von Polymer-Nanokomposit8fi?*! In bindren Blends aus
hochmolekularen Homopolymeren wird meist Unmisché@mbeobachtet, da die Mischungs-
entropie in solchen Systemen verschwindend gesingnd dadurch unvorteilhafte Wechsel-
wirkungen zwischen den Komponenten nicht kompehsierden konnen. Mischbarkeit tritt
nur auf, wenn die Wechselwirkungen vorteilhaft sidch. wenn der Wechselwirkungspara-
metery Kleiner als der kritischg-Parameter isty(< ycit), oder wenn das System athermisch
ist, d.h. wenry = 0 ist. In Blends aus einem Homopolymer und eirs¢atistischen Copoly-
mer ergibt sich allerdings ein komplexeres Verhmalta solchen Blends kann Mischbarkeit in
bestimmten Temperatur- und Zusammensetzungsbenealféreten, auch wenn alle Wech-
selwirkungen zwischen den beteiligten Wiederholeitem unvorteilhaft sind**"?'* Dieses

als Mischbarkeitsfenster bezeichnete Verhalten k#smm auftreten, wenn die Wechselwir-
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kungen zwischen den Wiederholeinheiten des Copalyrstark repulsiver Natur sind. Sys-
teme die derartige Mischbarkeitsfenster aufweised z.B. die Blends aus Poly(methyl-
methacrylat) (PMMA) und Poly(styrale-acrylnitril)(SAN),2*>?® aus PMMA und Polyf-
methyl-styroleo-acrylnitril),**’ sowie SAN/Poly(vinylchloridi® und SAN/Poly¢-capro-

lacton)?9:#2°

um nur einige Beispiele zu nennen.

In diesem Kapitel wird das Phasenverhalten von d@drestehend aus Tetramethylbisphe-
nol A Oligosulfonen (TMOS) und SAN Copolymeren mdriierendem Gehalt an Acrylnitril
(AN) prasentiert. Das Blendsystem SAN/TMOS zeigt3J&Verhalten und weist ebenfalls
ein Mischbarkeitsfenster atf' Die UCST hangt dabei stark von der Zusammensetdesg
SAN ab, d.h. sie kann durch eine geeignete WahlAdé<$5ehaltes im Copolymer leicht in
einen experimentell zugénglichen Temperaturbere@ischoben werden. Phasendiagramme
werden anhand von Tribungspunktmessungen und DSt@nbet. Mit Hilfe der charakteris-
tischen Parameter der reinen Komponenten, welcBep¥i-Messungen erhalten werden,

wird anschlieRend das beobachtete PhasenverhadtBahmen der FOV Theorie diskutiert.

4.2 Experimenteller Teil

4.2.1 Materialien und Synthese

Polystyrol und verschiedene Styrol-Acrylnitril (SANCopolymere mit 8, 12, 19, 25, 29
und 33 Gew.-% Acrylnitril wurden von der BASF SE x(erfigung gestellt und wie erhalten
verwendet. Molmasse, spezifisches Volumgnbei 20 °C und Glastbergangstemperdiyr
der SAN Copolymere sind in Tabelle 4.1 aufgefuBrtsatzlich wurden zwei TMOS Oligo-
mere gemal Abbildung 4.1 wie folgt synthetisien. &lner Suspension aus 140,97 g (1,02
mol) K;CGO; in 1 | N-Methyl-2-Pyrrolidon (NMP) wurden zunachst 287,081gmol) 4,4'-
Dichlor-diphenylsulfon gegeben. AnschlieRend wur@&2,39 g (0,82 mol) bzw. 203,14 g
(0,71 mol) 2,2',5,5'-Tetramethylbisphenol A zugeflilbie Suspension wurde unter Stick-
stoffatmosphare auf 190 °C erhitzt und fir 7 h geriNach dem Abkthlen auf Raumtempe-
ratur wurde das Produkt durch Ausfallen in Wasseliert, mit Wasser gewaschen und an-
schlieBend im Vakuum bei 100 °C fur 24 h getrockibe¢ Oligomere wurden dann mittels
GPC charakterisiert (Eluent: THF; Kalibrierung: Bandards).

1l 190°C,7h Il
oo OOy e A= Cron =2t ok O-HO--O-Creh

Abbildung 4.1: Synthese der Tetramethylbisphen@Iigosulfone (TMOS)



74 4 Phasenverhalten und Mischbarkeitsfensteoly(tyrol-co-acrylnitril)/Oligosulfon Blends

Tabelle 4.1: Molmassen, Zusammensetzung, spezfselolumenvs, bei 20 °C und Glaslbergangs-

temperatuily der SAN Copolymere

SAN AN-Gehalt M, My, Vep? Ty

Gew.-% Mol-% kgmol kgmol* cnfg! °C

PS 0 0 - - 0,9573 105

SANS 8 14,6 35 84 0,9577 106
SAN12 12 21,1 81 200 0,9428 102
SAN19 19 315 85 210 0,9349 108
SAN25 25 39,5 84 180 0,9313 105
SAN29 29 44,5 61 151 0,9215 103
SAN33 33 49,1 46 105 0,9237 105

3 Gemessen bei 20 °C mit Hilfe eines Heliumpyknomsete

Tabelle 4.2: Molmassen, spezifisches Volunwgnbei 20 °C und Glaslibergangstemperatyider
TMOS Oligomere.

M, M,, Vep? Ty

gmol* gmol* cnfg™ °C

TMOS14 1400 2500 0,8368 153

TMOS18 1800 3600 0,8442 171

3 Bestimmt durch GPC mit THF als Eluenten und P9&teds” Gemessen bei 20 °C mit Hilfe eines Helium-

pyknometers.

4.2.2 Experimentelle Methoden

Die Phasendiagramme der SAN/TMOS Blends wurdenhdiiréibungspunktmessungen
bestimmt. Dazu wurden zunachst bei Raumtemperagiemer Losung entsprechender Men-
gen der Blendkomponenten in Dichlormethan (2 GewF#ne gegossen. Die Filme wurden
unter Vakuum bei 80 °C fur 24 h getrocknet. Nactkitlen auf Raumtemperatur wurde mit
Hilfe von DSC Messungen (Heizrate 10 K mjrStickstoffatmosphare) ddg-Verhalten un-

tersucht. Diejenigen Filme, welche nach dem Trooktréb waren und zwely aufwiesen,
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wurden bei verschiedenen Temperaturen oberhallfglder TMOS Komponente fur 24 h
unter Stickstoffatmosphare isotherm getempert, whbeede Temperaturstufe jeweils eine
neue Probe verwendet wurde. Nach dem Tempern wulkerilme auf Raumtemperatur
abgeschreckt und mittels Lichtmikroskopie das Pimasdhalten untersucht. Als Tribungs-
temperatur wurde schlief3lich diejenige Temperaawdahlt, bei welcher die Phasenmischung
beendet schien, d.h. bei welcher die Filme nach @empern keine Mikrostruktur mehr auf-
wiesen sondern homogen erschienen. Als zusatzlidaehweis wurden an diesen Filmen
DSC-Messungen durchgefihrt, um zu Uberprifen, ob eder zweily vorliegen. Die Mes-
sungen depVT-Eigenschaften der SAN Copolymere und der TMOS d@dtigre wurden im
isothermen Modus im Temperaturbereich von 25 b ¥ durchgefuhrt. Die Durchfihrung

der Messungen erfolgte analog zu den Beschreibuing€apitel 2.2.2.

4.3 Ergebnisse und Diskussion

4.3.1 pVT-Eigenschaften der Reinkomponenten

Eine einfache kubische Zustandsgleichung, die aigdHangkettige Molekile und Polyme-
re anwenden lasst, wurde von Sako, Wu und Prau@\tP¥? entwickelt:

_RT(v-b+bc) a
v(v-b) v(v+b)

(4.1)

wobeiv das molare VolumemR die universelle Gaskonstanfeder Druck undrl die Tempe-
ratur bezeichnen. Die Parameteundb haben eine @hnliche physikalische Bedeutung wie in
der urspringlichen van-der-Waals-Gleichung.if die Anzahl der externen Freiheitsgrade
pro Molekil. Wie Tork et al. zeigten, kann die S\&&standsgleichung erfolgreich zur Be-
rechnung von Phasengleichgewichten in Lésungenangkettigenn-Alkanerf* bzw. Poly-
olefinerf> angewendet werden. Fir eine Anwendung auf Polyiseres bequemer Gl. (4.1)

in segment-molarer Schreibweise zu formulieren:

_ﬂ_l_ RTbsCs - a

rVS VS (VS - bS) VS (VS + bS)

4.2)

wobeir die Segmentzahl und = v/r das segment-molare Volumen sind. Der Term "Seg-
ment" bezieht sich dabei weder auf den Polymedsagrad noch auf die physikalisch wohl-
definierte Kuhnsche Segmentlange einer PolymerRettbestimmt vielmehr die GroéRe eines
Gitterplatzes und ist damit ein modell-spezifiscRarameter der entsprechenden Zustands-
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gleichung. Die Parametex, bs und cs werden durch die Relationeq = a/r?, bs = b/r und

Cs = C/r definiert und konnen durch Anpassen von Gleich(#hg) an experimentellpVT-
Daten erhalten werden. Mit der Wahl einer £Hinheit als Referenzsegment und unter der
Annahme, dass proportional zur Molmasse ist, ergibt siGiyosi1s = 129 undrsanzg = 4357.
Die durch Regression erhaltenen Reinkomponentemadea sind in Tabelle 4.3 aufgefihrt.
Naturlich kbnnte auch ein gréReres Segment gewédtlen, allerdings steigt Parameter
mit Zunahme der GroRe des Referenzsegmentes. DBatimgungcs < 1 erflllt bleiben

muss, ist die Wahl des Referenzsegmentes auf Mebnadeiner 30 g mdibeschrankt.

Tabelle 4.3: Parametar, b, c; undr der Sako—Wu—Prausnitz Theorie fur SAN29 und TMQS18

as bs Cs r

MPa Emol? cnt mol™?

SAN29 0,12156 10,6827 0,38883 129

TMOS18 0,10957 9,3378 0,42313 4357

Obwohl die SWP Theorie urspringlich fur langkettigelekile und polymere Systeme ent-
wickelt wurde, fand sie im Vergleich zu anderentdndsgleichungstheorien jedoch nur we-
nig Anwendung auf diesem Gebiet. Jedoch konntesjiiggzeigt werden, dass die SWP The-
orie daspVT-Verhalten von Polymerschmelzen exzellent bescarekanr?® Abbildung 4.2
zeigt ausgewahlte Isobaren fiur SAN29 und TMOS18isEsleutlich zu erkennen, dass die
SWP Theorie die experimentellen Daten mit hoheraBagkeit reproduzieren kann, sogar bei
einem Druck von 200 MPa.

Wesentlich haufiger wird in der Literatur dagegén éine Beschreibung von Polymer-
schmelzen die Zustandsgleichung von Flory—Orwoli¥r herangezogen. Die charakteris-
tischen Parameter der verwendeten Polymere wurdedten durch Anpassen der experi-
mentellen Daten an Gleichung (1.32) Gber einen rikegeeich von O bis 50 MPa sowie 180
bis 300°C im Falle der SAN Copolymere und 200 I8 3C im Falle der beiden Oligosulfo-
ne. Die ermittelten charakteristischen Gro3en gin@labelle 4.4 aufgefiihrt. Die Ergebnisse
der pVT-Messungen an den einzelnen Polymeren in Tabellsidd im Anhang A-3 darge-
stellt. Fir SAN33 stimmen die Parameter gut mit eeperimentellen Werten von Sawpan et

al.”® iberein.
Die Gr('jﬁev;p in Tabelle 4.4 ist das spezifische Hartkugel-Volmneines Segmentes. Es steht

mit dem molaren Hartkugel-Volumen tiber die Gleichung
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v =V (4.3)

oV s

unter Zuhilfenahme der Waht/8 = 1 berechnet werden. Die Berechnung fur TMOSgjer
Mseg=55 ¢ mof" und damit = 33. Das liegt im Bereich typischer Segmentmolmassie im
Rahmen der FOV Zustandsgleichung auch fiir andelygmieee gefunden wurdef{:20413222

Die Segmentzahlenfiir alle anderen hier verwendeten Polymere (sellald.4) wurden un-
ter der Annahme berechnet, dass Vg, =Vi,0s. SOwohl diese Annahme als auch die Be-

dingung &/r = 1 haben streng genommen keine physikalischeiBelgng, sie werden aber
meist getroffen, um die Berechnungen zu vereinfachbébildung 4.2 enthalt auch die Isoba-
ren, die mittels der entsprechenden charaktersis&rofien mit der FOV Theorie berechnet
wurden. Man erkennt, dass die Ubereinstimmung it @xperimentellen Isobaren fiir Drii-
ckep < 100 MPa gut ist, bei groReren Drucken hingegefRgmbweichungen auftreten. Die-
ses Verhalten ist bekannt und wurde vielfach belatea® ° unter anderem auch von Flory
selbst??*??* Dje Ursache fiir dieses Versagen liegt in der Wiglsl jeweiligen Potentials mit
dem die Wechselwirkungen zwischen den Segmentarhiieben werdef Diejenigen The-
orien, die ein Paarpotential des Lennard-Jones-Typs

1 1
w05 (4.5)
verwenden s ist der Abstand der Segmente) — das sind vor atlasmZellenmodel von Pri-
goginé*, das modifizierte Zellenmodel von Dee und W&fShsowie die Simha-Somcynsky
Theorié® — beschreiben dgsvT-Verhalten von Polymerschmelzen im Allgemeinen be¥s

Flory hingegen argumentiert, dass das Lennard-J8otntial nicht geeignet ist, Flussigkei-
ten zu beschreiben und verwendet stattdessen @emtRd der Forng/(r,)) Or~°, d.h. die

Weckselwirkungsenergie zwischen den Segmentemagbptional dem reziproken Volumen.

Dieses Potential beschreibt allerdings die Sitwmaitio Inneren einer Flissigkeit hoher Dichte
weniger exakt, als es das Lennard-Jones-Potemtiatag2®*?’ Das Fehlen eines vergleich-

baren repulsiven Terms aul3ert sich hier in eingetdnhatzung sowohl der isothermen Kom-
pressibilitdt als auch des thermischen Ausdehnw&fBkienten (s. Abbildung 4.2) bei héhe-

ren Driicken. Hinzu kommt, dass die charakterisiacRarametep und T~ entgegen der
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Theorie temperaturabhangig stftf>*2%°

und ebenso von der Methode der Bestimmung be-
einflusst werderi> Da Ublicherweise mit konstanten Werten gerechrigt, werursacht dies

naturgemald zusatzliche Abweichungen. Die SWP Tédurigegen basiert auf einem van-
der-Waals-Potentigl(r,) Or™ zur Beschreibung der intermolekularen Wechselwgeum

Daher ist es nicht verwunderlich, dass diese TkedaspVT-Verhalten bei hohern Dricken

exakter beschreibt als die FOV Theorie.
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Abbildung 4.2: Spezifisches Volumen, von a) SAN29 und b) TMOS18 als Funktion der Teraper
tur. Die Isobaren wurden mit Hilfe der SWP (durctmgene Linien) und der FOV (gestrichelte Li-
nien) Theorie berechnet.

Tabelle 4.4: Parameter, v; T" undr der Flory—Orwoll-Vrij Theorie fiir ausgewéhlite Poigre.

p’

* *

P V;p T " Srwos/ Ssan
MPa cmigt K
SANS 484 0,8237 8551 737 1,15
SAN29 517 0,8159 8853 1272 1,18
SANS3 521 0,8193 9077 963 1,18
TMOS14 600 0,7154 8480 26 -
TMOS18 595 0,7174 8499 33 -
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4.3.2 Phasenverhalten

Zu Beginn der Untersuchungen wurden Blends bestehaa SAN19 und TMOS14 bzw.
TMOS18 hergestellt. Gegossene Filme der beidenddlemd transparent Uber den gesamten
Temperaturbereich und zeigen nur eine zusammemgEabhangigely. Das lasst darauf
schlieBen, dass sich beide Blends nach der Hensgeichon im homogenen Zustand befin-
den. In Abbildung 4.3 a) ist beispielhaft die Zusaemsetzungsabhangigkeit d&j eines
SAN19/TMOS18 Blends gezeigt. Die durchgezogeneelimirde durch Regression der expe-
rimentellen Daten mit Hilfe der Gordon—-Taylor Glaimg (Gl. (2.3)) erhalten.

180 180
a) SAN19/TMOS18 b) SAN29/TMOS18

160+

K=0,502

120

100 T T T T T T T T T T T
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Abbildung 4.3: Variation deTy mit der Zusammensetzung in den Blends a) SAN19/8W&und b)
SAN29/TMOS18: ¢) gemesseng, von gegossenen und getrockneten Filmehgémesseng, von
proben, die bei 230 °C fur 24 h getempert wurdeie. Kurven wurden mit der Gordon—Taylor Glei-
chung (Gl. (2.3)) unter Verwendung der angegebd&a@verte berechnet.

Da die UCST des SAN/TMOS Systems stark von der @osansetzung des SAN beein-
flusst wird, wurden Blends aus den Oligosulfonen verschiedenen SAN Copolymeren un-
terschiedlicher Zusammensetzung hergestellt unsidhitich Mischbarkeit untersucht. Dabei
zeige sich, dass gegossene Filme aus Blends vonSIE@it SAN Copolymeren mit 12 bis
25 Gew.-% AN uber den gesamten Temperaturberegisparent sind und nur eine zusam-
mensetzungsabhangidg aufweisen, was auf Mischbarkeit schlieRen lassnds des Oligo-
sulfons TMOS18 mit den restlichen Copolymeren (®8N8, SAN29 und SAN33) hingegen
sind nach der Herstellung trib und weisen zZWgeauf. Fur das SAN29/TMOS18 Blendsys-
tem sind in Abbildung 4.3 b) die an gegossenengettbckneten Filmen gemessengrauf-
getragen. Nach dem Tempern bei 230 °C fur 24 hAbsthrecken auf Raumtemperatur wird

nur noch eine zusammensetzungsabhangjdeobachtet. Im Falle der Blends aus SAN Co-
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polymeren mit dem Oligosulfon geringerer Molmasg®|OS14, ergibt sich ein ahnliches
Bild, allerdings ist in diesem Fall das Mischbat&tnster etwas grol3er. So sind gegossene
Filme aus Blends von TMOS14 mit SAN Copolymeren &ibis 29 Gew.-% AN Uber den
gesamten Temperaturbereich transparent und weiserime zusammensetzungsabhangige
Ty auf. Blends von TMOS14 mit PS bzw. SAN33 hingegaml ebenfalls trib und zeigen
zwei Ty. Die beobachten Mischbarkeitsgrenzen stimmen gutiemjenigen tberein, die von
Callaghan und Paul fiir Systeme mit einem TMOS hgihBtolmasse Ml = 4800 g mof,
TMOS48) erhalten wurdef?* Die aus Triibungspunktmessungen erhaltenen Phaseai-

me von Blends aus TMSO18 mit SAN8, SAN29 und SANB® in Abbildung 4.4 a), c) und
d) dargestellt. Leider konnte fir den Blend PS/TM@®&ein Phasendiagramm bestimmt wer-
den, da hier die UCST oberhalb der Zersetzungsteanpeiegt. Das Phasendiagramm von
SAN33/TMOS14 ist in Abbildung 4.4 b) dargestelltu¢h im Falle des PS/TMOS14 Blends
war eine Bestimmung des Phasendiagramms nicht ambgli
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a) SAN29/TMOS 18 b) SAN33/TMOS 14
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c) SAN8/TMOS18 d) SAN33/TMOS18
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0,0 0,2 0.4 0,6 0.8 0,0 0,2 0,4 0.6 08

Massenbruch SAN8 Massenbruch SAN33

Abbildung 4.4: Aus Trubungspunktmessungen bestimRftasendiagramme fir die Blendsysteme
a) SAN29/TMOS18, b) SAN33/TMOS14, c) SAN8/TMOS18du) SAN33/TMOS18: €) transpa-
rent, @) trib. Die Binodalen wurden mit Hilfe der FH Thien(gepunktete Linie) und der FOV Theo-

rie (gestrichelte Linie: monodispers; durchgezodeane: polydispers) berechnet.



4.3 Ergebnisse und Diskussion 81

Aus dem bestimmten Phasenverhalten kann nun dashbéiskeitsfenster konstruiert wer-
den. In Abbildung 4.5 ist das entsprechende Fefiste&AN/TMOS18 Blends mit einer Kriti-
schen Zusammensetzung ven, = 0,2 dargestellt. Fir SAN12 bis SAN25 entspridiet Re-

gion unterhalb der gestrichelten Linie einem Nidditthgewichtszustand. Es ist moglich, dass
hier der homogene Zustand der Losung durch dieefiehWerdampfung des Dichlormethans
in Verbindung mit einer langsamen Phasensepardliedingt durch die hohen Molmassen
dieser Copolymere) eingefroren wird. Da< Ty tmos ist, sind die UCSTs in diesem Bereich
experimentell unzuganglich.

350

80/20 Blend TMOS18 mit SAN O einphasig
® zweiphasig

300

250 (@

200 (@

Tg,TM()S

Kritische Temperatur /°C

150 @ e . O o o e o
100 |o e o o c e e
50 1 1 1 1 1 1
0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6

Volumenbruch Acrylnitril im SAN

Abbildung 4.5: Mischbarkeitsfenster fir Blends dd0S18 mit verschiedenen SAN Copolymeren:
(o) einphasig, €) zweiphasig. Das Diagramm gilt fir kritische Blendammensetzurgg,, = 0,2.

Die T, von TMOS18 wird durch eine gestrichelte Linie axejgt.

Wie Abbildung 4.4 zu entnehmen ist, sind die Tridmkurven auRergewo6hnlich breit und
die kritischen Punkte sind zu TMOS-reichen Zusansatungen verschoben, wie es fur
stark asymmetrische (bezuglich der Molmasse) Blemdsrwarten ist. Es ist nicht moglich,
die Trubungskurven mit Hilfe der FH Theorie zu kuzieren, wie in Abbildung 4.4 a) und
b) anhand der gepunkteten Linien verdeutlicht witsl treten starke Abweichungen zwischen
experimentellen und berechneten Ergebnissen awsichi&tzung der kritischen Zusammenset-

zungg,;, mit Hilfe der FH Theorie (siehe Gl. (1.25)) fur dieer Blends in Abbildung 4.4 er-

gibt 0,14, 0,14, 0,18 und 0,16. Die tatsachlichedahe Zusammensetzung scheint allerdings
bei groReren SAN Gehalten zu liegen. Die SWP Tledann natirlich ebenfalls zur Berech-

nung von Binodalen herangezogen wertférLeider ergeben die Berechnungen keine signi-
fikante Verbesserung gegenuber der FH Theorie. Detiedas Phasenverhalten im Folgen-

den ausschlief3lich im Rahmen der FOV Theorie diskutverden.
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Die freie MischungsenthalpieG" kann definiert werden als die Summe des so geeannt
Flory—Huggins Beitrags, d.h. der freien Mischungbalpie einer ideal athermischen Poly-

mermischung, und einer Exzessgra"®:

AGM =RT(rﬂInqq+rﬁln¢5j+AGE (4.6)

1 2

Im Formalismus der FOV Theorie ergibt sit6 © zu

*_ \71/3 1 \71/3_1
AGF =3V |gpT, In(vu3 j+¢12p2T In(ws =

Jo(1 1 1 %6,
+v + —_——= X
_wlpl(~l vj % (Vz \7} \7 12:|

Der erste Klammerausdruck entspricht der nichtkoiorischen Entropie, welche durch die

4.7)

Unterschiede im freien Volumen der beiden Polynierdingt wird, der zweite Klammeraus-
druck entspricht der Mischungsenthalpie. Die Défimen der verschiedenen GrofR3en sind in
Kapitel 1 ausfuhrlich dargestellt. Zur Berechnurgg ®Phasengleichgewichtes muss die erste
Ableitung vonAG™ nach dem Volumenbruch berechnet werden. Fiir digfiden Berech-
nungen ist es jedoch zweckmaRiger, zunachst dieithly vonAG  nach dem Volumen-

bruch zu bilden. Entsprechende Differentiation @laichung (4.7) ergibt

aAGE . "‘1/3 -1 \71/3 1
[ ———

(4.8)

+v*&-%-é(p;-p;>+xsz( o]
A v (gs/s,+a)

Zwei koexistierende Phasen befinden sich im Glaehght, wenn die chemischen Potentiale

Wi in beiden Phasen fir jede Komponente gleich g, wenn g, = g, undy), = ) ist

Diese Bedingungen kénnen auch wie folgt formulegtden:

| 1l
M M
AG" —qoz(age j AG" —qoz(age ]
@ p.T . p.T

| I}
(aAGMJ :(6AGMJ
o, ) . \ 9% ) .

(4.9)
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Mit Hilfe der Gleichungen (4.6) bis (4.8) erhélt maach Umstellen die Bedingungen

1l |
1. (1-¢) Do 11 . IAGE . IAGE
0="In @' -l ) == |+| AGE - ~| AGE -
- (1_@ (0! - 1) _— 2 o0 2

I 1-@" e\" )
0=iln (o_zl —lln (0? + 0AG _| 0AG
I @, r 1_(02 awz oT 5% oT

Wenn ein bestimmter Startwert vasy gewahlt wird, kann der korrespondierende Volumen-

bruch ¢, der koexistierenden Phase Il und die Gleichgewtehperatur aus den Gleichun-

gen (4.10) berechnet werden. Dafiir missen achthedene Parameter bekannt sein: je drei

charakteristische Parameter fir die Reinkompone(ﬂ*em; T7), das Verhaltnis der Kon-

p
taktoberflachers:/s, sowie der Energieparametéy,. Im Folgenden bezieht sich Index 1 auf
das TMOS und Index 2 auf die SAN Komponente. Dagh&énis s,/s, = Srmos/Ssan wurde

mit der Gruppenbeitragsmethode von B8htfiabgeschatzt. Die entsprechenden Werte sind
zusammen mit den charakteristischen Parameterraloelle 4.4 aufgefuhrt. Der Parameter
X12 wurde aus den jeweiligen Phasendiagrammen wig li@gtimmt:X;> wurde so lange va-
riiert, bis die berechnete kritische Temperatur dat experimentellen Ubereinstimmte. Die
entsprechenden Werte sig, = 3,44 MPa fur den Blend SAN29/TMOS18 uXg = 4,30
MPa fir den Blend SAN33/TMOS14. Die mit diesen Werberechneten Binodalen sind in
Form gestrichelter Linien in Abbildung 4.4 a) unddargestellt. Man erkennt, dass die FOV
Theorie im Vergleich zur FH und SWP Theorie zu eitheutlich besseren Beschreibung des
experimentellen Phasenverhaltens fiihrt, obgleiehUhereinstimmung noch nicht zufrieden
stellend ist. Die Verbreiterung der Kurven resuttiem Wesentlichen aus der grof3eren Ober-
flache des TMOS im Vergleich zum SAN, was sich iandMetesrvos/Ssan Widerspiegelt.

Die obige Betrachtung vernachlassigt indes die Masenverteilung, welche jedoch einen
enormen Einfluss auf das Phasenverhalten haben’#awtie Tabelle 4.1 und Tabelle 4.2 zu
entnehmen ist, weisen beide Komponenten eine HehehPolydispersitat auf. Das legt die
Vermutung nahe, dass die Beachtung von Polydigptssifekten helfen kdonnte, die experi-
mentellen Daten besser zu beschreiben. Prinzgi@dtieren zwei verschiedene Methoden um

die Molmassenverteilung von Polymeren in thermodyisahe Berechnungen einzubeziehen.
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Bei der ersten Methode, der so genannten "Pseudakoentenmethode”, wird das Polymer
als Mischung einer diskreten Anzahl an Komponem@nunterschiedlichen Molmassen be-

8222 i

trachtet. Bei der zweiten, der so genannten "kargnichen Thermodynami
eine analytisch I6sbare, kontinuierliche Verteilsfugpktion zugrunde gelegt um die Molmas-
senverteilung zu beschreiben. Eine solche Funksbiz.B. die Schultz—Flory Verteilungs-

funktion, die sich auf Segmente bezogen wie fagtniulieren lasst:

K (Y r

wobeiI'(k) die Gammafunktion und die zahlenmittlere Segmentzahl sind. Der Paraneter
beschreibt die Polydispersitat dutck (Mw/M, — 17 Nimmt man diese Verteilungsfunktion
fir beide Polymere an und folgt dem Ansatz von &&taind Kehleft?, erhalt man die fol-
genden Gleichgewichtsbedingungen:

1 Ky

K
-pl 1 | 1-g - Ykt I\ kot
o:ﬁ 1—(1&J Al 1—(1 (0'2] +—£2| 1—(&j

r_ll 1_¢2 r, wlz

I} |
OAGE OAGE

+ AGE_(DZ( o0 ] ] —[AGE—%{ o0 ] ] (4.12)
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2| ¢ | \1-e @ ). \ 0@ )

Fir k; — o undk, — «© gehen Gleichungen (4.12) in Gleichungen (4.10Y).lib& Berech-

nungen unter Beachtung der Polydispersitat ergebeas kleinere Werte fir die jeweiligen
ParameterX;, = 1,60 MPa fir SAN29/TMOS18 bzw(, = 2,15 MPa fir SAN33/TMOS14.
Die berechneten Binodalen sind in Abbildung 4.4 b) in Form durchgezogener Linien
dargestellt. Wie deutlich zu erkennen ist, verunsakie Polydispersitat eine signifikante Ver-
breiterung der Binodalen. Die Ubereinstimmung zisttheoretischen und experimentellen

Daten ist zufrieden stellend.
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Analog zu dem flur dep—Parameter in Homopolymer/Copolymer Blends vorgeggnen
bindaren Wechselwirkungsmod& #**kann auch der Wechselwirkungsenergie-Paramxater
aus entsprechenden Segmentwechselwirkungsenengie&arnX;; berechnet werdef®

Fur den vorliegenden Blend formuliert sich die Bézing wie folgt

X2 = HSXS/T + HAN X anir _M%QAN Xsian (4.13)

AN
wobei g der Volumenbruch von Styrol im SAN umklder Oberflachenbruch des Segmenmtes

im Copolymer ¢s = 1 —6an) sind. Die Definition vorgay erfolg analog zu Gl. (1.41)

- Gan

B WAN +¢S SS/SAN

0AN

(4.14)

Das Verhaltnissan/ss wurde mit Hilfe der Bondi Method&® zu 1,123 abgeschatzt. Zur Be-
rechnung vorX;» nach Gleichung (4.13) missen alle dfgi Parameter bekannt sein, aller-
dings kbénnen Werte fiXant bzw. Xs/an nicht aus experimentellen Daten ermittelt werden,
da die Phasendiagramme der hypothetischen Blen88TRAOS und PS/PAN experimentell
nicht zugénglich sind. Hingegen publizierten Caiag und Padf* Phasendiagramme von
Blends aus TMOS48 mit vier verschiedenen Oligos¢yroderen Molmasse und Molmassen-
verteilung ebenfalls bekannt sifitf.Aus diesen Phasendiagrammen kann direkt der Parame
ter Xs/r bestimmt werden. Da fir TMOS48 nMk, bekannt ist, wurde ein Polydispersitatsin-
dex vonM,/M, = 2 angenommen, was eine Segmentzahlrygasss = 44 ergibt. Fur die vier
Oligostyrole wurden folgende Segmentzahlen verwemde= 11, 13, 18 und 61 fur die Oli-
gomere "PS0.58", "PS0.68", "PS0.95" und "PS2.9%8. dharakteristischen Werte von Poly-
styrol wurden von Sawpan et ‘dlilbernommen. Die Anpassung der vier Phasendiagramme
mit den oben aufgefiuhrten Parametern ergab vieschiexdene Werte de&r Parameters (s.
Tabelle 4.5). Eine Auftragung voXsr Uber der kritischen Temperatlg; des entsprechen-
den Blendes (s. Abbildung 4.6) zeigt, dXss temperaturabhangig ist, obwohl gemeinhin das
Gegenteil vorausgesetzt wird.Diese Temperaturabhéngigkeit kann sehr gut duink e
Funktion der FornXs/r = A + B/T beschrieben werden.

™ Analog zur Definition des charakteristischen Desfi wird Xy, definiert alsX;, = s;,A5/2v?, s. Gl. (1.40).
Per Definition sind jedoch alle GréRen auf der tenlSeite der Gleichung Konstanten. Demnach s¥lie-
benfalls temperaturunabhéngig sein. Gleiches giififich auch fiip". Da allerdingp” entgegen der theoreti-
schen Annahme tatséchlich mit der Temperatur varikann das auch fiX;, erwartet werden. Daher liegt na-
he, dass die Annahmeg; = constnicht gerechtfertigt ist.
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Tabelle 4.5: Kritische Temperatdi, 3 und Segmentwechselwirkungsenergie-ParaeréggP) far

Blends aus TMOS48 mit verschiedenen Oligostyrolen.

Oligostyrol PS0.58 PS0.68 PS0.95 PS2.95
Terit 1°C 150 171 180 293
Xsr /MPa 7,60 7,27 6,12 4,26

3 Entnommen aus [2219. Bestimmt durch Anpassung der in [221] bericht®¥aasendiagramme.

X /MPa

T T T T T T T
140 160 180 200 220 240 260 280 300
T/°C

Abbildung 4.6: Variation des Segmentwechselwirkemgsgie-Parametedssr mit der Temperatur.
Die Werte wurden durch Anpassung experimentellasBhdiagramni€" erhalten. Die durchgezoge-

ne Linie entspricht einer Regressionsfunktion demniXsr = A + B/T.

Da die UCSTs der hier untersuchten Blends im Teatpdyereich zwischen 210 °C und 240
°C liegen (mit Ausnahme des Blends SAN33/TMOS1&hildung 4.4d) wird fur die fol-
gende Diskussion fiXs/r ein Wert von 5,2 MPa — entsprechéind 230 °C — angenommen.
Die verbleibenden Parametéxyr undXs/ay Wurden aus den experimentel¥» Parame-
ter wie folgt erhalten. Da sich das Verhaltnis Hentaktoberflachersmyos/Ssan mit der Zu-
sammensetzung des Copolymeren andert, muss esdiés SAN separat berechnet werden.
Abbildung 4.7 a) zeigt die Variation v®@iuwos/Ssan Mit dem Volumenbruch an Acrylnitril

@y Im SAN Copolymer. Nichtlineare Regression mit eineatynom zweiten Grades ergibt

Srvos/ Ssan = 114+ 0,054¢,, +0,055¢7, (4.15)
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Nach Substitution in Gl. (4.13) und mit Hilfe det. (1.14) erhalt man schliel3lich

_| D D
X, =1- Xen + X -
12 ( Ot (1_ D )SS/SAN j . ((DAN + (1_ D )SS/SAN j AT

(114+ 00544, +0,055¢7, )1~ )( P

(4.16)

X
Dt (1_ Dan )SS/SAN J S

der nur vong,, abhangig ist. Das heil3t, aus einer Auftragung dpeementellenX;, Werte
zusammen miKs/r = 5,2 MPa (welcher faktisch deXa, Parameter eines PS/TMOS18 Blends
entspricht) als Funktion vom,, kdnnen die beiden unbekannt€p gewonnen werden. Die-

se Auftragung ist in Abbildung 4.7 b) gezeigt. ERegression mittels Gleichung (4.16) lie-
fert Xan = 24,1 MPa uniXsan = 40,9 MPa. Der Wert voKs/an Stimmt gut mit den Werten
von Shimomai et al. (45,1 MPajund Tang et al. (44,8 MP3&5 tiberein.
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Abbildung 4.7: a) Variation des KontaktoberflacherhaltnisseSmos/Ssan Mit dem Volumenbruch
des Acrylnitrils in SAN Copolymeren. Die durchgerog Kurve ist das Resultat einer nichtlinearen
Regression der Daten mittels eines Polynoms zw@itenles. b) Wechselwirkungsenergie-Parameter
Xy fur Blends aus TMOS18 mit SAN Copolymeren als Riomkder Copolymer Zusammensetzung.

Die Kurve wurde mittels Gleichung (4.13) und denTigxt diskutierterk; Parametern berechnet.

Mit Hilfe der bestimmten Parameter lassen sich auch weitere thermodynamische Gro6-
Ben berechnen, z.B. Mischungs- oder ExzessgroR@én. MischungsenthalpieAH" in
SAN/TMOS Blends ist generell positiv, aber kleiro 8rgibt sich zum Beispiel flr einen
50/50 Blend aus SAN29 und TMOS18 mit, = 3,44 MPa eine Mischungsenthalpie von
0,621 J mot* bei 240 °C. Durch den Einfluss der Polydispergiis = 1,60 MPa) reduziert
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sich dieser Wert auf 0,282 J riolin erster Naherung kann das SAN/TMOS System -als a
thermisch betrachtet werden. Folglich liegt dieddtee fir die beobachtet partielle Mischbar-
keit in einem substantiellen Beitrag der kombinigtdren Entropie ziGy, bedingt durch
den oligomeren Charakter des TMOS. Weiterhin istBezessvolumenV F klein aber posi-

tiv. Die GréRenordnung bewegt sich hier im Beraioh 10° bis 10* cn® g ™.

4.4 Zusammenfassung

Fur verschiedene Styrol-Acrylnitril (SAN) Copolyneeund zwei Tetramethylbisphenol A
Oligosulfone (TMOS) wurde das Druck-Volumen-Tempera/erhalten untersucht und die
Daten mit Hilfe der Zustandsgleichungstheorien $ako—Wu—Prausnitz (SWP) und Flory—
Orwoll-Vrij (FOV) analysiert. Die experimentellesdbaren konnten durch die SWP Theorie
mit groRerer Prazision reproduziert werden alsrddasder FOV Theorie mdglich war. Das
gilt insbesondere fur hohere Driicke. Die UrsacHérdeegt in der Wahl des Potentials zur
Beschreibung der intermolekularen Wechselwirkungen.

Aus den SAN Copolymeren und den Oligosulfonen warBéends hergestellt und diese
hinsichtlich Mischbarkeit mittels Tribungspunkt-duBbSC-Messungen untersucht. Das Sys-
tem SAN/TMOS zeigt partielle Mischbarkeit mit eir@veren kritischen Mischungstempera-
tur (UCST). Weiterhin tritt ein Mischbarkeitsfenstuf, d.h. die UCST variiert stark mit der
Zusammensetzung der Copolymere so dass es Bldnigisvgiche im untersuchten Tempera-
turbereich komplett mischbar sind. Die experimdrmehittelten Tribungspunktkurven waren
aul3ergewohnlich breit und konnten weder durch theyF=Huggins Theorie noch durch die
beiden Zustandsgleichungstheorien erfolgreich bedwén werden. Erst durch die Beriick-
sichtigung der Polydispersitaten konnte mit Hilfer dFOV Theorie eine gute Ubereinstim-
mung zwischen theoretischen und experimentellebdngspunktkurven erzielt werden. Aus
den Phasendiagrammen wurden die WechselwirkunggerearameteK;, durch Anpassen
der theoretischen an die experimentelle kritisceeperatur erhalten. Die Mischungsenthal-
pie im System SAN/TMOS ist generell positiv abegik] d.h. es handelt sich um einen anna-
hernd athermischen Blend. Das wiederum bedeutss, dia partielle Mischbarkeit nur durch
einen substantiellen Beitrag der kombinatorischatrdpie — bedingt durch den oligomeren
Charakter des TMOS - verursacht werden kann. Fdhrholekulares TMOS kann daher

vollstandige Unmischbarkeit mit SAN Copolymeren arigt werden.



5 Zusammenfassung und Ausblick

Gegenstand der Untersuchungen im zweiten KapiteVaidiegenden Arbeit waren misch-
bare Blends aus Poly(ethylenoxid) (PEO) und Pol¥fylacrylat) (PMA). Zunachst wurde
das Druck-Volumen-Temperatup\(T)-Verhalten der Blends in der Schmelze tber den ge-
samten Zusammensetzungsbereich studiert und nfeé didr Flory—Orwoll-Vrij (FOV) Zu-
standsgleichung diskutiert. Samtliche thermodynelh@a Grol3en, wie thermischer Ausdeh-
nungskoeffizient, isotherme Kompressibilitat, Deshfreies Volumen oder die charakteristi-
schen Parameter variierten nichtlinear mit der 8risammensetzung. Der Flory—Huggins
Parametey war negativ. Zusammen mit dem Vorliegen eineriggz, zusammensetzungs-
abhangigen Glasubergangstemperatur ist das ekesthrdiz fir eine vollstandige Mischbar-
keit von PEO und PMA in der Schmelze.

AnschlieRend wurde die Oberflachenspannung derdBleander Schmelze mit der Metho-
de des liegenden Tropfens bestimmt. Die Oberflésppe@mnung variierte stark mit der Blend-
zusammensetzung. Bedingt durch Anreicherung dergfonte mit der niedrigeren Ober-
flachenspannung (PMA) an der Oberflache der Sclentedéten negative Abweichungen von
additivem Verhalten auf. Zusatzlich wurde ein Minim in der zusammensetzungsabhangi-
gen Oberflachenspannung bei niedrigen PEO-Gehbiebachtet. Es wurde die Hypothese
aufgestellt, dass dieses Minimum durch eine Sedbst@ation des PEO im Bulk durch die
Ausbildung von Wasserstoffbrickenbindungen verdrsaadrd. In zukinftigen Arbeiten soll-
te geklart werden, ob diese Hypothese korrekiDsts kann z.B. durch eine genaue Bestim-
mung der Zusammensetzung an der Oberflache erfdlEsWeiteren ware es interessant zu
prufen, ob dieses System eine Ausnahme bildet, @ules andere gibt, die ein vergleichbares

Verhalten zeigen.

Das dritte Kapitel dieser Arbeit behandelte diggl@ichende Untersuchung des Kristallisa-
tions- und Schmelzverhaltens eines PEO in mischbB@lends mit PMA und in den entspre-
chenden PEM-PMA Blockcopolymeren Uber einen grof3en Zusammensgsbereich. Die
Zusammensetzung der Blockcopolymere wurde dazudibdfettenlange des PMA Blockes
gesteuert. Fur die Untersuchungen wurden DSC-Mgssuand temperaturabhéangige Ront-
genkleinwinkelstreuung (SAXS) verwendet. Die DSCsBlengen an isotherm kristallisierten

Proben zeigten, dass sich die SchmelztemperatuBldekcopolymere mit zunehmendem
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Anteil an PMA deutlich starker zu niedrigeren Temgperen verschob, als das bei den Blends
der Fall war. Die SAXS Messungen ergaben, dassalias PEO und das PEO in den Blends
bei isothermer Kristallisation kinetisch bedingttrainfach gefalteten Ketten kristallisierten
und wahrend des Aufheizens bis zur Schmelztempegata Verdickung zu gestreckten Ket-
ten stattfand. Im Falle der Blockcopolymere vataater Faltungsgrad der Ketten nach abge-
schlossener isothermer Kristallisation mit der Leidgs PMA-Blockes. Wahrend des Aufhei-
zens zur Schmelztemperatur fand auch in den Blgekgmeren eine Verdickung zu weniger
gefalteten Ketten statt, allerdings konnte ab er@stimmten PMA-Blocklange der gestreckte
Zustand nicht mehr beobachtet werden. Stattdessedew bei mittleren und gré3eren Block-
langen einfach bzw. zweifach gefaltete PEO-Ketterz kkor dem Schmelzen beobachtet. Die
endgultige Morphologie wird durch die entgegengasetirkenden Tendenzen der beiden
Blocke verursacht: der PMA-Block strebt einem Madiman Entropie entgegen, namlich der
random coilKonformation, wahrend der PEO-Block nach einemiMum an freier Enthal-
pie, d.h. nach einem Minimum an Kettenfaltungerelsgt Es stellt sich eine Gleichgewichts-
morphologie ein, in der die PEO-Kettarfach gefaltet und die PMA-Ketten leicht gestreckt
sind. Mit Hilfe der Gibbs—Thomson Extrapolationshwte wurden die Gleichgewichts-
schmelztemperaturen der Blends und der Blockcopailgnbestimmt. Die Erniedrigung der
Gleichgewichtsschmelztemperaturen war in den Blopktymeren wesentlich grof3er als in
den Blends. Es wurde die Hypothese aufgestellts dasch die erzwungene Streckung der
PMA-Ketten der Entropiegewinn wahrend des Schmealzerden Blockcopolymeren groR3er
ist, als in den Blends. Bei als konstant angenonem8chmelzenthalpie des PEO wiirde dies
zu einer niedrigeren Gleichgewichtsschmelztemperatwergleich zu einem Blend gleicher
Zusammensetzung fuhren.

Da noch nicht genau verstanden ist, welchen koekr&influss die Gré3e — genauer ge-
sagt der sterische Anspruch — des nichtkristathsieen Monomers auf die Gleichgewichts-
morphologie austbt, waren weiterfuhrende/erganzddiiersuchungen in diese Richtung
sicherlich sinnvoll. Um ein umfassenderes Verst@éder Kristallisations- und Schmelzvor-
gange in Blockcopolymeren, deren Komponenten inSidamelze mischbar sind, zu erhalten,
kénnten die hier durchgefuhrten Untersuchungen auétBlockcopolymere mit unterschied-
licher Architektur erweitert werden, so. z.B. awéi®blockcopolymere oder Blockcopolyme-
re mit zyklischen Blocken. Um zu klaren, ob dierigdHuggins Parameter in den Blends
und den Blockcopolymeren tatséchlich gleich sirkraob und wie stark sie sich unterschei-

den, kdnnten Kleinwinkelneutronenstreuungs-Expente¢SANS) durchgefihrt werden.
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Im vierten Kapitel der vorliegenden Arbeit wurdesdhasenverhalten von Blends aus nie-
dermolekularen Tetramethylbisphenol A Oligosulfolf@MOS) und Styrol-Acrylnitril Copo-
lymeren (SAN) untersucht. Das SAN/TMOS System zea@he obere kritische Losungstem-
peratur (UCST) und zusatzlich ein ausgepragtesedkeitsfenster, d.h. die UCST variierte
stark mit der Zusammensetzung der SAN CopolymereHie von Tribungspunktmessun-
gen wurden die Phasendiagramme verschiedener SAQS Blends bestimmt. Es zeigte
sich, dass die experimentell bestimmten Tribundsggunven aul3ergewohnlich breit waren.
Dies konnte weder durch die Flory—Huggins Theodemdurch die Zustandsgleichungstheo-
rien von Sako, Wu und Prausnitz (SWP) oder Flomyydl und Vrij (FOV) erklart werden.
Erst durch die Bertcksichtigung der Molmassenvientgien der Polymere gelang es, mit Hil-
fe der FOV Theorie eine gute Ubereinstimmung zweschxperimentellen und berechneten
Tribungspunktkurven zu erzielen. Weiterhin wurde pMT-Verhalten der reinen Polymere
untersucht. Hier zeigte sich hingegen, dass dieraxgntellen Daten mit Hilfe der SWP The-
orie mit wesentlich grof3erer Genauigkeit beschnelerden konnten als mit der FOV Theo-
rie. Insbesondere bei héheren Driicken fuhrte dig F@eorie zu groRen Abweichungen zwi-
schen theoretischen und experimentellen Isobanefortfiihrenden Arbeiten sollte daher un-
tersucht werden, ob mit der SWP Theorie auch beéeim Polymeren eine &hnlich prazise
Beschreibung depVT-Verhaltens moglich ist. Ferner ware es interesganprifen, ob sich
die Erweiterung der SWP Theorie auf Mischungen salifizieren lasst, dass eine bessere

Beschreibung experimenteller Phasendiagramme eichoglird.
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Anhang

A-1

pVT-Kurven von PEO, PMA und deren Blends
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Abbildung A-1.1: Spezifisches Volumen, als Funktion der Temperatur fiir die in Kapitel riter-

suchten PEO/PMA Blends bei verschiedenen Driuckes.Adgabe der Blendzusammensetzung er-

folgt in Gewichtsprozent. Die Messungen wurdensothiermen Modus durchgefihrt.
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A-2  SAXS-Streukurven von PEO/PMA Blends
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Abbildung A-3.1: Entwicklung der Lorentz-korrigiert SAXS-Streukurven wahrend des Aufheizens
von 40 °C bis zum Beginn des SchmelzprozessesBE@/IPMA Blends mit verschiedenem Gehalt (in
Volumenprozent) an PMA. Die Proben wurden isoth&m®4 h bei 40 °C kristallisiert.
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A-3  pVT-Kurven diverser SAN Copolymere und Oligosulfone
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Abbildung A-3.1: Spezifisches Volumes, als Funktion der Temperatur flr die in Kapitelefwen-

deten Polymere fiir verschiedene Driicke. Die Messugfolgten im isothermen Modus.
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