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1. Einleitung und Motivation der Arbeit 

Polymere erlangen in der heutigen Zeit auf Grund ihrer vielfältigen Eigenschaften neben dem 

Einsatz als triviale Haushaltsartikel oder Folien immer größere Bedeutung beispielweise als 

funktionelle Materialien in der Medizintechnik, Mikroelektronik, Energietechnik oder als 

intelligente Verpackungsmaterialien. Neue Synthesewege sowie das Design definierter 

molekularer Architekturen erlauben eine gezielte Einstellung wichtiger physikalischer 

Eigenschaften. Bei vielen Polymeren bilden sich auf Grund der molekularen Architektur und 

thermodynamischer Einflussgrößen geordnete nanoskalige Strukturen aus, wie beispielweise 

bei teilkristallinen Polymeren oder nanophasenseparierten Blockcopolymeren. Das gezielte 

Einstellen und die Modifikation dieser Nanostrukturen bieten weitere Möglichkeiten zur 

Optimierung der Eigenschaften. Die Untersuchung der Zusammenhänge zwischen der 

molekularen Architektur, den sich ausbildenden Strukturen und den Eigenschaften ist hierbei 

von fundamentalem Interesse.  

Seit der ersten Synthese von Blockcopolymeren in den 1960er Jahren haben sich viele 

Wissenschaftler mit der Entwicklung der Synthesetechnik, den Struktur-Eigenschafts-

Beziehungen sowie der Anwendung dieser nanostrukturierten Materialien beschäftigt [1, 2]. 

Die kovalente Verknüpfung von mindestens zwei Homopolymerblöcken zu Block-

copolymeren hat das Ziel, die jeweils positiven Eigenschaften der Ausgangskomponenten zu 

kombinieren. Gegenüber nicht mischbaren Polymerblends verhindert die kovalente 

Verknüpfung der Homopolymerblöcke in Blockcopolymeren eine Makrophasenseparation 

und somit eine Eigenschaftsverschlechterung auf Grund geringer Phasenhaftung. Auf 

nanoskaliger Ebene findet aber eine Phasentrennung statt, die sogenannte 

Mikrophasenseparation, die in der Ausbildung von periodischen Strukturen im 

Nanometerbereich (Kugeln, hexagonal angeordnete Zylinder, Lamellen usw.) resultiert. Die 

Morphologien und Eigenschaften von Blockcopolymeren lassen sich über die Art der 

verwendeten Monomere, die Zusammensetzung, die molekulare Architektur und den 

Polymerisationsgrad gezielt einstellen [1, 2]. Eine Variation bzw. Beeinflussung der 

Strukturen und Eigenschaften ist ferner auch über den Herstellungsprozess möglich [3]. 

Das Phasenverhalten, die Morphologie und die Eigenschaften von Di- und Triblock-

copolymeren, basierend auf Styrol und Butadien (bzw. auch Isopren), wurden in den letzten 

Jahren intensiv experimentell und theoretisch erforscht [1, 2]. Durch die lebende anionische 

Polymerisation ist der gezielte Aufbau von Blockstrukturen mit einer Abfolge von harten 

Polystyrolblöcken und weichen Polybutadienblöcken möglich. Dabei hat vorwiegend die 

Blockabfolge hart-weich-hart technische Relevanz erlangt. Polystyrol-Polybutadien-

Polystyrol-(PS-PB-PS)-Triblockcopolymere, bei denen der gummielastische Weichanteil die 

kontinuierliche Phase bildet, haben eine kommerzielle Bedeutung als thermoplastische 

Elastomere (TPE) erreicht [4]. TPE besitzen die Eigenschaften von Elastomeren, sind aber 

auf Grund der glasartigen Polystyrolphase thermoplastisch verarbeitbar. Einsatz finden diese 

TPE vorwiegend in Mehrschichtfolien, als Haftvermittler, Zähigkeitsadditiv oder „Softtouch“-
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Komponenten [5]. PS-PB-PS-Triblockcopolymere mit hohen Polystyrol-Anteilen werden zu 

den zäh-steifen, transparenten Thermoplasten gezählt. Neben den relativ hohen Steifigkeiten 

weisen sie auch eine hohe Zähigkeit auf. Angewendet werden diese Materialien häufig als 

Zähigkeitsadditive in Mischungen mit Polystyrol [5]. Bei klassischen PS-PB-PS-Blockco-

polymeren resultiert die Erhöhung des PS-Anteils auf ≥70 M.-% zwar in hohen Steifigkeiten, 

aber die Zähigkeit/Duktilität reduziert sich drastisch. Die Materialien versagen sprödartig [6].  

Ein relativ neuer Ansatz zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften ist die gezielte 

Modifikation der Polybutadienphase über die Polymerisation. Der statistische Einbau von 

Styrol-Einheiten in den Polybutadienblock bei Polystyrol-Poly(styrol-co-butadien)-Polystyrol-

Triblockcopolymeren [7, 8] bzw. die Erzeugung eines Styrolgradienten im Mittelblock bei 

sogenannten Gradientenblockcopolymeren [9] resultierte in höheren Steifigkeiten und 

Festigkeiten dieser Materialien, wobei gleichzeitig die Duktilität erhalten blieb. Der zäh-zu-

spröd-Übergang konnte zu höheren Gesamtstyrolanteilen von (75 M.-%) verschoben 

werden [7, 8]. Einige Systeme haben bereits den Weg in die industrielle Anwendung 

gefunden [5].  

Die Styrolanteile im statistischen Copolymerblock dieser Polystyrol-Poly(styrol-co-butadien)-

Polystyrol-Triblockcopolymere betragen meist aber weniger als 50 M.-%. Der Einfluss von 

hohen Styrolanteilen (>50 M.-%) im statistischen Copolymerblock auf die Morphologie-

ausbildung und mechanischen Eigenschaften wurde bisher noch nicht systematisch 

untersucht. Aufgrund der hohen Styrolanteile im statistischen Copolymerblock sind die 

Systeme schwach entmischt, so dass im Vergleich zu klassischen PS-PB-basierten 

Blockcopolymeren andere Morphologien und mechanische Eigenschaften zu erwarten sind. 
  

In der vorliegenden Arbeit wird der Einfluss von hohen Styrolanteilen im statistischen 

Copolymer-Block von 30 bis 80 M.-% auf die Morphologie und die mechanischen sowie 

bruchmechanischen Eigenschaften von Polystyrol-Poly(styrol-co-butadien) basierten Block-

copolymeren untersucht. Für ein tiefgreifendes Verständnis dieser neuartigen Materialien 

sollen die Zusammenhänge zwischen der molekularen Architektur, der Morphologie und den 

daraus resultierenden Eigenschaften untersucht und Struktur-Eigenschafts-Korrelationen 

aufgestellt werden. Neben den mechanischen Eigenschaften steht das Deformations- und 

Bruchverhalten im Fokus, um die Deformations- und Bruchprozesse dieser Materialien im 

Detail zu verstehen. Aufbauend auf diesen Erkenntnissen können beispielweise 

transparente, hoch-zähe Blockcopolymermaterialien mit verbesserten Steifigkeiten und 

Festigkeiten entwickelt werden, die durchaus auch zu schlagzähem Polystyrol konkurrieren 

könnten.  

Die experimentellen Untersuchungen zielen im Wesentlichen auf drei Schwerpunkte ab: 
 

1. Die systematische Variation des Styrolanteils im statistischen Copolymer-Mittelblock 

von 30 bis 80 M.-% und der Molmasse in linearen Triblockcopolymeren mit zwei 

unterschiedlichen Blockarchitekturen (20-60-20, 30-40-30) soll neue Erkenntnisse zu den 

Morphologien sowie dem Phasenverhalten und den daraus resultierenden mechanischen 
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Eigenschaften dieser Triblockcopolymere liefern. Dabei sind besonders auch die Bruch- und 

Deformationsmechanismen von Interesse, so dass ein tiefgreifendes Verständnis dieser 

Materialien und der unter Deformation ablaufenden Prozesse erarbeitet werden kann.  

2. Für klassische PS-PB-basierte Blockcopolymere wurde bereits gezeigt, dass sich die 

Erhöhung der Blockanzahl positiv auf die mechanischen Eigenschaften auswirkt [10]. Darauf 

aufbauend wird der Einfluss der Blockarchitektur bei einem hohen Styrolanteil von    

70 M.-% im P(S-co-B)-Block auf die Zusammenhänge zwischen den Strukturen und 

Eigenschaften für Di-, Tri- und Pentablockcopolymere untersucht. Die Frage, ob die in 

der Literatur diskutierten Effekte auch für die schwach entmischten Systeme mit 

Gesamtstyrolanteilen von >82 M.-% und auf die bruchmechanischen Eigenschaften 

zutreffen, steht hier im Mittelpunkt.  

3. Die Verarbeitung von kommerziellen Blockcopolymeren erfolgt üblicherweise durch 

Spitzguss oder Extrusion, was in einer Strukturorientierung und somit in anisotropen 

Eigenschaften resultieren kann. Exemplarisch wird in dieser Arbeit der Einfluss der 

Strukturorientierung auf das mechanische sowie bruchmechanische Verhalten für ein 

sternförmiges Blockcopolymer mit P(S-co-B)-Blöcken diskutiert, um ein erstes Verständnis 

zu den komplexen Zusammenhängen zwischen den Verarbeitungsbedingungen, der 

Strukturorientierung und den mechanischen Eigenschaften zu erlangen.  
 

Die obengenannten Fragestellungen erfordern die Kombination von physikalischen und 

ingenieurwissenschaftlichen Methoden, um ein tiefgreifendes materialwissenschaftliches 

Verständnis zur Strukturausbildung und den mechanischen Eigenschaften dieser Materialien 

zu erlangen.  

Folgende methodische Herangehensweise wurde gewählt: 
 

1. Morphologieuntersuchungen mit der Kleinwinkelröntgenstreuung (SAXS), Transmissions-

elektronenmikroskopie (TEM) sowie Bestimmung der Strukturorientierung mit 2D-SAXS 

2. Untersuchung des Phasenverhaltens mit der Dynamisch-Mechanischen Analyse  

3. Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften unter quasistatischer Zugbelastung  

4. Untersuchung der Deformationsmechanismen ausgewählter Systeme mit SAXS und TEM 

5. Anwendung bruchmechanischer Konzepte zur ersten Bewertung der Bruchzähigkeit 

sowie der Rissausbreitungskinetik und Untersuchung der Bruchmechanismen mit der 

Rasterelektronenmikroskopie  
 

Aufbauend auf der Einleitung (Kapitel 1) und einem Abriss zum Stand der Literatur zum 

Phasenverhalten, den Morphologien sowie den Einfluss auf die mechanischen 

Eigenschaften von Blockcopolymeren (Kapitel 2) werden in Kapitel 3 die molekularen 

Architekturen der untersuchten Blockcopolymere und die experimentellen Methoden 

vorgestellt. Die Darstellung und Diskussion der Ergebnisse bezüglich der oben genannten 

Schwerpunkte erfolgt in Kapitel 4, 5 und 6. Die Arbeit wird mit einer Zusammenfassung und 

einen Ausblick auf weitere mögliche Untersuchungen in Kapitel 7 abgerundet.                  
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2. Strukturen und Eigenschaften von Blockcopolymeren 

2.1. Definition, molekulare Architekturen und Synthese 

Copolymere sind Makromoleküle, die aus mindestens zwei chemisch unterschiedlichen 

Monomereinheiten zusammengesetzt sind, mit dem Ziel die Eigenschaften der 

verschiedenartigen Monomere zu kombinieren, beziehungsweise die jeweils positiven 

Eigenschaften auszunutzen. Je nach Art der Anordnung der Monomereinheiten wird wie folgt 

unterschieden: 
 

 statistische Copolymere - mit einer unregelmäßigen/statistischen Verteilung der 

Monomere in der Polymerkette  

 Gradientencopolymere - generell statistisch, aber mit einem abnehmenden Anteil 

einer Monomereinheit über die Polymerkette 

 alternierende Copolymere - mit einer regelmäßigen Anordnung der Monomere in der 

Polymerkette 

 Pfropfcopolymere - Copolymere bestehend aus einer Grundkette, an die Blöcke eines 

anderen Monomers angepfropft sind sowie 

 Blockcopolymere, die aus Sequenzen bzw. Blöcken einzelner Monomere bestehen. 
 

Bei Blockcopolymeren wird je nach Art der Verknüpfung zwischen linearem und nicht-

linearem Aufbau unterschieden. Abbildung 1 zeigt mögliche lineare Blockcopolymer-

Architekturen.  

 
Abbildung 1: Schema eines A) statistischen Copolymers und mögliche lineare 

Blockcopolymerarchitekturen: B) AB-Diblockcopolymere, C) ABA-Triblockcopolymere, D) ABC-

Triblockcopolymere sowie E) ABABA-Pentablockcopolymere 

A B

B CA

B AA B A

B AA

statistischA

C

B

D

E
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Eine in der Wissenschaft und besonders in der Industrie am häufigsten verwendete Methode 

zur Polymerisation definierter Blockcopolymere ist die lebende anionische Polymerisation. 

Seit der Entwicklung in den 1960er Jahren und durch stete Verbesserung in Verbindung mit 

Reinigungs- bzw. Aufbereitungs-Methoden zum Entfernen ungewollter Nebenprodukte wie 

Restmonomere, Lösungsmittel oder anderer Additive ist es mittlerweile möglich, reine 

Blockcopolymere mit einer definierten molekularen Struktur, einer spezifischen molaren 

Masse und einer engen Molmassenverteilung zu synthetisieren. Die Kontrolle komplexer 

anionischer Synthesereaktionen hat zu einer Vielzahl von neuartigen, molekularen 

Architekturen geführt [1, 2, 11]. Für Details zur anionischen Polymerisation wird auf 

weiterführende Literatur verwiesen [12, 13].  

2.2. Phasenverhalten in Blockcopolymeren 

2.2.1. Allgemeine Grundlagen - Phasenseparation 

Die meisten Mischungen aus chemisch unterschiedlichen Homopolymeren tendieren zu 

einer makroskopischen Entmischung, das heißt, es erfolgt eine Phasentrennung. 

Physikalische Ursache ist das Zusammenspiel der thermodynamischen Größen Entropie und 

Enthalpie. Das Phasenverhalten binärer Polymermischungen kann unter gewissen 

Voraussetzungen (große Moleküle, keine Konzentrationsschwankungen) durch die Flory-

Huggins-Theorie beschrieben werden. Diese Theorie beschreibt mit Hilfe eines Gittermodells 

die Wechselwirkung der Monomere mit deren Umgebung und setzt diese mit der mittleren 

Wechselwirkung aller Nachbaratome gleich [14, 15]. Das Mischungsverhalten zweier 

Substanzen wird durch die freie Gibbs‘sche Mischungsenthalpie Gm bestimmt:  

mmm STHG     Gl. 2.1 

Hm ist die Mischungsenthalpie, T die Temperatur und Sm die Mischungsentropie. Zwei 

Substanzen bzw. Homopolymere sind miteinander mischbar wenn Gm<0. 

Nach Flory [14] gilt für den enthalpischen Beitrag: 

BAABm RTH     Gl. 2.2 

mit dem Flory-Huggins Wechselwirkungsparameter AB, den Phasenanteilen A und B und 

der Gaskonstante R. Der Wechselwirkungsparameter AB ist die Triebkraft für die 

Phasenseparation und beschreibt die Wechselwirkung der Monomere zueinander: 

)2/)()(Tk/Z( BBAAABBAB    Gl. 2.3 

Der ParameterAB beschreibt die Wechselwirkungsenergie pro Monomereinheit zwischen 

Monomer A und Monomer B bzw. zwischen gleichen Monomeren AA, BB). Z ist die 

Koordinationszahl und kB die Boltzmannkonstante [14]. Sind Kontakte zwischen gleichen 

Monomeren bevorzugt, weist AB positive Werte auf und es erfolgt eine Abstoßung zwischen 

Monomer A und B. Sind Kontakte zwischen Monomer A und Monomer B gegenüber 



Strukturen und Eigenschaften von Blockcopolymeren 

 

 

6 

Kontakten gleicher Monomere bevorzugt, ist AB negativ und die Monomere sind mischbar. 

Die Gleichung 2.3 macht deutlich, dass AB indirekt proportional zur Temperatur ist.  

Der entropische Beitrag zur Gibbs‘schen Mischungsenthalpie Gm wird durch die 

Phasenanteile und den Polymerisationsgrad N bestimmt: 









 B

B

B
A

A

A
m ln

N
ln

N
RS   Gl. 2.4 

Das Einsetzen von Hm und Sm in Gleichung Gl. 2.1 resultiert nach Flory [14] in der freien 

Energie Gm für eine binäre Mischung aus Polymer A und B: 









 ABBAB

B

B
A

A

A
m ln

N
ln

N
RTG 

 
                entropische Terme   enthalpischer Term 

Gl. 2.5 

 

Überwiegen die entropischen Terme der Gleichung Gl. 2.5, befindet sich das System im 

ungeordneten Zustand, dass heißt beide Komponenten sind homogen gemischt. Bei 

Temperaturverringerung bestimmt der enthalpische Term der Gleichung Gl. 2.5 zunehmend 

die freie Energie, da AB indirekt proportional zu T ist, und es erfolgt eine Phasenseparation. 

Die meisten Homopolymere sind nicht miteinander mischbar und weisen eine 

Makrophasenseparation auf, da bei langen Polymerketten (NA und NB groß) der Anteil an 

Mischentropie Sm meist kleiner ist als die Mischungsenthalpie Hm. Die Flory-Huggins-

Theorie beschreibt nur die untere Mischungslücke und berücksichtigt keine 

Volumenänderungen beim Mischen [16, 17]. 

2.2.2. Phasenseparation in Diblockcopolymeren 

Die Polymerketten in Blockcopolymerschmelzen liegen bei hohen Temperaturen homogen 

durchmischt vor. Bei Temperaturerniedrigung entmischen sich auf Grund der 

Unverträglichkeit der chemisch unterschiedlichen Homopolymere (enthalpiegesteuerte 

Entmischung) die Polymerketten ab einer kritischen Temperatur selbständig. Im Vergleich zu 

Polymermischungen erfolgt bei Blockcopolymeren keine makroskopische Entmischung, da 

die Homopolymerblöcke mit einer kovalenten Bindung verknüpft sind. Auf nanoskaliger 

Ebene erfolgt aber eine Phasentrennung, die in der Ausbildung von Mikrodomänen bzw. 

Mikrophasen resultiert. Diese Entmischung wird Mikrophasenseparation (engl.: microphase 

separation) genannt und verringert die Zahl der möglichen Konfigurationen der Moleküle 

sowie die Zahl der energetischen Wechselwirkungen zwischen den A-B Monomeren, welche 

nur im Bereich der Phasengrenze auftreten. Der Übergang vom ungeordneten Zustand einer 

homogenen Schmelze zum geordneten, mikrophasenseparierten Zustand wird Ordnungs-

Unordnungs-Umwandlung (engl.: order-disorder transition (ODT)) genannt und tritt auf wenn 

das Produkt aus Wechselwirkungsparameter  und Polymerisationsgrad N einen kritischen 

Wert N>(N)crit überschreitet. Das heißt, oberhalb (N)crit entstehen, wie in Abbildung 2 

dargestellt, geordnete Strukturen, die auch als Mikrostrukturen bezeichnet werden. Die 
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Größe der Mikrodomänen wird vorwiegend vom Polymerisationsgrad N der Blockcopolymere 

bestimmt und liegt in der Größenordnung des Gyrationsradius einer Polymerkette (1-

100 nm).  

 
Abbildung 2: Schema zur Mikrophasenseparation eines Diblockcopolymers - Übergang vom 

ungeordneten zum geordneten Zustand bei der kritischen Segregationsstärke (N)crit [18]; links: 

ungeordner Zustand; rechts: phasenseparierter Zustand mit lamellarer Morphologie (d0=Langperiode, 

hier als Domänengröße bezeichnet) 

Im mikrophasenseparierten Zustand wird auf Grund der Einschränkung der freien 

Beweglichkeit der Ketten an der Phasengrenze der Entropieanteil bei Blockcopolymeren in 

zwei Teile gespalten [19]. Der Entropieanteil Sc ist die Folge der Kettenstreckung in der 

Grenzfläche und die Konfigurationsentropie SP basiert auf der Verringerung der möglichen 

Konfigurationen der Moleküle. Somit ergibt sich für die freie Enthalpie bei großer 

Unverträglichkeit [19]: 

CPmm STSTHG    Gl. 2.6 

Im Vergleich zu statistischen Copolymeren verringert sich die Mischungsenthalpie, da die 

Anzahl der energetisch ungünstigen Kontakte zwischen verschiedenen Komponenten auf 

den Bereich der Phasengrenze beschränkt ist. Die Reduzierung der Mischungsenthalpie ist 

die thermodynamische Triebkraft für die Mikrophasenseparation [16]. Gleichzeitig führt die 

Verringerung der Platzierungsfreiheit der A-B-Bindungen, welche im mikrophasen-

separierten Zustand nur in der Phasengrenze stattfindet, zur Reduzierung der 

Konfigurationsentropie SP. Der Entropieanteil Sc erfährt ebenso einen Verlust, da die 

Ketten bzw. Kettensegmente in der Grenzschicht gestreckt sind, um der Forderung nach 

einem gleichen Dichtegefälle in der Phasengrenzschicht bzw. konstante Dichte in den 

Mikrodomänen zu entsprechen [16].  
 

ungeordneter 
Zustand geordneter 

Zustand

d0

(N)crit>N

(N)crit<N
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Die Stärke der Phasenseparation von Blockcopolymeren kann durch das Produkt N 

beschrieben werden, da der entropische Anteil S proportional zu N-1 und der enthalpische 

Anteil H proportional zu ist. Hohe Polymerisationsgrade resultieren in der Verringerung 

der Anzahl an Realisierungsmöglichkeiten im Gittermodell und somit in der Reduzierung der 

Entropiebeiträge (SP, SC).  

Unterhalb des kritischen Wertes (N)crit befindet sich die Blockcopolymerschmelze in einem 

ungeordneten, nicht phasenseparierten Zustand und die Polymerketten liegen als 

statistisches Gauß-Knäul vor (siehe Abbildung 3). Bei N=(N)crit herrscht ein empfindliches 

Gleichgewicht zwischen den entropischen und enthalpischen Anteilen. Oberhalb (N)crit 

erfolgt die Phasenseparation [18]. Je nach Stärke der Entmischung unterscheidet man drei 

Zustände: 
 

 schwache Entmischung - WSL (engl.: weak segregation limit ) 

 mittlere Entmischung - ISL (engl.: intermediate segregation limit) 

 starke Entmischung - SSL (engl.: strong segregation limit) 
 

Abbildung 3 zeigt zusammenfassend die Phasenseparationszustände der Mikrostruktur und 

die dazugehörigen Konzentrationsprofile für ein symmetrisches Diblockcopolymer abhängig 

von der Entmischungsstärke N.  

Abbildung 3: Schematische Darstellung der Phasenseparationszustände in einem symmetrischen 

Diblockcopolymer in Abhängigkeit von N; Die lokalen Konzentrationsprofile (oben) können den 

Separationszuständen der Mikrostruktur (unten) zugeordnet werden (in Anlehnung an [18, 20, 21]). 

Details zur Abbildung sind im Text beschrieben. 
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Leibler berechnete mittels Landau-Mean-Field-Theorie unter vereinfachten Annahmen den 

Übergangspunkt vom ungeordneten zum schwach phasenseparierten, geordneten Zustand 

für symmetrische Diblockcopolymere i=0,5 [22] mit: 

(N)crit=10,495 Gl. 2.7 

Leibler‘s Theorie sagte bei i=0,5 oberhalb (N)crit einen Übergang zweiter Ordnung in eine 

lamellare Morphologie voraus, wohingegen für i ungleich 0,5 die Mikrophasenseparation in 

einer kubisch-raumzentrierten Struktur resultiert [22].  

Generell sind die Phasen im WSL schwach entmischt und es existiert eine relativ breite 

Phasengrenzschicht. Das Konzentrationsprofil kann nahezu durch eine Sinusfunktion 

dargestellt werden. Die Polymerkettenkonfiguration im WSL kann durch eine ungestörte 

Gaußstatistik beschrieben werden. Die Domänengröße d0 kann nährungsweise mit dem 

Polymerisationsgrad N wie folgt ausgedrückt werden: 

d0~N0,5 Gl. 2.8 

Liegt N des Systems nahe dem kritischen Wert (N)crit, können sich auf Grund lokaler 

Fluktuationen auch ungeordnete, phasenseparierte Strukturen ausbilden (siehe Abbildung 

3). Die Theorie von Leibler wurde später durch Fredrickson und Helfand unter Einbeziehung 

von Fluktuationen und für asymmetrische Zusammensetzungen der Blockcopolymere 

erweitert. Ein korrigierter Wert für (N)crit ist in deren Arbeit zu finden [23].  

Der Zustand zwischen schwacher und starker Entmischung wird als mittlerer Entmischungs-

zustand (ISL) bezeichnet. Theoretisch [24] und experimentell [25] wurde folgender 

Zusammenhang zwischen Domänengröße d0 und Polymerisationsgrad N gefunden:  

d0~N0,8 Gl. 2.9 

Bei starker Entmischung im SSL findet eine Separation in zwei reine Phasen statt, wobei das 

Konzentrationsprofil nahezu durch eine Rechteckfunktion beschrieben werden kann 

(Abbildung 3). Die Grenzfläche zwischen den reinen Phasen ist relativ schmal (1-2 nm 

[26]). Zentrale Annahme im SSL ist die Streckung der Kettensegmente in der Nähe der 

Grenzfläche auf Grund der enthalpischen Abstoßung und der kinetischen Hinderung durch 

die kovalenten Verknüpfungen. 

In den 1980er Jahren entwickelten Helfand und Wassermann mit Hilfe der Self-Consistent-

Field-Theorie eine Möglichkeit zur Beschreibung des Phasenverhaltens von Diblock-

copolymeren im SSL [27, 28, 29]. In dieser Theorie gehen ähnlich wie bei der Theorie nach 

Meier [19] prinzipiell drei Beiträge zur freien Energie ein: (1) der Enthalpiebeitrag auf Grund 

der Abstoßung der chemisch unterschiedlichen Komponenten in der Grenzfläche, (2) der 

Entropieverlust durch die Kettensegmentstreckung und (3) der Verlust an Konfigurations-

entropie durch die Einschränkung der Kettenkonfirmation/Kettendynamik auf Grund der 

kovalenten Bindung. Die Domänengröße steht mit N und  in folgendem Zusammenhang 

[27, 28, 29]: 
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d0~aN Gl. 2.10 

mit =9/14 und =1/7. 

Generell bedeutet dieser Zusammenhang, dass die Polymerketten nicht dem Verhalten 

Gauß‘scher Ketten (d0~N0,5) entsprechen, sondern wie im ISL in gestreckter Form vorliegen. 

Semenov entwickelte später einen analytischen Ansatz zur Berechnung der freien Energie 

für N∞ und erhielt [30, 31]: 

3

2

6

1

0 Na~d   Gl. 2.11 

Für PS-PB-Diblockcopolymere erfolgte durch Papadakis und Mitarbeiter [32] basierend auf 

SAXS- und SANS-Untersuchungen eine Einteilung in drei Entmischungsbereiche:  

1) der Gauß´sche Bereich mit d0~N0,5 für N<5-6;  

2) der ISL-Bereich mit d0~N0,83 für N5-29 und  

3) der SSL-Bereich mit d0~N0,61 für N>29.  

2.2.3. Morphologien in Diblockcopolymeren 

Blockcopolymere bilden abhängig vom Volumenanteil der Komponenten unterschiedliche 

Morphologien aus, da es für asymmetrische Blockcopolymere energetisch günstiger ist, 

Phasen mit gekrümmten Oberflächen zu bilden [33]. Eine stabile Polymer/Polymer 

Grenzfläche existiert bei gleichen Volumenanteilen (A=B). Die Polymerkettenkonformation 

ist schematisch in Abbildung 4A gezeigt. Sind die Volumenanteile sehr unterschiedlich 

(AB) müssten sich die Polymerketten stark strecken, um eine ebene Grenzfläche zu 

bilden. Die Grenzfläche ist instabil, da die Konformationsentropie sehr groß und somit dieser 

Zustand energetisch ungünstig ist. Dieser ungünstige Zustand wird durch die Krümmung der 

Grenzfläche kompensiert und führt dazu, dass die Kettenstreckung zwischen A- und B-Block 

reduziert wird. Abbildung 4B zeigt, dass sich die Grenzfläche in Richtung der 

Minoritätskomponente krümmt. Je größer der Unterschied zwischen den Volumenanteilen 

der Komponenten, desto stärker ist die Krümmung der Grenzfläche. In Abhängigkeit vom 

Volumenanteil der Komponenten, dem Polymerisationsgrad und dem Wechselwirkungs-

parameter bilden sich verschiedene Morphologien aus. In Abbildung 4C sind die 

Morphologien für Polystyrol-Polyisopren-Diblockcopolymere (PS-PI) im SSL in Abhängigkeit 

vom Volumenanteil an Polystyrol (PS) dargestellt (Bates und Fredrickson [18]). In Polystyrol-

Polybutadien-Diblockcopolymeren treten vergleichbare Morphologien auf, da das System 

dem PS-PI-Diblockcopolymer chemisch sehr ähnlich ist.  

Bei geringem Volumenanteil an PS bildet sich eine sphärische Morphologie aus, wobei die 

PS-Phase als Kugeln in die Polyisopren-Matrix (PI) eingelagert ist. Die sphärische 

Morphologie wurde als kubisch innenzentrierte Phase (engl.: body-centred cubic, BCC) 

identifiziert. Eine weitere Erhöhung des Volumenanteils an PS führt ab fPS0,17 zu einer 

zylindrischen Morphologie mit PS-reichen Zylindern, die hexagonal angeordnet sein können 

(engl.: hexagonal-packed cylinders, HPC). Die Erhöhung des PS-Anteils in Richtung PS=PI 
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bzw. fPS=fPI resultiert in einer lamellaren Morphologie (LAM). Ab einem kritischen 

Volumenanteil fPS0,66 erfolgt eine Phasenumkehr. Die Zylinder bzw. Kugeln werden durch 

die PI-Phase gebildet und sind in eine PS-Matrix eingebettet. Zwischen der zylindrischen und 

lamellaren Morphologie befindet sich eine bi-kontinuierliche „gyroide“ Struktur (GYR, G). 

 
Abbildung 4: Mikrophasenseparation in AB-Diblockcopolymeren: Schematische Darstellung der 

Polymerkettenkonformation für A) eine stabile ebene Grenzfläche (A=B), und B) für eine stabile 

gekrümmte Grenzfläche für AB nach [34] sowie C) auftretende Morphologien in einem PS-PI-

Diblockcopolymer abhängig vom Volumenanteil an Polystyrol fPS nach [18] 

Neben der Gyroid-Struktur wurden in der Literatur zwei weitere komplexe Strukturen 

beschrieben. Bates und Mitarbeiter fanden mit SANS- und TEM-Untersuchungen im Bereich 

zwischen Lamellen und Zylindern von PS-PI-Diblockcopolymeren eine Struktur bei der die 

kontinuierliche Phase die Minoritätsphase durchstößt, so dass eine Perforierung der 

Lamellen entsteht [35, 36]. Diese in Abbildung 5A dargestellte Struktur wird als perforierte 

Lamellenstruktur bezeichnet und gilt als langlebige metastabile Struktur [37]. In vielen Fällen 

wurde eine hexagonale Anordnung der Perforierungen beobachtet (engl.: hexagonal-

perforated layers, HPL).  

Die hexagonal modulierte Lamellenmorphologie (engl.: hexagonally modulated lamellae, 

HML) in Abbildung 5B besteht aus periodisch gewellten Lamellen und gilt als instabil [35]. 

-PS

-PI

fPS

BCC HPC GYR GYR HPC BCCLAM

0,17 0,28 0,34 0,62 0,66 0,77

A B

C
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Diese komplexen Strukturen treten vorwiegend im ISL bzw. WSL auf, da in diesen Bereichen 

die Mischbarkeit zwischen den Phasen erhöht ist [35].  

 
Abbildung 5: Komplexe Morphologien in Blockcopolymeren: A) hexagonal perforierte Lamellen (HPL) 

und B) die hexagonal modulierte Lamellenmorphologie (HML) nach [35] 

Basierend auf den theoretischen Ansätzen [22, 23, 38], aber auch experimentell [36] wurden 

verschiedene Phasendiagramme erstellt, welche die Abhängigkeit der Morphologie vom 

Phasenanteil und der Entmischungsstärke N beschreiben. Abbildung 6 zeigt beispielhaft ein 

mittels Self-Consistent-Field-Theorie ermitteltes Phasendiagramm von Matsen und Bates für 

symmetrische Diblockcopolymere mit Bereichen der oben erwähnten stabilen Morphologien 

(BCC, HPC, LAM, GYR) [38].  

 
Abbildung 6: Mittels Self-Consistent-Field-Theorie berechnetes Phasendiagramm für ein 

symmetrisches Diblockcopolymer von Matsen und Bates [38, 39] 
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2.3. Einfluss der Blockarchitektur auf das Phasenverhalten und die  

Morphologie 

Die kovalente Verknüpfung zweier Homopolymere zu Blockcopolymeren erhöht die 

Kompatibilität und führt bei Blockcopolymeren im Vergleich zu Blends zu einer Reduzierung 

der kritischen Temperatur bei der die Phasenseparation eintritt. Eine binäre Mischung aus  

A- und B-Homopolymeren (N/2) separiert bei einem kritischen Wert (N)crit=4, wohingegen 

Diblockcopolymere bei (N)crit10,5 in Phasen separieren [2, 22]. Das heißt, 

Blockcopolymere sind prinzipiell verträglicher als Polymerblends. Verschiedenste molekulare 

Architekturen z.B. Triblockcopolymere, sternförmige und gepfropfte Copolymere führen zu 

einer Änderung der Verträglichkeit. Experimentell und theoretisch wurde gezeigt, dass 

(N)crit,Mischung<NODT,Diblock<NODT,Pfropfblock<NODT,Triblock<NODT,Sternblock Gl. 2.12 

mit (N)crit und NODT als kritischen Wert von N für die Stabilität des ungeordneten 

Zustandes gilt [2]. Das bedeutet beispielsweise, dass sich ein Triblockcopolymer im 

ungeordneten, nicht phasenseparierten Zustand befinden kann, wohingegen ein 

Diblockcopolymer mit vergleichbarer Kettenlänge und gleicher Zusammensetzung bereits im 

mikrophasenseparierten Zustand ist.  
 

Triblockcopolymere  

Das Phasenverhalten von ABA-Triblockcopolymeren ist auf Grund der zusätzlichen 

Variationsbreite der A-Außenblöcke komplexer als bei Diblockcopolymeren. Der 

Symmetrieparameter  mit =fA1/(fA1+fA2) beschreibt das Verhältnis der Länge der A-

Außenblöcke zueinander. Bei gleich großen A-Außenblöcken (fA1=fA2) werden die 

Blockcopolymere als symmetrisch bezeichnet und haben einen Symmetrieparameter von 

=0,5. Weisen die Außenblöcke eine unterschiedliche Länge auf (fA1 ungleich fA2), so handelt 

es sich um asymmetrische Triblockcopolymere. Der Symmetrieparamter liegt zwischen 

0<<0,5 (=0 entspricht einem Diblockcopolymer). Ein in der Mitte geteiltes 

Triblockcopolymer kann dabei wie zwei Diblockcopolymere betrachtet werden.  

Mayes und de la Cruz [40] erweiterten Leibler‘s Theorie zum Phasenverhalten von Diblock-

copolymeren auf Triblockcopolymere und berechneten Phasendiagramme für verschiedene 

Symmetrieparameter. Abbildung 7 zeigt Phasendiagramme (N vs. f) für die Symmetrie-

parameter =0,25 (A) und =0,5 (B). Es wird ersichtlich, dass die LAM-, HPC- und BCC-

Morphologie in gleicher Reihenfolge wie bei Diblockcopolymeren auftreten. Experimentell 

wurde dies durch Bates und Mitarbeiter [41] sowie durch Hashimoto und Mitarbeiter [42] 

bestätigt. Die Asymmetrie der Phasendiagramme resultiert aus der starken Streckung des B-

Mittelblocks auf Grund der enthalpischen Wechselwirkung mit den zwei A-Außenblöcken. 

Beim Start im ungeordneten Zustand für fA=fB=0,5 bei =0,5 wird bei Temperaturerniedrigung 

beispielsweise direkt die lamellare Morphologie erreicht, wohingegen bei =0,25 erst die 

BCC und die HPC-Morphologie durchlaufen wird. Die Asymmetrie der Außenblöcke resultiert 
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bei Triblockcopolymeren (A1BA2) in zwei Effekten, die bei Diblockcopolymeren und 

symmetrischen ABA Triblockcopolymeren nicht auftreten. Matsen [43] geht davon aus, dass 

bei geringer Asymmetrie die elastische Energie zur Streckung der A-Domänen auf Grund der 

Bidispersität der Außenblöcke reduziert ist. Dieser erste Effekt führt zu einer geringeren 

Domänengröße als im Vergleich zu Diblockcopolymeren und zu einer Verschiebung der 

Ordnungs-Ordnungs-Phasengrenzen (OOT-Grenzen) im Phasendiagramm. Der zweite 

Effekt tritt bei großer Asymmetrie zwischen den A-Außenblöcken auf. Ein Teil des kurzen  

A1-Außenblocks wird in den B-Mittelblock hineingezogen. Dies hat eine Relaxation des B-

Blockes und dadurch eine Verschiebung der OOT-Grenzen zu geringen A-Volumenanteilen 

zur Folge. 

 
Abbildung 7: Phasendiagramm in Abhängigkeit vom Volumenanteil f und N für A) ein asym-

metrisches Triblockcopolymer mit =0,25 und B) ein symmetrisches Triblockcopolymer mit =0,5 mit 

den auftretenden Morphologien nach [40] 

Phasendiagramme zum Einfluss des Asymmetrieparameters  auf die Morphologie von 

Triblockcopolymeren sind in [43] zu finden. Die theoretischen Arbeiten wurden unter 

anderem durch experimentelle Untersuchungen an asymmetrischen PS-PI-PS-

Triblockcopolymeren durch Spontak und Mitarbeiter bestätigt [44].  

Der speziell für die physikalischen Eigenschaften entscheidende Unterschied zwischen 

Triblockcopolymeren und Diblockcopolymeren ist die Verknüpfung des B-Mittelblockes mit 

zwei A-Außenblöcken in den Triblockcopolymeren. Somit wird eine Entschlaufung des B-

Mittelblocks bei mechanischer Belastung verhindert. Die A-Außenblöcke können zudem in 

verschiedenen Mikrodomänen lokalisiert sein und somit Molekülbrücken bilden (siehe 

Abbildung 11). Sind die A-Außenblöcke in derselben Domäne lokalisiert, spricht man von 

Schlaufen.  
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Matsen und Thompson berechneten mit der Mean-Field-Theorie einen maximalen 

Brückenanteil von 40 % für symmetrische ABA-Triblockcopolymere mit lamellarer 

Morphologie bei N100 [45]. Die Erhöhung von fA im lamellaren Bereich führt zu einer 

geringen Erhöhung des Brückenanteils <45 %. Der Brückenanteil steigt weiter mit fA und 

beträgt für Zylinder 60-65 % und Kugeln 75-80 % [45]. Der Einfluss der Kettenkonformation, 

das heißt, das Verhältnis von Schlaufen zu Brücken, auf die mechanischen Eigenschaften 

wird in Kapitel 2.6.2 diskutiert.  

Der durch Matsen und Schick [46] für Triblockcopolymere im SSL berechnete 

Zusammenhang zwischen Domänengröße und N stimmt gut mit der von Semenov [30, 31] 

berechneten Abhängigkeit für Diblockcopolymere überein (siehe Gl. 2.11, S.13).  

Im WSL hingegen steigt die Domänengröße für Triblockcopolymere stärker mit dem 

Polymerisationsgrad N an als für Diblockcopolymere [25, 46]:  

d0~N4/5 Gl. 2.13 

 

Multiblockcopolymere  

Multiblockcopolymere mit einer Blockanzahl größer als drei weisen auf Grund der 

Variationsmöglichkeiten ein komplexes Phasenverhalten auf. Mit Erhöhung der Blockanzahl 

verschiebt sich beispielweise TODT für Poly(styrol-b-isopren)n-Multiblockcopolymere [47]. 

Unabhängig von der Blockarchitektur wurden durch Matsen und Schick ähnliche 

Morphologien (LAM, GYR, HPC, BCC) wie für Diblockcopolymere nachgewiesen [48]. Die 

Erhöhung der Blockanzahl führt zu einer Reduzierung der Domänengrößen gegenüber Di- 

und Triblockcopolymeren bei konstanter Molmasse. Der Zusammenhang zwischen 

Polymerisationsgrad und der Domänengröße entspricht dem Verhalten von Diblock-

copolymeren [48]. In linearen Multiblockcopolymeren können sich auf Grund der 

Vielfachverknüpfung effektive Schlaufen und Brücken ausbilden (siehe Abbildung 11C). Der 

Einfluss auf die Mikrostruktur wurde durch Spontak und Mitarbeiter [49] untersucht. 

Die Kombination von mehreren Monomersorten zu ABC-Terblockcopolymeren oder zu 

komplizierten Blockarchitekturen resultiert in einer Vielzahl an weiteren komplexen 

Morphologien [50]. 
 

Sternblockcopolymere  

Das Phasenverhalten von Sternblockcopolymeren wird signifikant von der Art der 

Armverknüpfung (ABn, AnBm, (AB)n), der Armanzahl und der molaren Masse beeinflusst 

[1, 2]. Mittels Mean-Field-Theorie wurden Phasendiagramme in Abhängigkeit des 

Volumenanteils und N verschiedener Sternblockcopolymere berechnet [51, 52]. Milner 

berechnete ein Phasendiagramm in Abhängigkeit der Armanzahl und des Volumens der 

Polymerketten [51]. Generell wurden dieselben Morphologien wie für Diblockcopolymere 

(BCC, HPC, LAM, GYR, HPL) gefunden, wohingegen die OOT-Phasengrenzen signifikant 

durch die molekulare Architektur der Sternblockcopolymere beeinflusst werden.  
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2.4. Modifikation der Phasengrenzfläche  

Die Phasengrenzfläche kann über die Segregationsstärke N variiert werden. Im SSL mit 

hohen N ist die Phasengrenzfläche schmal (1-2 nm [26]), während im WSL bei N(N)crit 

das Konzentrationsprofil sinusförmig ist und eine breite Phasengrenzfläche (einige nm) 

vorliegt. Eine weitere Möglichkeit die Breite der Phasengrenzfläche zu modifizieren ist der 

Einbau von „verschmierten Übergängen“ zwischen den Blöcken bzw. der Einbau eines 

statistischen Copolymers. „Verschmierte Übergänge“ zwischen den reinen Blöcken werden 

über die anionische Copolymerisation von Styrol und Butadien unter Einsatz von 

„Randomizern“ erzeugt [53]. Eine Komponente nimmt sukzessive ab, so dass ein Gradient in 

der Zusammensetzung entsteht. Bei diesen Gradientenblockcopolymeren bildet sich eine 

graduelle Grenzfläche zwischen Hart und Weichphase aus [9]. Mit dem Einbau eines 

statistischen Copolymer-Blocks wird die Segregationsstärke und somit gleichzeitig die 

Phasengrenzfläche zwischen den Mikrodomänen geändert.  

Für Gradientenblockcopolymere und Blockcopolymere mit statistischen Copolymeren-

Blöcken wurde bereits experimentell [54, 55, 56, 57, 58] als auch theoretisch [59, 60, 61] 

gezeigt, dass das Phasenverhalten und die Grenzschicht signifikant durch die Blockstruktur 

beeinflusst werden. Hodrokoukes synthetisierte Triblockcopolymere mit einem verschmierten 

(PS-P(S-g-I)-PI) und invers verschmierten (PS-P(I-g-S)-PI) Übergang mit nahezu 

symmetrischer Zusammensetzung. Mit Erhöhung des Anteils des Gradientencopolymers 

(invers) nahm die Mischbarkeit zwischen den Blöcken zu und resultierte schließlich in einer 

Umwandlung von Lamellen zu einer ungeordneten Morphologie. Die Phasenmischbarkeit 

war bei den Blockcopolymeren mit inversen Gradienten in der Zusammensetzung 

ausgeprägter als bei einfacher Gradientenzusammensetzung [2, 58]. Bereits 1984 stellten 

Gronski und Mitarbeiter für Polystyrol-Poly(isopren-co-styrol)-Polyisopren-Triblockco-

polymere eine Verbreiterung der Grenzfläche mit Erhöhung der Kettenlänge des 

statistischen Blockes fest [54, 55]. Die Domänengrößen waren mit Einbau des statistischen 

Mittelblockes geringer als bei dem Blockcopolymer mit unmodifizierten Mittelblock, was mit 

einer Verbesserung der Mischbarkeit begründet wurde [54, 55]. Thermodynamische 

Betrachtungen und die Berechnungen mittels eines statistischen Kettenmodells durch 

Spontak und Zielinski für Poly(A)-b-Poly(A-co-B)-b-Poly(A)-Blockcopolymere zeigten, dass 

sich bei Einbau eines kurzen Poly(A-co-B)-Blockes eine Zweiphasenmorphologie ausbildet 

und sich die Domänengröße bei gleichzeitiger Verbreiterung der Phasengrenzfläche 

reduziert [59]. 

Arbeiten von Adhikari und Michler [62], der Arbeitsgruppe von Leibler [9, 63], sowie 

Untersuchungen der Arbeitsgruppe Weidisch [7, 8, 64, 65] an Blockcopolymeren mit 

Gradientenblöcken und statistischen Copolymer-Blöcken verdeutlichten, dass die OOT-

Grenzen im klassischen Phasendiagramm verschoben und somit andere Morphologien 

erzielt werden können, welche maßgeblich die mechanischen Eigenschaften beeinflussen 

(siehe Kapitel 2.6.3). 
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2.5. Überstrukturen und Strukturorientierung 

In mikrophasenseparierten Blockcopolymeren treten verschiedene Organisationsstrukturen 

auf unterschiedlichen Längenskalen auf. Neben der lokalen chemischen Struktur und den 

bereits diskutieren nanoskaligen Morphologien existiert in Blockcopolymeren eine 

Überstruktur. Die Mikrophasenseparation und Ausbildung der Morphologie findet auf 

Nanometerskala statt. Dabei entstehen Bereiche mit gleicher Ausrichtung (Orientierung) der 

geordneten Struktur. Diese Bereiche werden, ähnlich wie in polykristallinen Materialien, 

Körner genannt und erreichen aufgrund thermischer und mechanischer Defekte 

typischerweise Größen von 1-10 μm [66]. In Abbildung 8A ist eine Multikornstruktur mit 

Bereichen gleicher Lamellenorientierung dargestellt, die entsteht, wenn keine äußeren Kräfte 

wie beispielsweise Scherfelder während der Phasenseparation wirken. Eine Temperatur-

behandlung oberhalb der Glasübergangstemperatur (Tg) des Blocks mit dem höheren Tg 

resultiert in einem Kornwachstum und der Minimierung der Korngrenzen. Makroskopisch 

betrachtet befindet sich der Werkstoff mit der Multikornstruktur in einem isotropen Zustand 

[33].  

Wirkt in der Blockcopolymerschmelze während der Phasenseparation ein mechanisches 

Scherfeld, können sich hoch-orientierte Strukturen ausbilden [67, 68, 69, 70], die auch auf 

makroskopischer Ebene in einem anisotropen Verhalten resultieren. Unter bestimmten 

Bedingungen wurde auch eine starke Deformation der Morphologie sowie die Umwandlung 

zwischen unterschiedlichen Mikrostrukturen beobachtet [69, 71, 72].  

Die makroskopische Orientierung der Mikrostrukturen durch mechanische Scherfelder wurde 

vorwiegend mittels oszillatorischen und teilweise mit stetigen Scherexperimenten untersucht. 

Das Orientierungsverhalten ist dabei von mehreren Faktoren wie Temperatur, Scherrate, 

Frequenz und Dehnamplitude abhängig. Es wurde nachgewiesen, dass sich abhängig von 

den oben genannten Bedingungen beispielweise für Lamellen drei Orientierungen ausbilden 

können [67, 69, 70]. Abbildung 8 zeigt die isotrope Struktur (A) bestehend aus Körnern mit 

unterschiedlicher Lamellenorientierung sowie die parallele, senkrechte und traverse 

Orientierung (B) einer lamellaren Struktur. 

Besonders interessant aus ingenieurwissenschaftlicher Sicht ist der technisch relevante 

Extrusionsprozess bei dem hohe Orientierungen der BCP-Mikrostruktur und somit ein 

anisotropes Eigenschaftsprofil erzielt werden können. Wiesner und Mitarbeiter [73] 

entdeckten beispielweise eine parallele Orientierung der Lamellen für PS-PI-

Diblockcopolymere bei geringen Scherraten unter Extrusionsbedingungen, wohingegen bei 

hohen Scherraten keine makroskopische Orientierung festgestellt wurde. Erst nach einem 

zusätzlichen Temperschritt stellte sich eine senkrechte Orientierung ein. Für PS-PB-PS-

Triblockcopolymere wurde unabhängig von den Scherraten eine senkrechte Orientierung der 

Lamellen gefunden [74]. Der Grad der Orientierung verringerte sich mit Erhöhung der 

Scherrate auf Grund einer Zerstörung der lamellaren Mikrostruktur. Für Polystyrol-

Poly(hydrogenated-isopren)-Polystyrol-Triblockcopolymere mit zylindrischer Morphologie 
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wurden abhängig von der verwendeten Düsengeometrie und Scherrate unterschiedliche 

Orientierungen und Orientierungsgrade der Struktur festgestellt [75].  

 
Abbildung 8: Schema zu den Überstrukturen in Blockcopolymeren: A) die Multi-Kornstruktur mit 

makroskopisch isotropen Verhalten sowie B) die nahezu einkristallinen Strukturen mit paralleler, 

senkrechter und traverser Orientierung der Lamellen und makroskopisch anisotropen Verhalten; 

Details zu den dargestellten Richtungen sind in [67] zu finden. 

2.6. Mechanische Eigenschaften von Blockcopolymeren 

2.6.1. Einfluss der Morphologie auf das mechanische Verhalten  

Das mechanische Verhalten von Blockcopolymeren wird signifikant von den sich 

ausbildenden Morphologien dominiert. Weidisch und Koautoren zeigten beispielweise, dass 

sich der E-Modul und die Zugfestigkeit von PS-PBMA-Diblockcopolymeren nicht linear mit 

der Blockzusammensetzung ändern. Die Eigenschaften werden durch die Morphologie 

bestimmt. Zudem wies das Diblockcopolymer mit 26 Vol.-% PBMA eine höhere Zähigkeit auf 

als PS, obwohl generell PS „zäher“ als PBMA ist [76]. In Abbildung 9 ist der Einfluss der 

Morphologie auf das Spannungs-Dehnungs-Verhalten von PS-PB-PS-Triblockcopolymeren 

nach [6] dargestellt. Geringe PS-Anteile <15 Vol.-% resultieren in einer sphärischen 

Morphologie und einem Spannungs-Dehnungs-Verhalten analog der Kurve A in Abbildung 9 

ähnlich dem eines schwach vernetzten Kautschuks mit hohen Dehnungen und geringen 

Festigkeiten. Die Erhöhung des PS-Anteils bis zu 30 Vol.-% hat eine Änderung der 

Morphologie in eine kubisch-raumzentrierte Kugelstruktur zur Folge. Der höhere PS-Anteil 

Kein Scherfeld - isotrop

parallel senkrecht travers

Richtung des Scherfeldes
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führt zu einer effektiveren „physikalischen Vernetzung“ durch die glasartige PS-Phase, so 

dass die Zugfestigkeit gegenüber der Morphologie mit <15 Vol.-% stark zunimmt [6]. Das 

Spannungs-Dehnungs-Verhalten in Kurve B ähnelt dem eines vernetzten Kautschuks mit 

hohen Dehnungen und Zugfestigkeiten. Das Deformationsverhalten ist weniger durch die 

Morphologie beeinflusst als bei Zylindern und Lamellen, da sich hauptsächlich die 

elastomere Phase, das heißt, die Polybutadienketten verformen. Bei höheren Dehnungen 

erfolgt eine Deformation, Orientierung und ein Aufbrechen der Hartphase [77], was sich auch 

in makroskopischen Hystereseversuchen bei wiederholter Belastung in einer starken 

Spannungserweichung ausdrückt. Eine zylindrische Morphologie bei ca. 40 Vol.-% PS 

resultiert in der Ausbildung einer Streckgrenze in den Spannungs-Dehnungs-Kurven, was 

mikroskopisch mit dem Aufbrechen der PS-Zylinder einhergeht. Die Spannungs-Dehnungs-

Kurve C in Abbildung 9 verdeutlicht, dass besonders im Bereich kleiner Dehnungen eine 

Erhöhung der Festigkeit stattfindet. Bei zylindrischen Morphologien ist die Art des 

Deformationsmechanismuses stark von der Ausgangsorientierung der einzelnen Zylinder 

abhängig [78, 79]. 

 
Abbildung 9: Darstellung des Spannungs-Dehnungs-Verhaltens von PS-PB-PS-Blockcopolymeren in 

Abhängigkeit vom PS-Phasenanteil und der Morphologie [6]; Die PS-Phase in den Morphologien ist 

schwarz dargestellt.  

Bei annähernd gleichen Volumenanteilen und Ausbildung einer lamellaren Morphologie ist 

das Spannungs-Dehnungs-Verhalten durch eine ausgeprägte Streckgrenze gekennzeichnet. 

Kurve D in Abbildung 9 zeigt, dass die Festigkeit bei geringen Dehnungen signifikant 

ansteigt, wohingegen sich die Bruchdehnung verringert. Thomas und Mitarbeiter [80, 81] 

sowie Prud‘homme und Seguela [82] untersuchten das Deformationsverhalten von 

A
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orientierten und isotropen, lamellaren PS-PB-PS-Triblockcopolymeren. Demnach ist das 

Deformationsverhalten ähnlich wie bei zylindrischen Morphologien stark von der Orientierung 

der Lamellen zur Deformationsrichtung und vom Grad der Orientierung der Ausgangs-

morphologie abhängig. Die Spannungs-Dehnungs-Kurven in Abbildung 10A machen 

deutlich, dass die Streckspannung als auch der E-Modul bei Belastung in Lamellenrichtung 

bedeutend größer sind als senkrecht und diagonal dazu.  

 
Abbildung 10: Mechanisches Verhalten und Deformationsmechanismen von orientierten, lamellaren 

Blockcopolymeren nach [80]: A) Spannungs-Dehnungs-Diagramm für drei Orientierungsrichtungen 

der Lamellennormale zur Deformationsrichtung, B) Deformationsmechanismus in Lamellenrichtung, 

C) TEM-Bild einer „Chevron“-Struktur, die bei Deformation senkrecht zur Lamellennormale entsteht, 

und D) Deformationsmechanismus bei Lage der Lamellennormale im Winkel von 45° zur 

Deformationsachse  

Erfolgt die Deformation in Lamellenrichtung, so ist in der Spannungs-Dehnungs-Kurve eine 

ausgeprägte Streckgrenze und auf makroskopischer Ebene die Bildung und das Wandern 

einer Einschnürung zu beobachten. Abbildung 10B zeigt das Brechen der PS-Lamellen an 
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der "Einschnür-Front“. Nach dem Aufbrechen wird die Spannung durch die PB-Weichphase 

getragen, was sich in einem starken Spannungsabfall im Spannungs-Dehnungs-Diagramm 

(=Streckgrenze) äußert [80]. Dieser Übergang wird als Dehnungserweichung bezeichnet.  

Die Belastung senkrecht zur Lamellennormale resultiert wie bei Zylindern in einer Zick-Zack-

Struktur. Die PB-Lamellen werden zunächst stark gedehnt und die PB-Ketten in 

Deformationsrichtung orientiert. Bei höheren Dehnungen erfolgt, induziert durch lokale 

Defekte, ein Knicken sowie die Rotation der PS-Lamellen. Die Lamellen werden durch 

Scherfließen zu einer regelmäßigen Zick-Zack-Struktur, die auch „Chevron“-Struktur genannt 

wird, verformt [80]. Abbildung 10C zeigt ein typisches TEM-Bild einer „Chevron“-Struktur mit 

einem Rotationswinkel von 45° nach [80]. Bei hohen Deformationen werden die              

PS-Lamellen aufgebrochen und die Morphologie besteht, wie auch im Falle paralleler 

Ausgangsorientierung der Lamellen, aus einer stark gedehnten weichen Matrix mit 

orientierten, gebrochenen PS-Domänen. Der Einfluss von Defekten auf das Deformations-

verhalten senkrecht zur Lamellennormale wird in [83] erläutert.  

Liegt die Deformationsrichtung diagonal (45°) zur Lamellennormale, so erfolgt die Ausbildung 

von lokalen Bereichen, in denen sich die Lamellen senkrecht zur Deformationsrichtung 

orientieren [80]. Das Schema in Abbildung 10D nach [80] zeigt, dass die Lamellen dabei in 

Bereichen hoher Spannungskonzentration abknicken und sich schmale Bänder, sogenannte 

„Kink Bands“, parallel zur Deformationsrichtung ausbilden. Bei höheren Deformationen 

brechen zunächst die PS- anschließend die PB-Lamellen an den Grenzen der Scherbänder 

und es entstehen Mikrohohlräume.  

Allen drei Deformationsrichtungen ist gemeinsam, dass bei hohen Dehnungen die Last durch 

eine stark gestreckte PB-Weichphase, die orientierte PS-Domänen enthält, getragen wird. 

Somit ist bei hohen Dehnungen das Spannungs-Dehnungs-Verhalten von ursprünglich 

lamellaren Morphologien für alle Deformationsrichtungen ähnlich. Die Dehnungsverfestigung 

ist Resultat der weiteren Fragmentierung und Orientierung der PS-Domänen.  

Blockcopolymere mit bi-kontinuierlichen Strukturen weisen ähnliche Deformations-

mechanismen wie lamellare Blockcopolymere auf. Die PS-Mikrodomänen brechen jedoch 

leichter und in kleinere Segmente auf. Der dominierende Deformationsmechanismus der 

gyroiden Struktur ist das Mikrofließen und „Mikro-Necking“ der PS-Kanäle [84, 85]. 

Nichtorientierte PS-PI-PS-Triblockcopolymere mit doppelt-gyroider Morphologie zeigen 

gegenüber den klassischen Morphologien deutlich höhere Streckspannungen und einen 

stabilen Einschnürungsbereich, was auf eine bessere mechanische Stabilität dieser Struktur 

hinweist [84].  

Eine weitere Erhöhung des PS-Anteils >65 Vol.-% resultiert in einer Phaseninversion, das 

heißt, PB-Zylinder sind in der PS-Phase eingebettet. Die Spannungs-Dehnungs-Kurve E in 

Abbildung 9 zeigt, dass das Material seinen elastomeren Charakter verliert. Die 

Streckspannung nimmt zu und die Bruchdehnung verringert sich drastisch, da das 

Deformationsverhalten von der glasartigen PS-Matrix bestimmt wird. Oberhalb von 70 Vol.-% 

tritt sprödartiges Materialverhalten auf. Bei PS-Anteilen größer 80 Vol.-% und der Ausbildung 



Strukturen und Eigenschaften von Blockcopolymeren 

 

 

22 

von PB-Kugeln in einer glasartigen PS-Matrix erfolgt sprödes Materialverhalten (siehe 

Spannungs-Dehnungs-Kurve F in Abbildung 9). In der PS-Matrix kann dabei ein Craze-

Mechanismus initiiert werden [86]. 

2.6.2. Einfluss der Blockarchitektur auf das mechanische Verhalten 

Der Vergleich des viskoelastischen Verhaltens von PS-PI-Diblockcopolymeren mit PS-PI-PS-

Triblockcopolymeren mit gleicher Morphologie und einem Gesamtanteil an Polystyrol von 

17 M.-% zeigte, dass sich die Diblockcopolymere bei Raumtemperatur ähnlich einer 

viskoelastischen Flüssigkeit verhalten, wohingegen das Verhalten der Triblockcopolymere 

dem eines elastomeren Netzwerkes entspricht [87]. Auf Grund der binären Verknüpfung des 

PI-Blockes durch die PS-Kettenenden im Triblockcopolymer können die PI-Ketten unter 

Belastung nicht relaxieren, weshalb sich das Triblockcopolymer insgesamt wie ein 

elastisches Netzwerk verhält. Dagegen können die freien PI-Kettenenden im Diblock-

copolymer relaxieren [87].  

Desweitern stellte man fest, dass bei PS-PB-PS-Triblockcopolymeren im Vergleich zu PS-

PB-Diblockcopolymeren und statistischen Copolymeren mit 25-30 Vol.-% PS die Festigkeit 

um ca. das sechsfache höher ist und Bruchdehnungen im Bereich von 800-1000 % erreicht 

werden können [4, 6]. In Triblockcopolymeren kann sich auf Grund der zwei PS-Außenarme 

ein physikalisches Netzwerk (bidispers) ausbilden, welches eine effektive Spannungs-

übertragung gewährleistet. Dementsprechend unterscheiden sich auch die 

Deformationsmechanismen. PS-PB-Diblockcopolymere mit sphärischer (PB-Kugeln) und 

zylindrischer Morphologie (PB-Zylinder) deformieren sich vorwiegend nach einem 

Cavitationmechanismus [88, 89]. Die PB-Kettenenden in PS-PB-Diblockcopolymeren können 

sich unter mechanischer Belastung entschlaufen, so dass mikroskopische Hohlräume in den 

PB-Domänen entstehen. Das mechanische Verhalten in PS-PB-Diblockcopolymeren wird 

somit vorwiegend durch die freien PB-Kettenenden und durch die van der Waals-

Wechselwirkungen bestimmt. In PS-PB-PS-Triblockcopolymeren ist die Entschlaufung der 

Polymerketten des PB-Mittelblocks im Vergleich zu PS-PB-Diblöcken durch die kovalente 

Verknüpfung mit einer weiteren PS-Kette verhindert. Die PB-Ketten können, wie in Abbildung 

11 dargestellt, effektive Schlaufen- beziehungsweise Brückenkonformationen bilden. 

Letztere übertragen effektiv die Spannung zwischen den PS-Domänen.  

Das Schlaufen-zu-Brücken-Verhältnis und damit das mechanische Verhalten werden 

signifikant durch die Blockarchitektur bestimmt, das heißt durch die Blockanzahl (AB-Diblock-

copolymere  ABABA-Multiblockcopolymere) [10, 90, 91, 92] aber auch durch die Art der 

Verknüpfung der Blöcke (ABA oder BAB) [90, 91, 93]. Beispielsweise steigt die Variation an 

Brücken und Schlaufen für Pentablockcopolymere und der A-Mittelblock kann zusätzlich 

verschlaufte Brücken bilden. Das Schema in Abbildung 11 vergleicht die möglichen 

Kettenkonformationen in AB-Diblockcopolymeren, ABA-Triblockcopolymeren und ABABA-

Multiblockcopolymeren. In Multiblockcopolymeren ist eine Vielzahl von Kettenkonformationen 
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möglich. Spontak und Smith [10] untersuchten den Einfluss der Blockanzahl auf die 

mechanischen Eigenschaften von lamellaren Polystyrol-Polyisopren-Multiblockcopolymeren 

(Di, Tetra, Hexa, Octa) bei gleicher Molmasse und annähernd gleicher Domänengröße. Die 

Streckspannung und der E-Modul erhöhen sich exponentiell mit der Erhöhung der 

Blockanzahl auf Grund der effektiven „physikalischen Vernetzung“ der Weichphase durch die 

glasartige Phase [10]. 

Abbildung 11: Schema zum Einfluss der Blockanzahl auf die möglichen Kettenkonformationen         

in A) Diblockcopolymeren ohne brückenbildende Ketten, B) Triblockcopolymeren bei denen der 

Mittelblock Brücken oder effektive Schlaufen bilden kann sowie C) in Pentablockcopolymeren bei 

denen jede Domäne effektiv durch Brücken oder Schlaufen verlinkt ist  

Berechnungen mit der SCF-Theorie durch Drolet und Fredrickson [94] ergaben, dass der 

Anteil an Brücken und damit auch die Zähigkeit für zylindrische ABABA-Pentablock-

copolymere durch Erhöhung der Molmasse des A-Mittelblocks gesteigert werden kann. Eine 

optimale Zähigkeit bei hoher Steifigkeit wurde für eine Blockstruktur A-B-A-B-A mit einer 

prozentualen Zusammensetzung von 10-15-50-15-10 vorhergesagt [94]. Eine experimentelle 

Verifizierung steht jedoch noch aus.  

Bates und Mitarbeiter untersuchten die mechanischen Eigenschaften sowie das 

Deformationsverhalten von ABA- und ABABA-Blockcopolymeren und deren Blends 

basierend auf Poly(cyclohexylethylene) und semikristallinem Polyethylen (hydrierte 

Poly(styrol-b-butadien)n) Bockcopolymeren [90, 91]. Das Triblockcopolymer weist nahezu 

sprödes Verhalten mit einer Bruchdehnung von 10 % auf, während beim Pentablock-

copolymer mit gleicher Zusammensetzung und Molmasse der Bruch erst bei einer Dehnung 

von 270 % auftritt. Die Zugabe von 10 M.-% Pentablockcopolymer zu dem Triblockcopolymer 

führten zu einem Anstieg der Bruchdehnung in den scherorientierten Blends, was auf die 

Erhöhung der brückenbildenden Konformationen zurückgeführt wurde [91]. Andere Autoren 

beobachten ein sprödes Versagen von lamellaren Diblockcopolymeren, während lamellare 

~40 nm
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Tri- und Pentablockcopolymere ähnlicher Zusammensetzung duktiles Verhalten zeigten [92]. 

Dabei wurden in den Pentablockcopolymeren ähnliche Deformations-mechanismen wie in 

den Triblockcopolymeren gefunden. Winey und Mitarbeiter [93] zeigten, dass PI-PS-PI-

Triblockcopolymere im Vergleich zu PS-PI-PS-Triblockcopolymeren gleicher 

Zusammensetzung und gleicher molarer Masse, deutlich geringere E-Moduli und 

Festigkeiten aufweisen. Werden die Außenblöcke durch Polyisopren bzw. durch 

Polybutadien gebildet, können sich die Polymerketten unter Deformation einfach 

entschlaufen, so dass keine effektive Lastübertragung möglich ist [93].  

Polystyrol-Poly(n-butylmethacrylat)-(PS-PBMA)-Diblockcopolymere deformierten sich ab-

hängig von N nach einem Crazemechanismus bzw. nach einem Cavitationmechanismus 

[26, 95]. Die Änderung in eine sternförmige Blockarchitektur resultierte in einem 

Scherdeformationsmechanismus, welcher mit der Ausbildung effektiver Verschlaufungen 

begründet wurde [96]. Unterschiede im Spannungs-Dehnungs-Verhalten von Block-

copolymeren mit komplexem molekularen Aufbau wie Pfropfblockcopolymere [97] oder 

„Block-double-graft“-Copolymere [98, 99] machen den signifikanten Einfluss der Block-

architektur auf die mechanischen Eigenschaften deutlich.  

2.6.3. Einfluss der Phasengrenzfläche auf die mechanischen Eigenschaften  

Das mechanische Verhalten in Blockcopolymeren sowie in deren Blends wird neben der 

Morphologie und Blockarchitektur signifikant von der Phasengrenzfläche bestimmt. Wie 

bereits in 2.2.2 diskutiert, kann die Phasengrenzfläche über die Stärke der Phasenseparation 

N variiert werden. Mit Erniedrigung von N verändert sich das Konzentrationsprofil von 

rechteckig mit schmaler Phasengrenze im SSL zu sinusförmig mit breiter Phasengrenzfläche 

im WSL.  

In den bereits oben zitierten Arbeiten von Weidisch wurde ein Zusammenhang zwischen der 

Stärke der Phasenseparation und dem Deformationsverhalten festgestellt [95]. Die Festigkeit 

für PS-PBMA-Diblockcopolymere erhöhte sich mit abnehmenden N deutlich, wobei die 

absorbierte Energie - als Maß für die Zähigkeit - im Bereich der schwachen Segregation aber 

stark abnimmt. Die Ursache für die Verschlechterung der Zähigkeit im Bereich der 

schwachen Segregation wurde auf die stark abnehmende Fernordnung der Morphologie 

zurückgeführt [100]. Ungeordnete Blockcopolymere deformieren sich nach dem 

Crazemechanismus, während für schwach segregierte Blockcopolymere im WSL ein 

Cavitationmechanismus gefunden wurde. Stark segregierte Blockcopolymere zeigen 

zusätzlich Deformationsmechanismen der Crazeumlenkung, des Crazestopps und der 

Lamellenrotation [26, 95].  

Eine Variation der Segregationsstärke ist des Weiteren über den Einbau eines statistischen 

Copolymer-Blockes möglich (siehe Kapitel 2.4). Gronski und Mitarbeiter variierten für PI-

Poly(isopren-co-styrol)-PS-Blockcopolymere die Breite der Phasengrenze über die 

Kettenlänge des Mittelblockes [101]. Neben der Erniedrigung der Glasübergangstemperatur 
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von PS mit Zunahme der Breite der Phasengrenze wurde das Auftreten einer weiteren 

Phase festgestellt.  

Mit dem Einbau eines statistischen Copolymer-Blockes in ein lineares und sternförmiges PS-

PB-Blockcopolymer konnte eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften im 

Vergleich zu klassischen PS-PB-PS-Triblockcopolymeren erzielt werden [53]. Adhikari und 

Koautoren untersuchten die Morphologie und das Deformationsverhalten dieser Styrol-

Butadien-Blockcopolymere, bei denen der reine Polybutadien-Block durch einen statistischen 

Copolymer-Block bzw. einen Gradientenblock ersetzt wurde [62]. Trotz hoher Styrolanteile 

von 74 Vol.-% zeigten die linearen Triblockcopolymere duktiles Materialverhalten mit einer 

ausgeprägten Streckgrenze und Bruchdehnungen von bis zu 400 %, wohingegen 

Triblockcopolymere gleicher Architektur aber mit scharfem Phasenübergang (schmaler 

Grenzfläche) nur eine Bruchdehnung von 20 % aufwiesen. Die Änderung der 

Blockarchitektur von linear in ein asymmetrisches Sternblockcopolymer mit statistischem 

Copolymer-Mittelblock resultierte in der Erhöhung der Streckspannung bei gleichbleibender 

Zähigkeit [62, 102]. Diese mechanische Verbesserung wurde auf die Ausbildung einer bi-

kontinuierlichen Morphologie, die effektive „physikalische Vernetzung“ über die PS-Arme des 

Sternblockcopolymers und auf einem neuen wirksamen Deformationsmechanismus, der als 

„thin-layer yielding“ bezeichnet wurde, zurückgeführt [103]. Trotz hoher Styrolanteile erfolgt 

eine homogene Deformation der PS- und PB-Lamellen bis zu einer Dehnung von 300 %, 

ohne die Bildung von signifikanten Hohlräumen oder Mikroporen. Es findet keine 

Crazeinitiierung statt, da das Volumen der PS-Mikrodomänen zu gering ist.  

In vorangegangen Arbeiten der AG Weidisch wurde eine Serie von linearen                  

PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymeren mit konstanter Molmasse und Styrolanteilen im 

Mittelblock mit bis zu 50 M.-% untersucht. Der Einbau des statistischen Copolymer-

Mittelblockes resultiert in der Ausbildung von Morphologien, die nicht dem klassischen 

Phasendiagramm für ABA-Triblockcopolymere entsprechen. Die Änderung des PS-

Außenblockanteils als auch das Styrol-zu-Butadien-Verhältnis im statistischen Copolymer-

mittelblock beeinflussten die rheologischen als auch die mechanischen bzw. 

bruchmechanischen Eigenschaften dieser PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymere und deren 

binären Blends [7, 8, 64, 65, 104]. Der  E-Modul, die Festigkeit und die Bruchzähigkeit der 

PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymere wurden primär durch die Morphologie bestimmt, 

während die Rissausbreitungskinetik durch die Phasenmischbarkeit dominiert wurde. 

Untersuchungen zum Einfluss von hohen Styrolanteilen (>50 M.-%) im statistischen 

Copolymerblock sowie der Einfluss der Blockanzahl auf die Struktur-Eigenschafts-

Beziehungen für Styrol-Butadien basierte Blockcopolymere sind bisher nicht bekannt und 

Gegenstand der vorliegenden Arbeit. 
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3. Materialien, experimentelle Arbeiten und Methoden 

3.1. Untersuchte Materialien 

Die untersuchten linearen Blockcopolymere sind nicht-kommerzielle Materialien und wurden 

unter Leitung von Herrn Dr. Konrad Knoll von der BASF SE synthetisiert. Die 

Blockcopolymere bestehen aus reinen Polystyrolblöcken (PS) und Blöcken aus einem 

statistischen Copolymer basierend auf Styrol und Butadien (P(S-co-B)). Die Styrol-zu-

Butadien Zusammensetzung im statistischen Copolymerblock sowie die Blockarchitektur 

wurden gezielt über die Synthese variiert. Zur Untersuchung des Einflusses der 

Scherorientierung mittels Extrusion auf die mechanischen Eigenschaften wurde ein 

sternförmiges S-B-Blockcopolymer der BASF SE (Styrolux-Type) verwendet.  

Die Blockcopolymere wurden durch eine Butyllithium-initiierte schrittweise lebende 

anionische Polymerisation in Cyclohexan an einer Miniplant-Anlage synthetisiert. Die 

lebende anionische Polymerisation gewährleistet eine enge Molmassenverteilung 

(MW/MN<1,1) [18]). Die S/B-Zusammensetzung des Mittelblockes wurde durch die anionische 

Copolymerisation von Styrol- und Butadien-Monomeren in Gegenwart eines Randomizers 

wie Tetrahydrofuran [105] bzw. eines löslichen Kaliumsalzes [106] realisiert. Detaillierte 

Informationen zur Synthese von Polystyrol-Poly(styrol-co-butadien)-Polystyrol-Triblock-

copolymeren und Sternblockcopolymeren sind in [105, 106] zu finden.  

Die Bestimmung der molaren Massen und des Styrol- bzw. Butadienanteils der 

Blockcopolymere erfolgte mit der Gel-Permeations-Chromatographie (GPC) sowie mit der 

NMR-Spektroskopie bei der BASF. Nach jeder Monomerzugabe und am Ende der 

Polymerisation wurden Stichproben zur Bestimmung der Molmasse mit GPC der Lösung 

entnommen. Auf diese Weise konnte die Molmasse der einzelnen Blöcke ermittelt werden. 

Die Molmassenverteilung für die Di- und Triblockcopolymere beträgt MW/MN<1,3. Der 1,2-

Vinylgehalt wurde mittels NMR bestimmt und beträgt weniger als 11 %. 

3.1.1. Triblockcopolymere 

Die Triblockcopolymere bestehen aus zwei äußeren PS-Blöcken und einem statistischen 

Copolymer-Mittelblock auf Basis von Styrol und Butadien. Zwei Arten von Blockarchitekturen 

(20-60-20 und 30-40-30 jeweils in M.-%) mit Variation des Styrolanteils von 30 bis 80 M.-% 

im statistischen Copolymer-Mittelblock (S/B) wurden untersucht. Der Anteil der PS-

Außenblöcke liegt für die Blockarchitektur 30-40-30 bei 60  2 %. Für die Blockarchitektur 

20-60-20 ist der PS-Außenblockanteil etwas geringer als der angestrebte von 40 M.-% und 

beträgt 38  2 %. Die PS-Außenblöcke weisen eine geringe Asymmetrie mit einem 

Asymmetrieparameter von >0,41 auf (Tabelle 1, Ausnahme: LN-20-60-20-4). Diese 

Asymmetrie der Triblockcopolymere hat keinen wesentlichen Einfluss auf die Morphologie-
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ausbildung, da sich nach dem Phasendiagramm von Matsen [43] die Ordnungs-Ordnungs-

Phasengrenzen erst bei einem <0,40 signifikant verschieben. Beim stark asymmetrischen 

Triblockcopolymer LN-10-40-50 mit 0,17 wurde speziell der Einfluss der Asymmetrie auf 

die Morphologie und Phasenmischbarkeit untersucht. 

Für die Triblockcopolymere mit hohen Styrolanteilen im S/B-Mittelblock wurde die molare 

Masse erhöht, um den Verlust der Enthalpie durch die verminderte effektive Wechselwirkung 

zwischen dem S/B-Mittelblock und den PS-Außenblöcken (Reduzierung von eff) zu 

kompensieren. Die Erhöhung der molaren Masse und die damit einhergehende Erhöhung 

des Polymerisationsgrades N resultiert in einer Erhöhung der Segregationsstärke effN, so 

dass auch bei Proben mit hohen Styrolanteilen im statistischen Copolymer-Mittelblock eine 

Mikrophasenseparation stattfinden kann. Details zur molekularen Zusammensetzung sind in 

Tabelle 1 dargestellt. Die Proben wurden entsprechend ihrer molekularen Architektur 

bezeichnet.  

Als Referenzmaterial wurde zudem ein statistisches Copolymer mit 75 M.-% Styrol 

synthetisiert. Für den Vergleich der Blockcopolymere mit einem Polystyrol-Homopolymer mit 

hoher Molmasse wurde Polystyrol 158 K (BASF SE, (Mw270 kg/mol; Mw/Mn=2,62)) 

ausgewählt.  

 

Tabelle 1: Details zu den molekularen Charakteristika der untersuchten Triblockcopolymere 

 

 

Probenbezeichnung

Styrol-zu-Butadien-
Verhältnis  im 
statistischen 

Copolymerblock  (S/B) 

Mw [kg/mol] 

(Mw/Mn <1,3)
PS-Anteil 

[M.-%]
N eff*N 

LN 20-60-20-1 50/50 110 70 1340 30 0,47

LN 20-60-20-2a 70/30 140 82 1734 17 0,46

LN 20-60-20-2b 70/30 149 82 1832 18 0,47

LN 20-60-20-2c 70/30 187 82 2290 21 0,43

LN 20-60-20-2d 70/30 288 82 2648 28 0,46

LN 20-60-20-3 75/25 291 85 3194 25 0,44

LN 20-60-20-4 80/20 304 88 3188 17 0,3

stat. copolymer - 260 75 3038 - -

LN 30-40-30-1 30/70 105 72 1725 59 0,48

LN 30-40-30-2 45/55 142 78 1200 30 0,45

LN 30-40-30-3a 70/30 189 88 2015 21 0,46

LN 30-40-30-3b 70/30 295 88 3122 33 0,41

LN-10-40-50 70/30 301 88 3197 40 0,17
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3.1.2. Di- und Pentablockcopolymere 

Des Weiteren wurden Diblockcopolymere mit einem Styrolanteil von 70 und 75 M.-% im S/B-

Block und Pentablockcopolymere mit verschiedenen Blockarchitekturen und Styrolanteilen 

im S/B-Block von 50-70 M.-%, ebenfalls durch Konrad Knoll von der BASF SE synthetisiert, 

untersucht. Details der molekularen Eigenschaften sind in Tabelle 2 zusammengefasst. Die 

S/B-Zusammensetzung und der Blockaufbau der Pentablockcopolymere konnten nicht so 

exakt eingestellt werden wie bei den Di- und Triblockcopolymeren. Die PS-Außenblöcke sind 

leicht asymmetrisch und die S/B-Zusammensetzung schwankt um ca. 4 M.-% (anstatt 70/30 

 67/33; 50/50  46/54, siehe Tabelle 2). Die gepressten Platten der Di- und Pentablock-

copolymere wurden von der BASF SE zur Verfügung gestellt. 

Das Produkt effN, bestehend aus Polymerisationsgrad N und dem effektiven Wechsel-

wirkungsparameter eff für die untersuchten Di- und Triblockcopolymere in Tabelle 1 und 

Tabelle 2, wurde wie folgt abgeschätzt: Die Berechnung des Polymerisationsgrades N 

erfolgte mit dem Polymerisationsgrad der einzelnen Blöcke NPS1, NS (aus S/B), NB (aus S/B) 

und NPS2: 

N=NPS1+NS+NB+NPS2 Gl. 3.1. 

Die Polymerisationsgrade NPS1, NS, NB und NPS2 wurden aus den molaren Massen der 

einzelnen Blöcke, der molaren Masse der Monomere Butadien bzw. Styrol und der Dichte 

von PS und PB berechnet: 

PSS

PSPS1
1PS /M

/M
N




 , 
PSS

PSPS2
2PS /M

/M
N




 , 
PSS

PSSausS/B
S /M

/M
N




 , 

PBB

PBBausS/B
B /M

/M
N




  

Gl. 3.2. 

Dabei entsprechen MPS1 bzw. MPS2 den molaren Massen der PS-Außenblöcke, MBausS/B und 

MSausS/B den molaren Massen des polymerisierten Styrols bzw. Butadiens des S/B-Blockes. 

MB und MS sind die molaren Massen der Monomere Butadien (MB=54,5 g/mol) bzw. Styrol 

(MS=105 g/mol). Für die Dichte von PS und PB wurde PS=1,05 g/cm3 sowie  PB=0,89 g/cm3 

[32] angenommen.  

 

Der Wechselwirkungsparameter, welcher die Wechselwirkung zwischen den PS-Außen-

blöcken und dem statistischen Copolymer-Block (S/B-Block) beschreibt, wird hier als 

effektiver Wechselwirkungsparameter eff bezeichnet. Der Wechselwirkungsparameter eff 

wurde für ein PS-P(S/B)-PS-Triblockcopolymer mit 50 M.-% Styrol im statistischen 

Copolymer-Mittelblock durch Thunga et al. [65] für T=393 K aus temperaturabhängigen 

SAXS-Messungen mit der Struktur-Korrelationsfunktion von Leibler [22] ermittelt. Basierend 

auf dem experimentell ermittelten Wert wurde für die untersuchten Triblockcopolymere der 

eff–Parameter auf den Molanteil an Styrol im S/B-Block nach einem Ansatz von Leibler [9] 

normiert, da die Styrolanteile im S/B-Block im Bereich von 30-80 M.-% liegen.  
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3.1.3. PS-P(S-co-B)-Sternblockcopolymer  

Der Einfluss der Extrusionsbedingungen, wie Temperatur und Scherrate, auf die 

Strukturorientierung und das mechanische Verhalten wurde an einem sternförmigen 

Blockcopolymer (Styrolux-Type, BASF SE, Kurzname: ST3) untersucht. Das sternförmige 

Blockcopolymer hat einen asymmetrischen Aufbau und besteht im Durchschnitt aus vier 

Armen (einem langen und drei kurzen) [102]. Die Arme wiederum bestehen aus 

Triblockcopolymeren mit zwei PS-Außenblöcken und einem statistischen Copolymer-

Mittelblock auf Basis von Styrol und Butadien (siehe Schema in Tabelle 2 unten) [74]. Der 

Polydispersitätsindex (Mw/Mn) ist mit 2,1 relativ hoch. Die molare Masse beträgt 

Mw180 kg/mol. Der Gesamtanteil an Styrol beträgt 74 M.-%, wohingegen der Hartphasen-

anteil der PS-Blöcke bei 54 M.-% liegt [107]. Die Synthese des Sternblockcopolymers über 

die schrittweise lebende anionische Polymerisation wurde detailliert durch Knoll und 

Niessner beschrieben [105]. 

 

Tabelle 2: Details zu den molekularen Charakteristika der untersuchten Di- und 

Pentablockcopolymere sowie Schema des Sternblockcopolymers (unten) 

 

Probenbezeichnung Blockarchitektur 

Styrol-zu-Butadien-
Verhältnis  im 
statistischen 

Copolymerblock  (S/B) 

Mw 

[kg/mol]  
PS-Anteil 

[M.-%]
N

eff*N 
(T=393 K) 

PS-P(S/B)

Di 50-50 (70/30) 50-50 70/30 295 85 3205 49

Di 68-32 (70/30) 68-32 70/30 257 92 2670 47

Di 55-45 (75/25) 55-45 75/25 276 89 2900 25

Di 65-35 (75/25) 65-35 75/25 285 91 2932 26

Di 80-20 (75/25) 80-20 75/25 289 95 2889 23

PS-P(S/B)-PS-P(S/B)-PS

LP1  18-26-20-21-15 67/33 67/33 366 84 3927 42

LP2 21-30-21-12*-16 67/33 *46/54 376 84 4057

LP3  32-11*-27-9-21 67/33 *46/54 330 91 3373

LP4  32-16-26-5*-21 67/33 *46/54 329 92 3132

keine 
Berechnung, 

da zwei  eff

P(S-co-B)

PS

Sternblockcopolymer
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3.2. Probenherstellung  

3.2.1. Lösungsfilme und Pressplatten 

Morphologische und mechanische Untersuchungen wurden an aus der Lösung gegossenen 

Filmen sowie an aus Granulat gepressten Proben durchgeführt. Die Herstellung der Filme 

erfolgte durch Erzeugung einer 2%igen Lösung aus dem Blockcopolymer und dem nicht-

selektiven Lösungsmittel Toluol. Das Lösungsmittel verdampfte langsam innerhalb von 14 

Tagen bei Raumtemperatur und Atmosphärendruck aus der Glasschale. Der Polymerfilm mit 

einer Dicke von ca. 0,3 mm wurde anschließend für 3 Tage bei 70 °C und 3 Tage bei 110 °C 

oberhalb der Glasübergangstemperatur der Polystyrolphase getempert, so dass die 

Blockcopolymer-Morphologien nahe dem Gleichgewichtszustand sind. Aus den Lösungs-

filmen wurden DMA- sowie Zugprüfkörper gestanzt. Für die morphologischen 

Untersuchungen wurde eine Probe (1 cm x 1 cm) aus der Mitte der Lösungsfilme heraus 

präpariert.  

Die Untersuchungen wurden auch an Platten mit einer Dicke von 1 mm durchgeführt. Hierfür 

wurden aus dem Granulat Platten bei einer Temperatur von 200 °C für 5 Minuten gepresst. 

Anschließend erfolgte die langsame Abkühlung auf Raumtemperatur. Die Platten wurden 

durch die BASF SE bereitgestellt. Für die mechanischen Untersuchungen (DMA, 

Zugversuche und Bruchmechanik) wurden entsprechende Prüfkörper aus den Platten 

gestanzt. Wie bei den Lösungsfilmen wurde für die Morphologieuntersuchungen eine Probe 

(1 cm x 1 cm) aus der Mitte der Platte präpariert.  

3.2.2. Extrusion von Folien 

Die Extrusion des sternförmigen Blockcopolymers erfolgte mittels eines Einschnecken-

Extruders (Thermo-Haake) am Institut für Kunststofftechnologie der Universität Stuttgart 

durch Herr Dr. Kalman Geiger. Der Extruder besteht aus einer konventionellen Dreizonen-

Schnecke mit einem Außendurchmesser von 19 mm und einer rechteckigen 

Flachschlitzdüse (Höhe 0,5 mm, Breite 100 mm). Mit dem Einschnecken-Extruder wurden 

bei 180 °C und 220 °C Folien mit folgenden scheinbaren Scherraten app extrudiert: 9 s-1, 

21 s-1, 48 s-1, 84 s-1, 124 s-1, 208 s-1, 312 s-1, 440 s-1, 683 s-1. Die Extrudate wurden mit einer 

wassergekühlten Aluminiumplatte rasch abgekühlt, um die mikrophasen-separierte Struktur 

einzufrieren. Die Dicke der Folien betrug abhängig von der Temperatur und der scheinbaren 

Scherrate zwischen 0,4 mm und 0,9 mm. Für die morphologischen und mechanischen 

Untersuchungen wurden aus den Extrudaten die notwendigen Proben unter Beachtung der 

indifferenten Richtung (z-Richtung), der Extrusions- (x-Richtung) und Schergradienten-

richtung (y-Richtung) präpariert (siehe Abbildung 12).  
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3.3. Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) 

Die Charakterisierung der lokalen Morphologie der Blockcopolymere erfolgte mittels 

Transmissionselektronenmikroskopie, da mit dieser Methode Strukturen bis in den            

nm-Bereich abgebildet werden können. Bei den Extrudaten wurden parallel und senkrecht 

zur Extrusionsrichtung Proben präpariert (siehe Skizze in Abbildung 12).  

Vorbereitend auf die Untersuchungen im TEM wurden Ultradünnschnitte (50-60 nm) mit 

einem Diamantmesser im Leica Kryo-Ultramikrotom ULTRACUT UCT bei einer Temperatur 

von -100 °C angefertigt. Die Schnitte wurden auf einem Kupfernetzchen abgelegt und 

anschließend im Osmiumtetroxid-Dampf (OsO4) für 24 h kontrastiert. Das OsO4 reagiert 

dabei mit der ungesättigten Doppelbindung des Butadiens, so dass im TEM durch die 

größere Massendichte der Elektronenstrahl bzw. die Elektronen durch das Schwermetall in 

größere Winkel gestreut und durch die Kontrastblende von der Bildebene abgehalten 

werden. Folglich erscheint die PB-reiche Phase in den TEM-Bildern schwarz. Ein positiver 

Nebeneffekt der Kontrastierung ist die Stabilisierung der Weichphase gegenüber dem 

Elektronenstrahl.  

Die TEM-Aufnahmen wurden im Breitfeld-Modus mit einem TEM JEOL JEM-3010 (200-

300 kV) am Institut für Materialwissenschaften und Werkstofftechnologie in Jena angefertigt.  

3.4. Kleinwinkelröntgenstreuung (SAXS) 

Die Kleinwinkelröntgenstreuung ermöglicht auf Grund des kleinen Streuwinkelbereichs die 

Analyse von nanoskaligen Strukturen. Mittels SAXS ist es möglich, die Morphologie und 

Langperiode der Blockcopolymere über einen größeren Bereich der Probe (0,5 x 0,5 mm2) 

zu bestimmen [33, 108]. Die zweidimensionale Kleinwinkelröntgenstreuung (2D-SAXS) 

erlaubt zudem die Charakterisierung der Strukturorientierung. Die elastische Streuung der 

Röntgenstrahlung findet an der Elektronenhülle der Atome statt. Die Mikrophasenseparation 

in Blockcopolymeren bewirkt eine periodische Elektronendichteverteilung im Material, da die 

Monomere unterschiedliche Elektronendichten aufweisen. Durch die periodischen Strukturen 

kommt es bei Durchstrahlung zu konstruktiver Interferenz der gestreuten Strahlung, die 

mittels Detektor analysiert werden kann.  

Die SAXS-Untersuchungen wurden am Deutschen Elektronen-Synchrotron (DESY) in 

Hamburg an der Beamline BW4 (HASYLAB) des Doris-III-Speicherrings durchgeführt. Die 

Wellenlänge der Röntgenstrahlung beträgt =1,3808 Å und der Abstand zwischen Probe und 

2D-MarCCD Detektor war 4084 mm, 4024 bzw. 6049 mm (Bestimmung mit Standardproben 

z.B. Kollagen). Weitere Details zum experimentellen Aufbau sind auf der Homepage des 

DESY zu finden [109].  

Um das Deformationsverhalten ausgewählter Blockcopolymere zu erforschen, wurden auch 

verstreckte Proben online mit SAXS am DESY untersucht. Diesbezüglich wurden taillierte 

Zugprüfkörper mit einer selbstgebauten Dehnvorrichtung (IPF Dresden) verstreckt und online 
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2D-SAXS-Bilder aufgezeichnet. Die makroskopische Dehnung wurde über eine optische 

Messung der Verschiebung eines Punktmusters bestimmt. Details zum Messaufbau und die 

Dehnvorrichtung sind in [110, 111] beschrieben.  

Weitere SAXS-Untersuchungen wurden am Leibniz-Institut für Polymerforschung Dresden 

e.V. (IPF Dresden) sowie im AK Polymerphysik (Prof. T. Thurn-Albrecht) der Martin-Luther-

Universität Halle-Wittenberg durchgeführt. Die Messungen am IPF Dresden erfolgten an 

einer selbstgebauten SAXS-Apparatur unter Raumtemperatur. Die Röntgenstrahlung (Cu-Kα, 

=1,54 Å) wird mittels Rigaku Röntgengenerator mit rotierender Anode bei einer Leistung 

von 18 kW erzeugt, mit einem Monochromatorspiegel monochromatisiert und mittels 

Lochblende auf ca. 0,6 mm fokussiert. Die gestreuten Röntgenstrahlen wurden mit einem 

2D-MarCCD-Detektor (Ø=165 mm) bei einem Probe-Detektor-Abstand von 1582 mm und 

1610 mm detektiert. Zur Kalibrierung der SAXS-Apparatur wurde Silber-Behenate 

verwendet. Mittels der SAXS-Apparatur der AK Polymerphysik wurden die extrudierten 

Proben untersucht. Der Probenhalter erlaubte eine Kippung der Proben um 20° und 40°, so 

dass die Streubilder und somit die Orientierungen abhängig vom Kippwinkel αKipp ermittelt 

werden konnten. Die SAXS-Apparatur der Fa. JJ X-Ray besteht aus einem Bruker HI star 

2D-Detektor und einem Rigaku Röntgengenerator mit rotierender Anode (Cu-Kα, =1,54 Å) 

sowie einer Optik zur Strahlfokussierung. Der Streuwinkelbereich beträgt                  

0,08 nm-1 < q <1,45 nm-1. Die Proben wurden unter Vakuum in einer Temperierkammer bei 

23 °C gemessen. Ein Schema der Durchstrahlung der extrudierten Proben ist in Abbildung 

12 gezeigt. Die Platten wurden bei einem Kippwinkel αKipp von 0°, 20° und 40° durchstrahlt. 

 
Abbildung 12: Schema zur Charakterisierung der Strukturorientierung und Morphologie an 

extrudierten Platten mit TEM und SAXS; Hinweis: Das Koordinatensystem findet sich in den TEM-

Aufnahmen und 2D-Streubildern in der Auswertung wieder. 
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Die 2D-Streubilder wurden auf Hintergrundstreuung und Absorption korrigiert (Ausnahme: 

extrudierte Proben) und mittels Fit 2D- bzw. ImageJ-Software weiter ausgewertet, wobei die 

Intensität als Funktion des Streuvektors q ermittelt wurde. Für isotrope Proben wurden die 

Streukurven (I-q) über eine azimutale Mittelung der kreisförmigen Reflexe erstellt. Bei 

orientierten Proben wurde die Streuintensität im entsprechenden Winkelbereich gemittelt. 

Der Streuvektor q


 (weiterhin mit q bezeichnet) ist definiert als: 

sinθ
λ

4π
q 


 Gl. 3.3. 

mit λ der Wellenlänge der Strahlung und  dem Streuwinkel. Der Winkel der gestreuten 

Strahlung ist vom Netzebenenabstand d(hkl) abhängig und wird durch die Bragg’sche 

Gleichung beschrieben: 

nλθ 2dsin   Gl. 3.4. 

aus Gl. 3.3 und Gl. 3.4 kann der Netzebenenabstand d (bzw. die Langperiode d0) berechnet 

werden: 

q

2π
d0   Gl. 3.5. 

Die Intensität des gestreuten Röntgenstrahls enthält zwei für die BCP-Mikrostruktur 

charakteristische Größen: 1) den Strukturfaktor und 2) den Formfaktor. Auf das Herleiten der 

Größen und Gleichungen soll an dieser Stelle verzichtet werden. Details sind in [2, 108] zu 

finden. Der Strukturfaktor beschreibt die Art der periodischen Strukturen (Morphologien: 

LAM, GYR, HPC, BCC) und der Formfaktor die Form einer einzelnen Domäne. Das heißt, 

der Strukturfaktor ist für das Auftreten von Reflexen bei bestimmten q-Werten verantwortlich 

und der Formfaktor gibt Auskunft über die relative Intensität der Reflexe [106]. In Tabelle 3 

sind die Peak-Positionen der Bragg-Reflexe für die Gleichgewichtstrukturen von 

Diblockcopolymeren aufgelistet.  

Tabelle 3: Peak-Positionen der Bragg-Reflexe für verschiedene Morphologien nach Hamley [108] 

 

Beispielsweise zeigen sich im SAXS-Experiment für eine lamellare Morphologie (LAM) 

ganzzahlige Vielfache des Reflexes erster Ordnung 1:2:3:4. Eine hexagonal zylindrische 

Strukturen Verhältnis q/q0

LAM

HPC

BCC

FCC

gyroid

1,2,3,4,5,…

,...12,9,7,4,3,1

,...6,5,4,3,2,1

,...16/3,12/3,11/3,8/3,4/3,1

,...11/3,10/3,8/3,7/3,4/3,1
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Struktur weißt Reflexe in der Reihenfolge 9:7:4:3:1  auf. Der Reflex bei der Position 

4  fällt meist mit dem Minimum des Formfaktors der Zylinder zusammen und wird somit 

unterdrückt [16]. Für stark phasenseparierte Systeme bzw. für orientierte Blockcopolymere 

mit einkristallähnlicher Struktur ist eine Vielzahl von Reflexen nachweisbar. Für schwach 

phasenseparierte Blockcopolymere treten meist nur wenige Reflexe auf, so dass weitere 

Untersuchungsmethoden, wie beispielsweise TEM, zur eindeutigen Identifizierung der 

Morphologie herangezogen werden müssen [108].  

3.5. Dynamisch-Mechanische Analyse (DMA) 

Die Dynamisch-Mechanische Analyse diente zur Charakterisierung des viskoelastischen 

Verhaltens und zur Bestimmung der dynamischen Glasübergänge (α-Relaxationen, bei 

1 rad/s) der Blockcopolymere. Die DMA wurde mit einem ARES-Rheometer LS2 (TA 

Instruments) an Probekörpern mit den Abmessungen von 30 x 8 x 1 mm3 bzw. 

30 x 8 x 0,5 mm3 im Torsionsmodus am Institut für Materialwissenschaften und 

Werkstofftechnologie in Jena realisiert. Die Untersuchungen wurden im linear-

viskoelastischen Bereich (γ=0,05 %) bei einer Frequenz von 1 rad/s und einer Heizrate von 

3 K/min im Temperaturbereich von -80 °C bis 120 °C durchgeführt. Der Speichermodul (G‘), 

Verlustmodul (G‘‘) und Dämpfungsfaktor (tan) wurden als Funktion der Temperatur 

bestimmt. 

3.6. Mechanische Charakterisierung  

3.6.1. Zugversuche 

Die Zugversuche wurden mit einer Universalprüfmaschine Z010 (Zwick/Roell) in Anlehnung 

an DIN EN ISO 527 bei Raumtemperatur (23 ± 2 °C) und einer Prüfgeschwindigkeit von 

50 mm/min durchgeführt. Der E-Modul wurde bei einer Prüfgeschwindigkeit von 1 mm/min im 

linear elastischen Bereich bestimmt. Die Untersuchungen erfolgten an Prüfkörpern des Typs 

5A mit den Abmessungen 80 x 4 x 1 mm3 sowie an kleinen Prüfkörpern (20 x 2 x 0,5 mm3). 

Die Prüfkörper wurden mittels hydraulischer Klemmen eingespannt, die ein Rutschen der 

Proben verhindern. Ein Makro-Extensometer der Fa. Zwick/Roell erlaubte eine genaue 

Bestimmung der Dehnung, indem die Verlängerung im parallelen Teil der Zugprüfstäbe 

gemessen wurde. Mittels Bestimmung der Verlängerung und der gemessen Kraft wurden die 

technische Dehnung (ε) und technische Spannung (σ) in Bezug auf den Ausgangszustand 

der Proben berechnet. Das Deformationsverhalten der kleinen Prüfkörper wurde mit einer 

CCD-Kamera (Aramis, GOM mbH) aufgenommen. 
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3.6.2. Bruchmechanik, Konzept der wahren Brucharbeit und Risskinetik  

Die Anwendung bruchmechanischer Konzepte zur Abschätzung der Versagenssicherheit 

bzw. als Bewertungsmethode für die Werkstoffentwicklung setzt voraus, dass das Versagen 

durch Bruch auf das Entstehen von Rissen und deren Ausbreitung im Material 

zurückzuführen ist [112]. Häufig wird zwischen der linear-elastischen Bruchmechanik, welche 

die lineare Elastizitätstheorie voraussetzt, und der nichtlinear-elastischen Bruchmechanik 

unterschieden. Letztere beschreibt Bruchvorgänge basierend auf unelastischem 

Materialverhalten. Hier soll kurz auf Methoden der nichtlinear-elastischen Bruchmechanik, 

das heißt, auf die Fließbruchmechanik und die Post-Yield-Bruchmechanik, eingegangen 

werden, da die untersuchten Materialen duktiles Verhalten und somit relativ hohe plastische, 

nichtlinear-elastische Verformungen aufwiesen. Da die plastische Zone vor der Rissspitze im 

Vergleich zur Proben- und Rissabmessung nicht ausreichend klein ist, kann die linear–

elastische Bruchmechanik nicht verwendet werden. Die Bewertung bruchmechanischer 

Parameter für sprödartige Materialien ist in der vorliegenden Arbeit nicht relevant. 

In der Fließbruchmechanik haben das J-Integral-Konzept und die Charakterisierung der 

Rissspitzenöffnung (CTOD-Konzept) große Bedeutung erlangt. Das J-Integral-Konzept lässt 

eine energetische Interpretation des Bruchverhaltens zu, da hier sowohl Kraft- als auch 

Verformungsmesswerte Berücksichtigung finden. Das CTOD-Konzept beruht auf der 

Annahme, dass bei duktilem Werkstoffverhalten der Bruchvorgang von der plastischen 

Verformung vor der Rissspitze bestimmt wird. Ein Maß für den Deformationszustand an der 

Rissspitze ist die Aufweitung der selbigen, die als Rissspitzenöffnungsverschiebung oder 

Rissöffnung  bezeichnet wird [112]. Die Risswiderstandskurven der Fließbruchmechanik 

stellen den Zusammenhang zwischen den bruchmechanischen Beanspruchungsparametern 

J bzw.  und der stabilen Rissausbreitung a dar [113]. Die R-Kurve charakterisiert den 

Risswiderstand im duktilen Versagensbereich. Mit J-a- bzw. -a-Kurven können die 

Rissstadien Rissabstumpfung, Risseinleitung und stabile Rissausbreitung ermittelt werden 

[113]. Einschränkungen der Konzepte können für hoch-duktile Materialien auftreten, da die 

plastische Zone vor der Rissspitze nicht beliebig groß sein darf. Das plastische Verhalten 

sollte vielmehr auf den Bereich um die Rissspitze lokalisiert sein und maßgeblich durch das 

umgebende, elastische Spannungsfeld bestimmt werden [112]. 

Zur Beschreibung von hoch-duktilen Materialien und dünnen Filmen bzw. Platten dient das 

Konzept der wahren Brucharbeit (Essential-Work-of-Fracture, EWF), welches auf der Post-

Yield-Bruchmechanik basiert. Auf Grund der relativ einfachen Versuchsdurchführung wurde 

diese Methode nach deren Übertragung von metallischen Werkstoffen auf Polymere durch 

Mai und Cotterell [114] vielfach für Polymerwerkstoffe angewandt, was sich in zahlreichen 

Publikationen (>200) und in einem Normvorschlag der ESIS [115] widerspiegelt. 

Vorausgegangene Untersuchungen an nanostrukturierten Blockcopolymeren, Blends und 

Nanokompositen zeigten, dass über das EWF-Konzept eine einfache und praxisrelevante 

Bewertung der Risszähigkeit von duktilen Materialien möglich ist [8, 104, 116, 117]. Das 
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Konzept setzt voraus, dass die Rissinitiierung erst nach Durchplastifizierung des Bereichs 

zwischen der Kerbe und der Prüfkörperberandung bzw. zwischen den Kerben (=Ligament) 

auftritt. Neben der vollständigen Plastifizierung des Ligamentbereichs vor Beginn der 

Rissausbreitung wird für eine gültige Anwendung des EWF-Konzeptes die Selbstähnlichkeit 

der Kraft-Verformungs-Diagramme vorausgesetzt. Das heißt, es müssen unabhängig von 

der Ligamentlänge die gleichen Bruchprozesse auftreten. Neben einer visuellen Kontrolle der 

Diagramme wird überprüft ob die maximale Kraft proportional zur Ligamentlänge ist. Des 

Weiteren haben die Gleichungen 3.6 und 3.7 nur volle Gültigkeit, wenn ein ebener 

Spannungszustand vorliegt. Dies kann durch die Auftragung der Fließspannung gegen die 

Ligamentlänge nach den Kriterien von Williams und Rink [118] überprüft werden. Die 

Gültigkeitsbedingungen des EWF-Konzeptes sind schematisch in Abbildung 13 und für eine 

ausgewählte Probe in Abbildung 24 und 25 in Kapitel 4.4.1 dargestellt.  

 
Abbildung 13: Gültigkeitsbedingungen des EWF-Konzeptes: A) Vollständige Plastifizierung des 

Ligamentbereichs vor der Rissinitiierung, B) Selbstähnlichkeit der Kraft-Verschiebungs-Diagramme 

und C) Prüfung des ebenen Spannungszustandes (Fließspannung ist unabhängig von der 

Ligamentlänge.) 

 

Sind die Voraussetzungen für die Anwendung erfüllt, kann die gesamte in der plastischen 

Zone dissipierte Brucharbeit W in eine Komponente We, welche einer inneren bzw. 

Bruchprozesszone zugeordnet wird, und eine Komponente Wp, welche einer äußeren bzw. 

plastischen Zone zugeschrieben wird, aufgeteilt werden (siehe Abbildung 14A). Unter 

Berücksichtigung, dass We einer neuen Bruchfläche (B·l) und WP dem Volumen (B·l2) der 

gesamten plastischen Arbeit zugeordnet werden kann, ergibt sich folgende Beziehung: 

2
pepe BlβwBlwWWW   Gl.3.6. 

Wird durch die Ligamentfläche B·l (Probendicke·Ligamentlänge) dividiert, ergibt sich die 

spezifische Brucharbeit wf: 

lwβww pef   Gl.3.7. 

wobei  ein Formfaktor der plastischen Zone und abhängig von deren Geometrie ist. 
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Auf Grund der Ausbreitung des Risses in der inneren Zone kommt we die Bedeutung einer 

rissvorantreibenden Kraft zu, ähnlich wie bei der physikalischen Rissinitiierung bei Gültigkeit 

des J-Integral-Konzeptes. Das Produkt wp, auch „Non-Essential-Work-of-Fracture” genannt, 

ist die in der plastischen Zone verrichtete Arbeit und stellt ein Maß für den Widerstand gegen 

Rissausbreitung dar. Ein Zusammenhang zwischen J-Integral- und EWF-Konzept mit we=Jc 

und 4wp=dJ/da wurden durch Mai und Powell [119] festgestellt und in mehreren Arbeiten 

belegt [120]. Eine Veröffentlichung von Williams und Rink aus dem Jahr 2007 gibt einen sehr 

guten Überblick über die Gültigkeitsbedingungen, die experimentelle Durchführung des 

EWF-Konzeptes sowie über die Zusammenhänge zum J-Integral-Konzept der Fließbruch-

mechanik [118]. Letzteres wurde ebenfalls in theoretischen Arbeiten diskutiert [121]. Trotz 

einer Vielzahl experimenteller Arbeiten ist der physikalische Hintergrund, das heißt der 

Zusammenhang der EWF-Parameter zur molekularen Struktur noch nicht komplett geklärt, 

aber auf dem besten Wege verstanden zu werden, was an Arbeiten von Chen und Wu [122] 

deutlich wird.  

 
Abbildung 14: A) Darstellung eines doppelseitig gekerbten Prüfkörpers mit plastischer Zone sowie 

Bruchprozesszone (l-Ligamentlänge, B-Probendicke) und B) Ermittlung von CTOD und der 

Rissausbreitung a  

 

Die bruchmechanischen Untersuchungen erfolgten an doppelseitig gekerbten (engl.: Double-

Edge Notched Tension, DENT) Prüfkörpern mit einer Probengeometrie 80 x 20 x 1 mm3 bzw. 

60 x 15 x 0,5 mm3 (für Extrudate). Die Probekörper wurden aus den gepressten bzw. 

extrudierten Platten herausgeschnitten. Die identischen Prüfkörper wurden mit einer 

scharfen Rasierklinge (Rissspitzenradius=0,2 µm) in einer Notchvis–Kerbmaschine (Ceast) 

doppelseitig gekerbt. Für jede Zusammensetzung wurden mindestens acht Proben mit 

unterschiedlichen Ligamentlängen von 2 bis 10 mm angefertigt. Die uniaxiale Belastung der 

DENT-Prüfkörper erfolgte an einer Universalprüfmaschine Z010 (Zwick/Roell) bei geringen 

Prüfgeschwindigkeiten (1 mm/min bzw. 5 mm/min für die extrudierten Proben) bis zum Bruch 

der Proben. Die Einspannlänge wurde so gewählt, dass die Entwicklung und Ausbreitung der 
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plastischen Zone ungehindert erfolgen konnte. Im Anschluss an den Versuch wurden die 

Ligamentlängen mit einem Lichtmikroskop vermessen. Aus den Kraft-Verformungs-

Diagrammen wurde die Brucharbeit berechnet, auf die Ligamentfläche normiert und gegen 

die gemessene Ligamentlänge aufgetragen. Mittels eines Geradenfits wird we als 

Schnittpunkt mit der Ordinatenachse ermittelt. wp ist der Anstieg dieser Geraden. 

Parallel zur uniaxialen Belastung der Prüfkörper wurden zur Ermittlung des Dehnungsfeldes 

und der Rissausbreitungskinetik Bilder vom Deformationszustand der Proben in 

regelmäßigen Zeitintervallen mit einer CCD-Kamera (1024 x 1248 Pixel) aufgenommen. 

Vorbereitend wurden die DENT-Prüfkörper mit einer schwarzen, elastischen Farbe besprüht, 

um ein stochastisches Grauwertmuster zu erhalten. Die Dehnungen wurden nach dem 

Versuch über eine Grauwertkorrelationsanalyse der Deformationszustände mittels ARAMIS-

Software (ARAMIS, GOM mbH) berechnet. Anhand der Dehnungsverteilungsbilder kann das 

Gültigkeitskriterium des EWF-Konzeptes - die vollständige Plastifizierung - überprüft werden. 

Die Kamerabilder wurden gleichzeitig dazu genutzt, um die Rissausbreitungskinetik zu 

beurteilen sowie Risswiderstandskurven nach der Einprobenmethode zu konstruieren. Die 

Aufnahme der JR- bzw. R-Kurven erfordert die experimentelle Bestimmung der 

belastungsabhängigen J-a- bzw. -a-Wertepaare. In den aufgenommen Bildern wurde 

deshalb die Rissausbreitung a und die Rissspitzenöffnungsverschiebung  ausgemessen 

und der Fläche unter der Kraft-Verlängerungs-Kurve zum jeweiligen Zeitpunkt zugeordnet. 

Das J-Integral wurde mit folgender Formel berechnet [116, 123]: 

)aB(W

ηU
J

0b 
  Gl. 3.8
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
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Dabei ist  ein geometrieabhängiger Faktor für DENT-Prüfkörper, a0 ist die initiierte 

Risslänge, B die Probendicke, Wb die Probenbreite und U die Deformationsenergie [123]. 

3.7. Rasterelektronenmikroskopie (REM) 

Zur Beurteilung der Bruchmechanismen wurden die Bruchflächen ausgewählter Proben mit 

einem Rasterelektronenmikroskop des Typs Leo 435 VP am Institut für Material-

wissenschaften und Werkstofftechnologie in Jena untersucht. Im Vorfeld wurden die Proben 

mit einer Leitsilberemulsion auf den Probentellern fixiert und mit einem dünnen Gold- bzw. 

Platinfilm besputtert, um eine gute Leitfähigkeit zu gewährleisten. Die REM-Aufnahmen 

wurden bei einer Kathodenspannung von 5-15 kV erstellt, um eine Schädigung der Proben-

oberfläche zu vermeiden.  
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4. Deformations- und Bruchverhalten von PS-P(S-co-B)-PS-

Triblockcopolymeren – Variation der S/B-Zusammensetzung 

Die Struktur-Eigenschafts-Beziehungen in Di- und Triblockcopolymeren auf Basis von Styrol 

und Butadien (PS-PB, PS-PB-PS) bzw. Styrol und Isopren (PS-PI, PS-PI-PS) sind 

weitestgehend untersucht und verstanden. In den letzten Jahren wurden durch die 

Weiterentwicklung der anionischen Polymerisation neue Konzepte zur Optimierung der 

mechanischen Eigenschaften basierend auf der Modifikation der molekularen Kettenstruktur 

entwickelt. Der Ersatz des reinen PB-Blockes durch ein Gradientencopolymer aus Styrol und 

Butadien [9, 63] beziehungsweise durch einen statistischen Copolymerblock mit geringen 

Styrolanteilen hat für PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymere zu einer Erhöhung der Steifigkeit 

und Festigkeit bei gleichzeitigem Erhalt der Zähigkeit geführt. Bisher gibt es aber keine 

systematischen Untersuchungen zur Morphologieausbildung und dem mechanischen sowie 

bruchmechanischen Verhalten von PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymeren mit hohen Styrol-

anteilen (>50 M.-%) im P(S-co-B)-Block. Im folgenden Kapitel werden die Zusammenhänge 

zwischen Morphologie, Phasenmischbarkeit und den mechanischen sowie bruch-

mechanischen Eigenschaften von PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymeren mit Styrolanteilen 

von 30 bis 80 M.-% im P(S-co-B)-Block diskutiert. Die Schemata in Abbildung 15 zeigen die 

untersuchten Triblockcopolymere mit einem Blockaufbau von 20-60-20 und 30-40-30. Die 

molekularen Charakteristika sind in Kapitel 3, Tabelle 1 dargestellt.  

Abbildung 15: Schemata der untersuchten Triblockcopolymere mit Blockarchitektur 20-60-20 (links) 

und 30-40-30 (rechts); Die S/B-Zusammensetzung im Mittelblock wurde variiert. 

4.1. Morphologie 

Alle untersuchten Proben waren transparent und mit Ausnahme der Proben LN-20-60-20-2a 

sowie LN-20-60-20-4 weisen die 2D-SAXS-Streubilder der Blockcopolymere mindestens 

einen Reflex auf. Folglich sind die Blockcopolymere außer LN-20-60-20-2a und LN-20-60-

20-4 phasensepariert. Die kreisförmigen Reflexe bei den Lösungsfilmen sind charakteristisch 

für eine isotrope Struktur, während einige gepresste Proben sichelförmige Reflexe zeigen. 

Diese deuten auf eine geringe Vorzugsorientierung der Strukturen, welche durch die 

Scherkräfte beim Pressprozess induziert wurden, hin. Die Reflexlagen der Lösungsfilme und 

gepressten Proben sind vergleichbar, so dass sich unabhängig von der Herstellungsmethode 

ähnliche Morphologien ausbilden. Der Vergleich von TEM-Aufnahmen bestätigt dies (hier 

PS P(S-co-B) PSPS P(S-co-B) PS

S/B-Variation S/B-Variation

20 % 20 % 30 % 30 %
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nicht gezeigt). Im Folgenden werden deshalb nur die Morphologien der Lösungsfilme 

diskutiert.  

Die SAXS-Untersuchungen sind in Form der Auftragung der Streuintensität I gegen den 

Streuvektor q für die untersuchten Blockcopolymere in Abbildung 16 dargestellt. 

Triblockcopolymere mit weniger als 50 M.-% Styrol im S/B-Mittelblock (LN-30-40-30-1, LN-

30-40-30-2 und LN-20-60-20-1) weisen Streukurven mit mindestens drei Reflexen q0, q1, q2 

mit einer Reflexlage im Verhältnis von 1:2:3 auf. Das Reflex-Verhältnis ist typisch für 

lamellare Strukturen [108]. Die TEM-Aufnahmen für LN-30-40-30-1 und LN-20-60-20-1 in 

Abbildung 17A und E zeigen eine für isotrope Proben typische Kornstruktur bestehend aus 

unterschiedlich orientierten, lamellaren Körnern und bestätigen somit die SAXS-Ergebnisse. 

Die TEM-Aufnahme von LN-30-40-30-2 in Abbildung 17F weißt eine Morphologie ähnlich 

einer perforierten Lamellenstruktur (HPL) auf. Diese Struktur gilt als metastabil und befindet 

sich im Phasendiagram zwischen Zylindern und Lamellen [36]. Eine eindeutige 

Identifizierung der HPL-Struktur mit SAXS war nicht möglich, da keine weiteren Struktur-

typischen Reflexe im Streudiagramm auftraten. Der eindeutige Nachweis dieser Struktur und 

die Abgrenzung zu einer rein lamellaren Struktur ist schwierig, wenn keine regelmäßige 

hexagonale Anordnung der Perforationen vorliegt [37].  

 
Abbildung 16: Synchrotron-SAXS-Streukurven der PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymere (Lösungs-

filme mit Toluol): Intensität (I) als Funktion des Streuvektors (q) für die Blockarchitektur A) 20-60-20 

und B) 30-40-30 sowie das statistische Copolymer; Die Streukurven sind vertikal verschoben. 

 

Die Erhöhung des Styrolanteils im S/B-Mittelblock bis zu 70 M.-% bei einem Mw190 kg/mol 

(LN-20-60-20-2c, LN-30-40-30-3a) resultiert in der Ausbildung von schwach phasen-

separierten Morphologien. In den TEM-Aufnahmen in Abbildung 17B und G ist jeweils eine 
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ungeordnete, wurmartige Morphologie erkennbar. Die fehlende Fernordnung wird durch das 

Auftreten von nur einem Reflex (q0) in den Streukurven in Abbildung 16 bestätigt.  

Die Molmassenerhöhung bis zu Mw290 kg/mol bei einem konstanten Styrolanteil von 70 M.-

% im S/B-Mittelblock führt bei der Blockarchitektur 20-60-20 (LN-20-60-20-2d) zur 

Ausbildung einer lamellaren Morphologie (siehe TEM-Aufnahme in Abbildung 17C). Im 

Vergleich zu den bereits diskutieren lamellaren Blockcopolymeren ist die Fernordnung und 

die Korngröße deutlich reduziert. Die Streukurve weist zwei signifikante Reflexe in der 

Abfolge 1:2 auf (Abbildung 16A). Für die Blockarchitektur 30-40-30 (LN-30-40-30-3b) bildet 

sich trotz der Erhöhung der molaren Masse auf Mw290 kg/mol keine lamellare Morphologie 

aus. Die TEM-Aufnahme in Abbildung 17H zeigt eine wurmartige Morphologie.  

Abbildung 17: TEM-Aufnahmen der lokalen Morphologie für die PS-P(S-co-B)-PS-Triblock-

copolymere (Lösungsfilme mit Toluol) mit Blockarchitektur 20-60-20 (A-D) und 30-40-30 (E-H).  
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Die Erhöhung der Molmasse für beide Blockarchitekturen resultierte in einem deutlichen 

Anstieg der Langperiode d0 und ist in Tabelle 4 dargestellt.  

Mit der Erhöhung des Styrolanteils im S/B-Mittelblock auf 75 M.-% bei einem MW290 kg/mol 

für die Blockarchitektur 20-60-20 (LN-20-60-20-3) bildet sich wiederum eine schwach 

geordnete, wurmartige Morphologie aus (siehe Abbildung 17D). Ab einem Styrolanteil von 

80 M.-% (LN-20-60-20-4) treten im SAXS-Streudiagramm keine Reflexe mehr auf. Das heißt, 

bei hohen Styrolanteilen ≥80 M.-% im statistischen Copolymer-Mittelblock findet keine 

Phasenseparation statt. In den DSC- und DMA-Untersuchungen trat für dieses 

Blockcopolymer nur ein Glasübergang auf, während die phasenseparierten Blockcopolymere 

zwei Glasübergänge aufweisen (Tabelle 4 bzw. Abschnitt 4.2).  

 

Tabelle 4: Morphologische Eigenschaften der PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymere  

 

 

Die Stärke der Phasenseparation und die Morphologie in Blockcopolymeren wird durch das 

Produkt N bestimmt [33]. Der Parameter  wird hier auf Grund des statistischen Copolymer-

Mittelblockes mit eff bezeichnet und beschreibt die effektive Wechselwirkung zwischen den 

PS-Außenblöcken und dem S/B-Mittelblock. Verringert sich eff, so wird das Phasenverhalten 

der Blockcopolymere zunehmend vom entropischen Term, der umgekehrt proportional zu N 

Probenbezeichnung Morphologie Langperiode*1 

[nm]
PS-Domänengröße*2 

[nm]
Tg-S/B

*3 [°C] Tg-PS-reich
 *3 [°C]

LN 20-60-20-1 LAM 30,6 10 -41 81

LN 20-60-20-2a nicht phasensepariert - -

LN 20-60-20-2b
schwach geordnet, 

wurmartig
29,4 11,8 10 53

LN 20-60-20-2c
schwach geordnet, 

wurmartig 
34,2 13,7 15 54

LN 20-60-20-2d LAM 43,2 17,3 -7 62 

LN 20-60-20-3
schwach geordnet, 

wurmartig
44,3 17,7 22 58 

LN 20-60-20-4 nicht phasensepariert - -

stat. Copolymer nicht phasensepariert - -

LN 30-40-30-1 LAM 37,8 22,7 -63 88 

LN 30-40-30-2 HPL 29,5 17,7 -52 80 

LN 30-40-30-3a
schwach geordnet, 

wurmartig
33,8 20,3 19 50

LN 30-40-30-3b
schwach geordnet, 

wurmartig
41,4 24,8 11 80

LN-10-40-50 LAM 52,5 26,3 27 86

17

55 

*1 Die Langperiode d 0 (hier auch als Domänengröße bezeichnet) wurde aus dem q 0 -Streureflex der SAXS-Untersuchungen

bestimmt. *2 Die PS-Domänengröße wurde mit der PS-Außenblocklänge und d 0 berechnet. *3 Die dynamischen

Glasübergangstemperaturen  wurden aus den Maxima der Verlustmoduli G''  der DMA-Messungen (1 rad/s) ermittelt. 
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ist, bestimmt. Durch die Erhöhung des Polymerisationsgrades kann der Verlust an Enthalpie 

kompensiert werden. Der Einfluss des Polymerisationsgrades N bei einem konstanten S/B-

Verhältnis (70/30) und damit relativ konstantem eff wurde bereits für gepresste Proben 

diskutiert und resultierte mit Erhöhung von N in einer Morphologieänderung von einer nicht 

phasenseparierten zu einer schwach geordneten bis hin zu einer lamellaren Struktur 

[124, 125]. Somit wird bei konstanter Außenblockzusammensetzung die Morphologie durch 

das Produkt effN bestimmt.  

Mayes und de la Cruz [40] zeigten, dass der kritische Wert für die Phasentrennung für 

lamellare Triblockcopolymere (χeffN)crit=18 ist. Generell liegen die berechneten χeffN-Werte für 

die untersuchten Triblockcopolymere im Bereich von 17<effN<60 (siehe Tabelle 1). Die 

Proben LN-20-60-20-4 und LN-20-60-20-2a mit einem berechneten effN17 sind in 

Übereinstimmung mit dem kritischen, berechneten Wert im nicht phasenseparierten Zustand. 

Für die Blockcopolymere mit Blockarchitektur 20-60-20 resultiert die schrittweise Erhöhung 

des Styrolanteils im S/B-Mittelblock in einer Abnahme von eff und somit in einer 

Umwandlung von Lamellen (S/B=50/50, effN30) zu einer schwach geordneten, 

wurmartigen Morphologie (S/B=70/30, effN21; S/B=75/25, effN25) in einen nicht phasen-

separierten Zustand (S/B=80/20, effN17). Ein ähnliches Verhalten konnte auch bei BCPen 

mit Blockarchitektur 30-40-30 beobachtet werden, bei denen eine Änderung von Lamellen zu 

einer HPL-ähnlichen und schließlich zu einer schwach geordneten, wurmartigen Morphologie 

mit einer Verringerung von effN bei Erhöhung des Styrolanteils im S/B-Block auftrat. Trotz 

ähnlicher effN-Werte kann sich bei 70 M.-% Styrol im S/B-Mittelblock für die Blockarchitektur 

30-40-30 keine lamellare Morphologie ausbilden, während für die Blockarchitektur 20-60-20 

eine lamellare Struktur mit reduzierter Fernordnung vorzufinden ist. Diese Unterschiede 

deuten auf einen Einfluss der PS-Außenblocklänge auf die Strukturausbildung hin. Mayes 

und Mitarbeiter zeigten, dass für Triblockcopolymere das Phasendiagramm auf Grund der 

Streckung des Mittelblocks im Vergleich zu Diblockcopolymeren stark asymmetrisch ist 

(siehe 2.3, Abbildung 7) [40]. Neben diesen Aspekten können auch geringfügige 

Schwankungen in der molekularen Zusammensetzung bzw. die Polydispersität (hier: 

Mw/Mn<1,3) die Mikrophasenseparation beeinflussen [126]. 

Zur Einordnung der Blockcopolymere in klassische Phasendiagramme wird üblicherweise 

der Phasenanteil herangezogen. Die untersuchten Triblockcopolymere weisen einen 

Gesamtstyrolanteil von PS≥0,7 auf, so dass nach dem Phasendiagramm für Triblock-

copolymere [40] abhängig effN typischerweise Zylinder oder Kugeln zu erwarten sind. Da in 

den untersuchten Triblockcopolymeren bei PS≥0,7 und effN≥28 auch lamellare Strukturen 

auftreten, erscheint es sinnvoll, dass für die Einordnung der PS-P(S-co-B)-PS-

Triblockcopolymere in Phasendiagramme nur der PS-Außenblockanteil und nicht der 

gesamte Styrolanteil heranzuziehen ist. Entsprechend des PS-Außenblockanteils von 40 

bzw. 60 M.-% können demnach abhängig von effN lamellare Morphologien auftreten [40]. 
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Das heißt, über die Berechnung der Segregationsstärke effN und den PS-Außenblockanteil 

ist eine Abschätzung der Morphologien für PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymere möglich.  

4.2. Phasenmischbarkeit und dynamische Glasübergänge 

Zur Charakterisierung der Phasenmischbarkeit und der dynamischen Glasübergänge (α-

Relaxation, des Weiteren einfach als Glasübergang bezeichnet) wurde das dynamisch-

mechanische Verhalten in Abhängigkeit von der Temperatur bei einer Kreisfrequenz von 

=1 rad/s bestimmt. Prinzipiell zeigten die DMA- und auch DSC-Untersuchungen, dass in 

den phasenseparierten Triblockcopolymeren zwei Glasübergänge auftreten. Ein 

Glasübergang charakteristisch für die PB-reiche-Phase (Tg-S/B), welcher durch die S/B-

Zusammensetzung im Mittelblock bestimmt wird, und einer für die PS-reiche Phase (Tg-PS-

reich), charakteristisch für die PS-Außenblöcke. Der Speichermodul G' und Verlustmodul G'' 

sind als Funktion der Temperatur in Abbildung 18 für die Triblockcopolymere mit der 

Blockarchitektur 20-60-20 (A) und 30-40-30 (B) dargestellt.  

Abbildung 18: Dynamisch-mechanisches Verhalten der PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymere: 

Speichermodul (G‘) und Verlustmodul (G‘‘) als Funktion der Temperatur für A) die Blockarchitektur  

20-60-20 sowie B) die Blockarchitektur 30-40-30 

 

Der Speichermodul G' reduziert sich mit Temperaturerhöhung und verringert sich stärker mit 

dem Beginn des Glasübergangs der S/B-Phase. Der Abfall von G' beim Glasübergang der 

S/B-Phase ist für die Triblockcopolymere mit Blockarchitektur 20-60-20 ausgeprägter als für 

die BCPe mit Blockarchitektur 30-40-30 auf Grund des größeren Weichphasenanteils (S/B) 
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für Triblockcopolymere mit Blockarchitektur 20-60-20. Die zweite drastische Reduzierung 

von G’ mit der Temperatur erfolgt beim Glasübergang der PS-Phase.  

In der Auftragung des Verlustmoduls G’’ gegen die Temperatur sind die zwei lokalen Maxima 

Indikatoren für Tg-S/B und Tg-PS-reich. Die Glasübergangstemperatur der PS-reichen Phase ist 

bei den Proben LN-20-60-20-2b (hier nicht gezeigt), LN-20-60-20-2c und LN-20-60-20-3 nur 

durch einen schulterförmigen Peak gekennzeichnet. Dies wird deutlich beim Vergleich von 

LN-20-60-20-3 mit 75 M.-% Styrol im S/B-Mittelblock mit dem statistischen Copolymer und 

dem reinen Polystyrol in Abbildung 19. Oberhalb von 35 °C bildet sich bei LN-20-60-20-3 ein 

schulterförmiger Peak in der G‘‘-Temperatur-Kurve, welcher charakteristisch für die PS-

Phase ist, aus.  

 
Abbildung 19: Dynamisch-mechanisches Verhalten: G’ und G‘‘ für das statistische Copolymer mit 

75 M.-% Styrol, reines Polystyrol und das Triblockcopolymer mit 75 M.-% Styrol im S/B-Block 

 

Die nicht phasenseparierten Proben mit effN17 (LN-20-60-20-2a, LN-20-60-20-4) weisen 

nur eine charakteristische Glasübergangstemperatur auf, was auf eine nahezu vollständige 

Mischbarkeit des S/B-Mittelblocks mit den PS-Außenblöcken hindeutet. Auf Grund der 

vorhandenen Butadien-Kettensegmente ist die Glasübergangstemperatur der Hartphase im 

Vergleich zum reinen PS mit Tg-PS=100 °C zu tieferen Temperaturen (LN-20-60-20-2a:  

Tg-PS-reich=18 °C; LN-20-60-20-4: Tg-PS-reich=55 °C) verschoben. 

Für die phasenseparierten Triblockcopolymere steigt Tg-S/B kontinuierlich mit der Erhöhung 

des Styrolanteils im S/B-Mittelblock, während Tg-PS-reich abnimmt (Abbildung 20, Tabelle 4).  

Unter der Annahme, dass Butadien und Styrol in vollem Umfang in der S/B-Phase 

miteinander gemischt sind, kann Tg-S/B mit der Fox-Gleichung (bzw. Gordon-Taylor-

Gleichung) abgeschätzt werden. Die Fox-Gleichung wurde bereits erfolgreich zur 
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Beschreibung des Glasübergangs für mischbare Polymerblends und Copolymere verwendet 

[7, 127]:  

PBg

PB

PSg

PS

PS/PBg T

w

T

w

T

1



  Gl. 4.1

Die Variablen wPS sowie wPB sind die Massenanteile (hier: die Monomere Styrol und 

Butadien) und Tg-PS (373 K) sowie Tg-PB (176 K) sind die Glasübergangstemperaturen der 

reinen PS- bzw. PB-Phase. Abbildung 20 zeigt, dass bei niedrigen Styrolanteilen und bei 

geringer Molmasse die experimentell bestimmten Tg-S/B (DMA, Maxima aus G‘‘) in erster 

Näherung mit denen aus der Fox-Gleichung berechneten korrelieren.  

 
Abbildung 20: Auftragung der dynamischen Glasübergangstemperaturen (Tg-PS-reich und Tg-S/B 

bestimmt aus den Maxima G‘‘, DMA bei =1 rad/s) gegen den Styrolanteil im S/B-Mittelblock der 

Triblockcopolymere sowie der Vergleich mit der Fox-Gleichung (Die Pfeile kennzeichnen die 

Erhöhung von N.) 

 

Bei Styrolanteilen ≥70 M.-% und hohen molaren Massen weichen die experimentellen Tg-S/B 

stärker von der Fox-Gleichung ab. Diese Abweichungen sind möglicherweise auf eine 

partielle Mischbarkeit der PS-Phase mit der S/B-Phase zurückzuführen. Bei hohen 

Styrolanteilen im S/B-Block verringert sich die Segregationsstärke (eff-Reduzierung). Somit 

ist die Verträglichkeit zwischen den Phasen höher, so dass an der Phasengrenzfläche eine 

partielle Mischbarkeit von Styrol- und Butadiensegmenten stattfinden kann. Diese 

Mischbarkeit resultiert neben der Abweichung der experimentellen Tg-S/B zur Fox-Gleichung 

in einer deutlichen Reduzierung von Tg-PS-reich. Die Glasübergangstemperaturen der PS-

Hartphase der Triblockcopolymere sind mindestens um 10 K geringer als die des Polystyrols 

158 K mit Tg-PS=100 °C. Mit Zunahme des Styrolanteils im S/B-Mittelblock verringert sich 
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sukzessive Tg-PS-reich für beide Blockarchitekturen. Beispielweise reduziert sich Tg-PS-reich von 

88 °C für LN-30-40-30-1 (S/B 30/70) auf 50 °C für LN-30-40-30-3a (S/B 70/30) (siehe 

Abbildung 20A). Die Erhöhung von N bei konstantem S/B-Verhältnis von 70/30 (LN-30-40-

30-3b) verringert die Phasenmischbarkeit und resultiert in einer Verschiebung von Tg-PS-reich 

zu höheren Temperaturen (Tg-PS-reich=80°C). Die Pfeile in Abbildung 20 kennzeichnen den 

Anstieg von N. 

 

Gronski und Mitarbeiter wiesen für PI-P(I-co-S)-PS-Triblockcopolymere ebenfalls eine 

Reduzierung der Glasübergangstemperatur der PS-Phase nach [101]. Aus der Modellierung 

der DMA-Daten wurde geschlussfolgert, dass die Erniedrigung von Tg-PS eine Folge der 

Erweichung der harten Phase durch die Ausbildung einer breiten Phasengrenzfläche und der 

damit einhergehenden Reduzierung des Hartphasenanteils ist. Bei Gronski et al. erfolgte 

eine Variation der Phasengrenzfläche über die Variation der P(I-co-S)-Blocklänge [101]. In 

den hier untersuchten PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymeren resultiert die Styrolerhöhung 

im S/B-Block in der stärkeren Phasenmischbarkeit und somit in der Verbreitung der 

Phasengrenzfläche. In den DMA-Untersuchungen deutet neben der Erniedrigung von         

Tg-PS-reich die starke Verbreitung der Glasübergangsbereiche für die phasenseparierten 

Blockcopolymere auf eine erhöhte Phasenmischbarkeit und das Vorhandensein einer breiten 

Phasengrenzfläche hin. 

Semenov publizierte eine Theorie mit der die Langperiode und die Breite der Grenzfläche aI 

für stark segregierte, symmetrische Diblockcopolymere mit dem Polymerisationsgrad ND 

sowie mit dem Wechselwirkungsparameter  beschrieben werden kann [31]:  

  



 



 3/1

DN/34,116/b2Ia  + Fluktuations-Korrektur Gl. 4.2

Die Gleichung enthält neben ND und  die gemittelte statistische Segmentlänge b 

(b=0,6703). Die Theorie von Semenov wurde verwendet, um die Phasengrenzfläche für die 

hier untersuchten Triblockcopolymere abzuschätzen. Da die Gleichung für Diblock-

copolymere gilt, wurde für die Berechnung die Hälfte des Polymerisationsgrades der 

Triblockcopolymere (N/2=ND) herangezogen. Der Wechselwirkungsparameter  wurde durch 

den berechneten eff ersetzt. Streng genommen hat die Gleichung nur Gültigkeit für lamellare 

Diblockcopolymere im SSL, so dass die realen Breiten der Phasengrenzfläche für die 

Triblockcopolymer im WSL und ISL von den berechneten abweichen können.  

Die Werte für die Breite der Phasengrenzfläche liegen im Bereich von 4,2 bis 9,8 nm und 

sind typisch für schwach phasenseparierte Blockcopolymere [26, 128]. Prinzipiell nimmt die 

Breite der Phasengrenzfläche mit steigendem Styrolanteil im S/B-Mittelblock zu. Die 

Auftragung von Tg-PS-reich gegen die Breite der Phasengrenze in Abbildung 21 offeriert einen 

tendenziellen Zusammenhang zwischen der Hartphasenerweichung und der abgeschätzten 

Phasengrenzfläche. Mit Verbeiterung der Phasengrenzfläche erniedrigt sich die 

Glasübergangstemperatur der Hartphase deutlich.  
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Die Glasübergangstemperaturen der untersuchten PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymere 

werden somit signifikant durch die Phasenmischbarkeit und die Phasengrenze bestimmt. 

Eine Steuerung dieser Parameter ist über die S/B-Zusammensetzung des statistischen 

Copolymer-Mittelblockes (eff) und die molare Masse (in Form von N) der Blockcopolymere 

möglich. 

 

Abbildung 21: Einfluss der Breite der Phasengrenze auf die Erweichung der PS-reichen Hartphase in 

Form von Tg-PS-reich (G‘‘, DMA) in den PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymeren 

4.3. Mechanisches Verhalten  

4.3.1. Einfluss der S/B-Mittelblock-Zusammensetzung 

Die Spannungs-Dehnungs-Kurven der Blockcopolymere in Abbildung 22 machen deutlich, 

dass signifikante Unterschiede im mechanischen Verhalten auftreten, obwohl die chemische 

Zusammensetzung der untersuchten Proben nicht stark variiert. Mit zunehmendem 

Styrolanteil im S/B-Mittelblock ändert sich das Deformationsverhalten der Triblock-

copolymere unabhängig von der Blockarchitektur von duktil zu semi-duktil bis hin zu 

sprödartig. Die Blockcopolymere mit lamellarer Morphologie zeigen ein duktiles Verhalten mit 

signifikanter Dehnverfestigung, während die Blockcopolymere mit schwach geordneten, 

wurmartigen Strukturen semi-duktil oder sprödartig versagen. Die nicht phasenseparierten 

Proben weisen sprödes Materialverhalten auf. Eine Ausnahme bildet das statistische 

Copolymer, welches auf Grund des Butadienanteils von 25 M.-% duktil ist und hohe 

Bruchdehnungen aufweist. Der E-Modul ist im Vergleich zu den phasenseparierten 

Blockcopolymeren aber geringer.  

Das duktile und semi-duktile Verhalten ist durch eine ausgeprägte Streckgrenze in den 

Spannungs-Dehnungs-Kurven gekennzeichnet. Auf nanoskaliger Ebene erfolgt nach 

Erreichen der Streckspannung das lokale Aufbrechen der PS-Domänen [80]. Dem 
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Spannungsabfall folgt ein Spannungsplateau, in dem eine Orientierung der PB-

Polymerketten und eine teilweise Orientierung der PS-Ketten in Deformationsrichtung 

stattfindet [129]. Für die untersuchten Triblockcopolymere erhöhen sich die Streckspannung 

sowie das Plateau mit zunehmendem Styrolanteil im S/B-Mittelblock auf Grund des Anstiegs 

der Glasübergangstemperatur der Weichphase durch den Einbau von Styrolsegmenten in 

das statistische Copolymer. Die Mobilität der PB-Kettensegmente ist durch das 

Vorhandensein der Styrol-Segmente eingeschränkt. Mit steigendem Styrolanteil verschiebt 

sich Tg-S/B in Richtung Raumtemperatur (siehe Abbildung 20).  

Abbildung 22: Spannungs-Dehnungs-Diagramme und Deformationsbilder für die PS-P(S-co-B)-PS- 

Triblockcopolymere mit Blockarchitektur A) 20-60-20 und B) 30-40-30 

 

Eine Dehnverfestigung, dass heißt ein erneuter Anstieg der Spannung mit fortschreitender 

Dehnung, trat interessanterweise nur bei Blockcopolymeren mit lamellarer Morphologie auf 

(LN-20-60-20-1, LN-20-60-20-2d und LN-30-40-30-1). Im Bereich der Dehnverfestigung 

findet neben der starken PB-Kettenstreckung eine starke Streckung der PS-Kettensegmente 

und somit eine plastische Deformation der PS-Domänen statt [129]. Das bedeutet, dass 

auch bei hohen Styrolanteilen ein Deformationsmechanismus in lamellaren PS-P(S-co-B)-

PS-Triblockcopolymeren existiert, der eine effektive Spannungsübertragung zwischen der 

Weich- und Hartphase realisiert, so dass eine lokale Orientierung der PS-Kettensegmente in 

der Hartphase erfolgen kann.  

Die BCPe mit schwach geordneter, wurmartiger Morphologie weisen eine signifikante 

Streckgrenze auf, welche von einem Spannungsplateau gefolgt wird (LN-30-40-30-2, LN-20-

60-20-2c, LN-20-60-20-3), oder sie versagen sprödartig (LN-30-40-30-3a, LN-30-40-30-3b). 

Die Materialien mit ausgeprägter Streckgrenze, aber ohne Dehnverfestigungsbereich, 
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werden hier als semi-duktil bezeichnet. Bei diesen Proben findet parallel zum 

Spannungsabfall nach Erreichen der Streckgrenze eine lokale Einschnürung statt. Diese 

Einschnürung wandert durch den parallelen Teil bis der Bruch erfolgt (siehe 

Deformationsbilder Abbildung 22, unten). Eine Dehnungsverfestigung war nicht zu 

beobachten, so dass bei hohen Dehnungen keine Orientierung der PS-Kettensegmente in 

Deformationsrichtung stattfindet. Die Verformung wird durch das „Fließen“ der Weichphase 

bestimmt [129]. Die Deformationsbilder der Triblockcopolymere mit schwach geordneten 

Morphologien und sprödartigem Verhalten weisen keine „Craze“-ähnlichen Strukturen auf, 

wie sie beim nicht phasenseparierten Triblockcopolymer LN-20-60-20-4 beobachtet wurden.  

Die Auftragung der E-Moduli gegen Tg-S/B (aus der DMA) in Abbildung 23A zeigt ebenso wie 

die Streckspannung eine nahezu lineare Abhängigkeit von der Glasübergangstemperatur der 

S/B-Phase unabhängig von der Blockarchitektur. Die Triblockcopolymere mit längeren PS-

Außenblöcken (30-40-30) weisen prinzipiell bei vergleichbarer S/B-Zusammensetzung 

höhere E-Moduli auf als die Blockarchitektur 20-60-20. Das bedeutet, dass die Steifigkeit 

sowie die Festigkeit der phasenseparierten Triblockcopolymere neben der 

Zusammensetzung der S/B-Phase und deren Glasübergangstemperatur von der PS-Außen-

blocklänge bestimmt werden.  

 
Abbildung 23: Mechanisches Verhalten der PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymere: A) E-Modul und 

B) Bruchdehnung als Funktion der dynamischen Glasübergangstemperatur der S/B-Phase (Tg-S/B ; G‘‘ 

aus der DMA) 

 

Die Abhängigkeit der Bruchdehnung von Tg-S/B in Abbildung 23B zeigt, dass sich mit 

zunehmender Tg-S/B und auch mit steigendem Styrolanteil die Werte der Bruchdehnung 

verringern. Für beide Blockarchitekturen findet ein semi-duktil zu spröd-Übergang bei einem 

kritischen Styrolanteil im S/B-Mittelblock statt. Für die Blockarchitektur 20-60-20 tritt selbst 

bei 75 M.-% Styrol im S/B-Mittelblock (i.e. gesamter Polystyrolanteil: 85 M.-%) semi-duktiles 
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Bruchdehnung beträgt ca. 100 %. Eine weitere Erhöhung des Styrolanteils im Mittelblock auf 

80 M.-% und die fehlende Phasenseparation bei einem Gesamtanteil an Polystyrol von 

88 M.-% resultiert unter Zugbelastung in einem sprödartigen Verhalten. In der optischen 

Aufnahme des Bruches von LN-20-60-20-4 in Abbildung 22A-4 ist die Ausbildung von 

Crazes, die senkrecht zur Deformationsrichtung liegen, ersichtlich. Das Deformations-

verhalten ähnelt dem des reinen Polystyrols.  

Die phasenseparierten Triblockcopolymere mit Blockarchitektur 30-40-30 weisen, 

unabhängig von der molaren Masse, Sprödbruch bereits bei Styrolanteilen von 70 M.-% im 

S/B-Mittelblock auf (siehe Abbildung 23). Makroskopisch ersichtliche Craze-Strukturen wie 

bei LN-20-60-20-4 wurden nicht beobachtet. 

 

Eine Variation des Polymerisationsgrades N (bzw. der molaren Masse) bei konstanter S/B-

Zusammensetzung kann allerdings in einer Änderung der Glasübergangstemperaturen 

sowie der Phasenmischbarkeit und somit auch in einer Veränderung der Steifigkeit, 

Festigkeit und Bruchdehnung der Triblockcopolymere resultieren. Der Einfluss des 

Polymerisationsgrades N auf das mechanische Verhalten wurde bereits in [124] für 

gepresste Proben diskutiert, so dass hier nur kurz auf das Verhalten für Lösungsfilme 

eingegangen wird. Das Spannungs-Dehnungs-Verhalten der Lösungsfilme entspricht 

qualitativ dem der gepressten Platten, wohingegen sich die Absolutwerte des E-Moduls, der 

Streckspannung und der Bruchdehnung geringfügig unterscheiden. Solche 

herstellungsbedingten Abweichungen der mechanischen Kennwerte wurden bereits für 

andere Blockcopolymermaterialien gefunden und sind auf Unterschiede in der Mikro- und 

Kornstruktur zurückzuführen [130, 131].  

Die Erhöhung der molaren Masse bzw. des Polymerisationsgrades N bei 

Triblockcopolymeren mit Blockarchitektur 20-60-20 bei konstantem Styrolanteil von 70 M.-% 

im S/B Block resultiert in einer signifikanten Erhöhung der Bruchdehnung. Bei N≤1730, d.h. 

im Fall von LN-20-60-20-2a, ist das mechanische Verhalten unter Zugbeanspruchung 

sprödartig, da das Triblockcopolymer keine mikrophasenseparierte Struktur aufweist. Die 

Erhöhung von N≥1830 resultiert in schwach geordneten, wurmartigen Morphologien und 

somit in einem semi-duktilen Verhalten (LN-20-60-20-2b, Mw149 kg/mol; LN-20-60-20-2c, 

Mw187 kg/mol) mit Bruchdehnungen mit bis zu ≤220 %. Ab einem kritischen 

Polymerisationsgrad N≥2650 (Mw290 kg/mol) bildet sich eine lamellare Morphologie aus, 

welche in einem duktilen Spannungs-Dehnungs-Verhalten mit signifikanter Dehn-

verfestigung und Bruchdehnungen >280 % resultiert (LN-20-60-20-2d). Ein vom Mw 

abhängiger spröd-zu-semi-duktil Übergang wurde auch für Triblockcopolymere mit 75 M.-% 

Styrol im S/B-Mittelblock festgestellt. Proben mit einer molaren Masse von Mw≤228 kg/mol 

versagten spröde, während LN-20-60-20-3 mit Mw290 kg/mol semi-duktiles Verhalten 

aufweist. Das zeigt, dass mit steigendem Styrolanteil im S/B-Block der spröd-zu-semi-duktil 

Übergang bei den Triblockcopolymeren zu höheren Molmassen verschoben wird. Eine 
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weitere Erhöhung von Mw bei Triblockcopolymeren (20-60-20) mit 80 M.-% Styrol im S/B-

Mittelblock könnte somit auch in semi-duktilem Verhalten resultieren, wenn im Material eine 

Mikrophasenseparation stattfindet.  

4.3.2. Einfluss des PS-Außenblockanteils  

Die Triblockcopolymere mit Blockarchitektur 20-60-20 weisen bei vergleichbarem Styrolanteil 

im S/B-Mittelblock höhere Bruchdehnungen, aber niedrigere Streckspannungen und E-

Moduli als BCPs mit der Blockarchitektur 30-40-30 auf (siehe Abbildung 22, 23A und Tabelle 

5). Das mechanische Verhalten der PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymere kann durch die 

Variation der äußeren PS-Blocklänge modifiziert werden. In vorangegangen Arbeiten wurde 

mit der Erhöhung des PS-Außenblockanteils von 32 bis zu 50 M.-% bei einem S/B-Verhältnis 

von 50/50 im Mittelblock eine sechsfache Erhöhung der Streckspannung und ein zehnfacher 

Anstieg des E-Moduls festgestellt, wobei die Werte für die Bruchdehnungen bei 380 % 

lagen [7]. In der vorliegenden Arbeit resultiert die Erhöhung des PS-Außenblockanteils von 

40 M.-% für LN-20-60-20-1 auf 60 M.-% in LN-30-40-30-2 bei einem nahezu konstanten S/B-

Verhältnis von 50/50 in einer vierfachen Erhöhung des Elastizitätsmoduls und der 

Streckspannung. Diese Ergebnisse bestätigen tendenziell die früheren Beobachtungen, dass 

längere PS-Außenketten den Widerstand gegenüber plastischer Deformation erhöhen, was 

auf eine größere Anzahl an effektiven Verschlaufungen (entanglements) zwischen den PS-

Ketten zurückzuführen ist [7]. Generell wird die Bildung von Kettenverschlaufungen in den 

untersuchten Triblockcopolymeren stark begünstigt, da die Molmasse der PS-Außenblöcke 

deutlich höher als die kritische Molmasse (Me) zur Bildung physikalischer Verschlaufungen 

ist (für PS: Me17500 g/mol [132]). Die Außenblocklänge spiegelt sich ebenfalls in der Größe 

der PS-Domänen wieder (siehe Tabelle 4).  

Während sich bei einer konstanten S/B-Mittelblock-Zusammensetzung der E-Modul und die 

Streckspannung deutlich erhöhen, nimmt die Bruchdehnung mit Erhöhung der PS-

Außenblocklänge ab. In den Blockcopolymeren mit einem S/B-Verhältnis von nahezu 50/50 

verringert sich die Bruchdehnung von 405 % (LN-20-60-20-1) auf 236 % (LN-30-40-30-2). 

Die Proben weisen allerdings noch eine hohe Duktilität bei gleichzeitig hoher Steifigkeit und 

Festigkeit auf. In Triblockcopolymeren mit einem S/B-Verhältnis von 70/30 reduziert sich die 

Bruchdehnung von 224 % (LN-20-60-20-2c) auf 2,5 % (LN-30-40-30-3a) bzw. bei höherer 

molarer Masse von 280 % (LN-20-60-20-2d) auf 2,7 % (LN-30-40-30-3b). Unabhängig von 

der Molmasse führt die Erhöhung des Styrolanteils im S/B-Block auf 70 M.-% für die 

Blockarchitektur 30-40-30 zu einem spröden Versagen ohne signifikante plastische 

Deformationen. Das Deformationsverhalten dieser Triblockcopolymere wird durch eine 

diskontinuierliche glasartige PS-Matrix (60 M.-%) dominiert. Bei Belastung wird vorwiegend 

die PS-Phase deformiert, was in einem für PS typischen sprödartigen Versagen resultiert. 

Ausgeprägte Craze-Strukturen, wie für das nicht phasenseparierte LN-20-60-20-4 

beobachtet, waren nicht zu erkennen. Möglicherweise verhindern die weichen Inklusionen 
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(S/B-Phase) in der PS-Matrix die Ausbildung von makroskopischen Crazes. Das sprödartige 

Verhalten mit ausgeprägten Craze-Strukturen für LN-20-60-20-4 mit einem Styrolanteil von 

80 M.-% im S/B-Block ist auf die vollständige Mischbarkeit der Phasen und auf das Fehlen 

einer mikrophasenseparierten Struktur zurückzuführen.  

 

Tabelle 5: Mechanische und bruchmechanische Eigenschaften: E-Modul, Streckspannung, 

Bruchdehnung, Widerstand gegen Rissausbreitung βwp (spezifische plastische Arbeit) und Widerstand 

gegen Rissinitiierung we der PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymere 

 

Mit dem Modell von Kerner wurden die E-Moduli für die Blockcopolymere basierend auf den 

E-Moduli der Homopolymere PS und PB berechnet. Das Modell eignet sich für die 

Beschreibung der mechanischen Eigenschaften von zweiphasigen Systemen, bei denen die 

Minoritätsphase in einer kontinuierlichen Matrix dispergiert ist. Eine gute Adhäsion zwischen 

den Phasen wird vorausgesetzt [15]. Es zeigte sich, dass die berechneten E-Moduli der 

spröden Proben (LN-30-40-30-3a, LN-30-40-30-3b, LN-20-60-20-2a und LN-20-60-20-4) in 

guter Näherung mit den experimentellen Werten übereinstimmten. Details zu den 

Berechnungen sind in [133] zu finden. Diese Übereinstimmung macht deutlich, dass bei 

langen PS-Außenblöcken, hohen Styrolanteilen bzw. fehlender Phasenseparation die 

elastischen Eigenschaften durch die glasartige PS-Matrix bestimmt werden. Die TEM-

Aufnahmen in Abbildung 17, Seite 44 zeigen für die spröden, phasenseparierten 

Triblockcopolymere eine PS-Matrix mit S/B-Einlagerungen und bestätigen somit das durch 

die PS-Phase dominierende Verhalten. Die S/B-Einlagerungen in den phasenseparierten 

Triblockcopolymeren können möglicherweise als Stopper für makroskopische Crazes 

fungieren.  

Probenbezeichnung 
E-Modul 

[N/mm2]

Streckspannung 

[N/mm2]
Bruchdehnung 

[%] wP [N/mm2] we [N/mm]

LN 20-60-20-1 255 ± 13 8,3 ± 0,5 405 ± 13 5,8 ± 1,2 35,0 ± 7,7

LN 20-60-20-2a 1190 ± 64 31,7 ± 1,5 17 ± 6 0,09 ± 0,24 0,2 ± 0,1

LN 20-60-20-2b 973 ± 34 27,3 ± 0,9 148 ± 89 5,7 ± 0,7 17,0 ± 4,5

LN 20-60-20-2c 932 ± 49 26,5 ± 0,5 224 ± 41 5,4 ± 0,3 12,8 ± 2,0

LN 20-60-20-2d 630 ± 18 19,0 ± 0,4 281 ± 19 8,8 ± 0,7 9,6 ± 4,3

LN 20-60-20-3 853 ± 62 34,9 ± 0,9 98,8 ± 47,0 5,2 ± 0,4 18,5 ± 3,0

LN 20-60-20-4 1670 ± 275 - 0,3 ± 0,1 0,1 ± 0,09 0,1 ± 0,06

stat. Copolymer 202 ± 65 15,9 ± 1,2 306 ± 51 8,0 ± 1,0 7,0 ± 6,6

LN 30-40-30-1 617 ± 67 15,6 ± 1,9 367 ± 31 4,5 ± 0,6 10,8 ± 4,0

LN 30-40-30-2 1020 ± 102 28,6 ± 1,1 236 ± 163 4,0 ± 0,6 8,0 ± 4,0

LN 30-40-30-3a 1780 ± 162 - 2,5 ± 0,2 0,6 ± 0,2 3,2 ± 1,3

LN 30-40-30-3b 1550 ± 186 - 2,7 ± 0,6 0,1 ± 0,07 0,05 ± 0,04
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Während die spröden Triblockcopolymere in guter Näherung mit einfachen Modellen, wie der 

Kerner-Gleichung, beschrieben werden konnten, trifft dies auf die duktilen und semi-duktilen 

Triblockcopolymere mit Gesamtstyrolanteilen <86 M.-% nicht zu. Die komplexen 

Morphologien sowie das Phasenverhalten finden keine Berücksichtigung in den Modellen, so 

dass eine Vorhersage der Eigenschaften nicht zufriedenstellend getroffen werden kann. 

4.4. Bruchverhalten 

4.4.1. Konzept der wahren Brucharbeit 

In vorausgegangen Arbeiten [8, 116] stellte man fest, dass die nanoskaligen Strukturen der 

Blockcopolymere signifikant die Rissinitiierung und das Rissausbreitungsverhalten 

beeinflussen, so dass auch in dieser Arbeit speziell die bruchmechanischen Eigenschaften 

untersucht werden. Das Bruchverhalten wurde an doppelseitig gekerbten Prüfkörpern mit 

dem Konzept der wahren Brucharbeit (Essential-Work-of-Fracture, EWF) charakterisiert. Die 

Anwendbarkeit des Konzeptes für Blockcopolymere und deren Blends wurde bereits 

mehrfach in der Literatur [8, 116, 134] dargestellt. Die Gültigkeitsbedingungen des EWF-

Konzeptes sind beispielhaft für LN-20-60-20-2c in Abbildung 24 und 25 dargestellt und des 

Weiteren in [8, 125] zu finden. In Anlehnung an Williams und Rink [118] wurden die 

Selbstähnlichkeit der Kraft-Verformungs-Diagramme und das Vorliegen des ebenen 

Spannungszustandes überprüft (siehe Abbildung 24). 

Abbildung 24: Darstellung der Gültigkeitsbedingungen des EWF-Konzeptes für LN-20-60-20-2c:      

A) Kraft-Verformungs-Kurven zur Überprüfung der Selbstähnlichkeit, B) Auftragung der Fließspannung 

σ gegen die Ligamentlänge 

 

Die Überprüfung des plastischen Kollapses vor der Rissinitiierung erfolgte visuell und mit der 

Dehnungsfeldanalyse an ausgewählten Proben. Mit Aufbringung der Last treten hohe 
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Dehnungen lokal vor den Rissspitzen auf (siehe Abbildung 25). Parallel dazu findet eine 

Rissöffnung statt. Die Dehnung vor den Kerben wächst mit ansteigender Kraft und eine 

Vereinigung der Dehnungsfelder erfolgt nach dem Erreichen der Maximalkraft, was der 

vollständigen Plastifizierung des Ligamentbereichs entspricht. Mit weiterer Deformation 

startet die Rissausbreitung. Der Riss läuft stabil ins Material und gleichzeitig erhöht sich die 

Dehnung im Bereich zwischen den Kerben. 

Die Proben, welche bereits im Zugversuch duktiles und semi-duktiles Verhalten aufweisen, 

erfüllen die Gültigkeitsbedingungen des EWF-Konzeptes, so dass einer Aufspaltung der 

Gesamtenergie in die zwei Anteile nach Gleichung 3.6. (S. 36) nichts entgegen stand. Das 

Konzept hat keine Gültigkeit für die spröden Materialien, da die Gültigkeitsbedingungen nicht 

erfüllt waren. Hier sind andere bruchmechanische Konzepte anzuwenden, die aber nicht 

Bestandteil der vorliegenden Arbeit waren, da für die Materialentwicklung vorwiegend die 

zähen Materialien von Interesse sind. Für den qualitativen Vergleich mit den zähen 

Materialien sind die ermittelten Wertenahezu Null) für die spröden Materialien mit in den 

Graphen aufgetragen.  

 
Abbildung 25: Kraft-Verschiebungs-Kurve mit Dehnungsfeld zur Überprüfung des plastischen Kollaps 

vor der Rissausbreitung 

 

Die Kraft-Verlängerungs-Kurven für beide Blockarchitekturen in Abbildung 26A und B deuten 

auf eine Veränderung des Bruchverhaltens mit Erhöhung des Styrolanteils im statistischen 

Copolymer-Mittelblock hin. Triblockcopolymere mit der Blockarchitektur 30-40-30 und 70 M.-

% Styrol im S/B-Block (LN-30-40-30-3a, LN-30-40-30-3b) versagen ohne nennenswerte 

plastische Deformation vor der Rissspitze sprödartig, während für die Blockarchitektur 20-60-

20 das sprödartige Versagen erst ab einem Styrolanteil im S/B-Block von 80 M.-% (LN-20-

60-20-4) auftritt. Das spröde Versagen der Probe mit Blockarchitektur 20-60-20 und 80 M.-% 

Styrol im S/B-Block ist auf die fehlende Phasenseparation (effN17<(effN)crit) zurück-
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zuführen und trat auch für das nicht phasenseparierte Triblockcopolymer mit geringem 

Polymerisationsgrad N (bzw. geringem Mw) bei einem Styrolanteil von 70 M.-% Styrol im S/B-

Block (LN-20-60-20-2a, effN17<(effN)crit) auf. Liegt keine Phasentrennung in den 

Blockcopolymeren vor, so verhalten sich die Triblockcopolymere mit hohem Styrolanteil 

ähnlich wie reines Polystyrol und versagen ohne nennenswerte plastische Deformationen 

sprödartig. 

 
Abbildung 26: Bruchverhalten der PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymere: Kraft-Verschiebungs-

Kurven für die Blockarchitekturen A) 20-60-20 und B) 30-40-30 sowie für das statistische Copolymer 

mit einem Ligament von 6 mm; In den eingefügten Diagrammen ist die Auftragung der spezifischen 

Brucharbeit wf gegen die Ligamentlänge dargestellt. 
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Rissausbreitung statt. Bei lamellaren Triblockcopolymeren mit duktilem Verhalten steigt die 

Kraft kontinuierlich bis zur vollständigen Plastifizierung und nimmt nach Erreichen der 

Maximalkraft kontinuierlich ab. Die Verformungen bis zum Bruch sind deutlich höher als bei 

den Triblockcopolymeren mit wurmartigen Morphologien. Prinzipiell steigt mit Zunahme des 

Styrolanteils das Kraftmaximum und die maximale Verschiebung verringert sich, was auf 

eine Reduzierung der plastischen Deformation im Ligamentbereich hindeutet.  

Die Abhängigkeit des Bruchverhaltens von der Stärke der Phasenseparation effN ist in 

Abbildung 27 für eine Probenserie mit konstantem Styrolanteil im S/B-Mittelblock (70 M.-%) 

dargestellt. Ist die Segregationsstärke effN geringer als der kritische Wert für 

Phasenseparation (effN17<(effN)crit, N≤1730) bildet sich eine homogene Struktur aus und 

die Proben versagen sprödartig. Mit Erhöhung von effN über den kritischen Wert für 

Phasenseparation (effN≥18≥(effN)crit, N≥1730) findet eine Phasentrennung in eine schwach 

geordnete, wurmartige Morphologie statt. Das Bruchverhalten ist geprägt durch eine hohe 

Maximalkraft nach der die Kraft relativ stark abfällt. Die Rissausbreitung ist aber stabil (LN-

20-60-20-2b, LN-20-60-20-2c). Die Ausbildung einer lamellaren Morphologie bei effN28 

(N>2600)  resultiert in einer Kraft-Verschiebungs-Kurve mit geringer Maximalkraft aber hoher 

Verformung, charakteristisch für eine homogene plastische Deformation vor der Rissspitze. 

 
Abbildung 27: Einfluss der Segregationsstärke effN bzw. des Polymerisationsgrades N auf die Kraft-

Verschiebungs-Kurven für Triblockcopolymere mit Blockarchitektur 20-60-20 mit 70 M.-% Styrol im 

S/B-Mittelblock (Ligament 6 mm) 
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Triblockcopolymere mit einem PS-Außenblockanteil von 40 M.-% (20-60-20). Der Einfluss 

der PS-Außenblocklänge auf den Rissinitiierungprozess für lamellare Triblockcopolymere 

wurde bereits in [8] diskutiert. Bei gleicher S/B-Blockzusammensetzung (50/50) resultierte 

die Erhöhung des Außenblockanteils von 40 auf 50 M.-% in einer Reduzierung von we um 

ca. 45 % [8].  

Abbildung 28: Bruchverhalten der PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymere: Auftragung A) des 

Widerstands gegen Rissinitiierung we und B) des Widerstands gegen Rissausbreitung wp gegen den 

Styrolanteil im S/B-Mittelblock (Die Erhöhung des Polymerisationsgrades N ist in den Diagrammen mit 

einem Pfeil gekennzeichnet.) 

 

Der Widerstand gegen Rissausbreitung wp ist in Abbildung 28B gegen den Styrolanteil im 

S/B-Mittelblock aufgetragen. Mit steigendem Styrolanteil nimmt wp leicht ab und fällt 

drastisch auf null bei 70 M.-% für die Blockarchitektur 30-40-30 sowie bei 80 M.-% für die 

Blockarchitektur 20-60-20 bei vergleichbarer Molmasse, da die Materialien spröde ohne 

signifikante plastische Deformationen versagen. Der Einfluss der Erhöhung des 

Polymerisationsgrades N bzw. der Segregationsstärke effN bei einem konstanten S/B-

Verhältnis (70/30) wurde bereits für die Kraft-Verschiebungs-Diagramme diskutiert 

(Abbildung 27, Seite 57) und äußert sich ebenfalls in einem drastischen Anstieg von wp. Der 

Anstieg des Polymerisationsgrades N bei gleicher S/B-Zusammensetzung ist in den Graphen 

vermerkt. Generell ist wp höher für phasenseparierte Triblockcopolymere mit einer 
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von Staudinger und Mitarbeitern [8], die mit Erhöhung der PS-Außenblocklänge von     

32 M.-% (16-68-16) zu 50 M.-% (25-50-25) bei einem konstanten S/B-Verhältnis (50/50) im 

Mittelblock einen deutlichen Anstieg von wp nachgewiesen haben. Allerdings ist eine 

weitere Erhöhung des PS-Außenblockanteils mit einem Anstieg des gesamten PS-Anteils im 

Blockcopolymer verbunden und kann eine Versprödung des Materials zur Folge haben, da 
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die Majoritätsphase durch PS gebildet wird. Eine optimale Einstellung der Bruchzähigkeit ist 

somit nicht nur über das S/B-Verhältnis und die Molmasse sondern auch über die PS-

Außenblocklänge möglich. 

Das lamellare Triblockcopolymer mit Blockarchitektur 20-60-20, mit 70 M.-% Styrol im S/B-

Block und hohem Polymerisationsgrad (LN-20-60-20-2d, N2650) weist einen um 65 % 

höheren wp–Wert als die anderen untersuchten Triblockcopolymere auf. Das bedeutet, dass 

die lamellare Struktur mit geringem Steifigkeitskontrast zwischen den Phasen und breiter 

Phasengrenzfläche sich günstig auf die Bruchzähigkeit auswirkt. Der direkte Einfluss der 

Phasengrenzfläche, welche enorm das mechanische Verhalten [26] beeinflussen kann, auf 

die Eigenschaften konnte in dieser Arbeit nicht herausgearbeitet werden. Experimente mit 

Neutronenstreuung (SANS) und der Festkörper-NMR sind notwendig.  

4.4.2. Rissausbreitungskinetik und Bruchmechanismen 

Um Aussagen zur Kinetik der Rissausbreitung zu treffen, wurden parallel zum EWF-Versuch 

die Deformationszustände mit einer CCD-Kamera aufgenommen. Die Rissausbreitung a 

sowie die Rissöffnung  konnten an den Kamerabildern, wie in den Abbildungen 29A und B 

veranschaulicht, ausgemessen werden. Die Rissausbreitung (a) und Rissöffnung () als 

Funktion der Zeit ist beispielhaft für Triblockcopolymere mit Blockarchitektur 20-60-20 in 

Abbildung 29 dargestellt.  

Abbildung 29: Risskinetische Untersuchungen an PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymeren mit 

Blockarchitektur 20-60-20: A) Rissausbreitung a und B) Rissöffnung (CTOD, ) als Funktion der Zeit; 

Die Schemata zeigen die Bestimmung von a und CTOD.  
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-Bereich 1 mit geringer Rissausbreitung wird von der Rissöffnung  dominiert;  

-Bereich 2 mit mittlerer Rissausbreitungsgeschwindigkeit und starker Rissöffnung und  

-Bereich 3 mit erhöhter Rissausbreitungsgeschwindigkeit.  
 

Das nicht phasenseparierte Triblockcopolymer versagt bereits im Bereich 1 sprödartig. Für 

die phasenseparierten BCPe ist a im Anfangsbereich 1 nahezu Null und der eingebrachte 

Riss beginnt sich langsam zu öffnen. Die Rissspitze stumpft ab. Ab 30-50 s findet für die 

phasenseparierten Blockcopolymere die Rissinitiierung statt, was an einer Erhöhung von a 

und  in den Diagrammen (Übergang von Bereich 1 in Bereich 2) ersichtlich ist. Die 

Rissausbreitung bzw. die Rissausbreitungsgeschwindigkeit für Triblockcopolymere mit 

lamellarer Morphologie ist im Bereich 2 deutlich geringer als für die Proben mit schwach 

geordneten, wurmartigen Morphologien. Das lamellare Blockcopolymer LN-20-60-20-1 weist 

die geringste Rissausbreitungsgeschwindigkeit auf, da der Styrolanteil im S/B-Mittelblock nur 

50 M.-% beträgt. Für das lamellare Triblockcopolymer mit 70 M.-% ist die 

Rissausbreitungsgeschwindigkeit höher als für LN-20-60-20-1, aber bedeutend geringer als 

für die BCPe mit wurmartiger Morphologie. Ab einer kritischen Zeit nimmt die Riss-

ausbreitungsgeschwindigkeit für die phasenseparierten Blockcopolymere erneut zu. Der 

Übergang von mittlerer zu schneller Rissausbreitung (Übergang Bereich 2 zu 3 in Abbildung 

29A) beginnt für Blockcopolymere mit schwach geordneter Morphologie ab ca. 120 s und für 

die Blockcopolymere mit lamellarer Morphologie ab ca. 210 s bzw. 290 s. Die 

Rissausbreitungsgeschwindigkeit im Bereich 2 und 3 ist in den lamellaren Blockcopolymeren 

generell geringer und die Umwandlung zu einer höheren Rissausbreitungsgeschwindigkeit 

zeitlich verzögert. Zudem ist die Rissöffnung  (Abbildung 29B) für die lamellaren 

Triblockcopolymere am höchsten. Der zeitliche Verlauf der Rissöffnung ist aber prinzipiell für 

die untersuchten Triblockcopolymere vergleichbar.  

Die Risswiderstandskurven J-Integral vs. a für die Triblockcopolymere mit Blockarchitektur 

20-60-20 in Abbildung 30, welche mittels Einprobenmethode erstellt wurden, zeigen einen 

Übergang von geringer zu schneller Rissausbreitung (Bereich 1  Bereich 2). Die Proben 

mit schwach geordneter, wurmartiger Morphologie und das lamellare Triblockcopolymer mit 

geringem Styrolanteil im S/B-Block (50 M.-%) zeigen ähnliche Risswiderstandskurven mit 

vergleichbaren J-Werten, während das lamellare Triblockcopolymer mit 70 M.-% Styrol im 

S/B-Block die höchsten J-Werte im Bereich 2 aufweist. Der Anstieg dJ/d∆a als Maß für den 

Widerstand gegen stabile Rissausbreitung liegt für die Proben mit wurmartiger Morphologie 

und das lamellare Triblockcopolymer mit 50 M.-% Styrol im S/B-Block für ∆a>1,5 mm im 

Bereich von 7-10 N/mm2. Das lamellare Triblockcopolymere zeigt hingegen einen deutlich 

höheren Wert von 17,3 ± 0,84 N/mm2, was tendenziell die wp-Werte der EWF-

Mehrprobenmethode (siehe Abbildung 28B, Seite 58) bestätigt. Das Triblockcopolymer     

LN-20-60-20-2d mit der lamellaren Morphologie und gleichzeitig hohen Styrolanteilen im S/B-

Block (70/30) weist somit in den EWF-Untersuchungen und Risswiderstandskurven (J-∆a) im 

Vergleich zu den anderen untersuchten Proben den höchsten Widerstand gegen 



Deformations- und Bruchverhalten von PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymeren 

 

 

61 

Rissausbreitung auf. Das verdeutlicht, dass durch die lamellare Struktur neben der 

Reduzierung der Rissausbreitungsgeschwindigkeit auch die meiste Energie während des 

Bruchprozesses dissipiert werden kann. Dies kann auf einen hohen Anteil an 

Energiedissipation durch plastische Verformung zurückgeführt werden. Somit ist die 

Kombination zwischen lamellarer Morphologie und hohen Styrolanteilen im statistischen 

Copolymer-Block optimal, um hohe Bruchzähigkeiten zu erzielen. Das statistische 

Copolymer mit einem Gesamtstyrolanteil von 75 M.-% weist ebenfalls einen vergleichbar 

hohen wp-Wert auf. Der E-Modul sowie die Festigkeit sind aber bedeutend geringer im 

Vergleich zum Triblockcopolymer LN-20-60-20-2d mit lamellarer Morphologie. Dies 

unterstreicht die Notwendigkeit einer mikrophasenseparierten Struktur, wenn hohe 

Steifigkeiten und Festigkeiten erzielt werden sollen.  

 
Abbildung 30: Risswiderstandskurven: J-Integral vs. a für die PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymere 

mit Blockarchitektur 20-60-20 

 

In früheren Untersuchungen der Arbeitsgruppe wurde festgestellt, dass wp und die R-

Kurven sehr sensibel auf eine Veränderung der Morphologie [8, 135] reagieren. 

Blockcopolymere mit Lamellen-Morphologie zeigten immer höhere wp-Werte als 

Blockcopolymere mit zylindrischen, diskontinuierlichen oder ungeordneten Strukturen. Die 

vorliegende Arbeit bestätigt diese Beobachtungen und erweitert die Aussagen für 

Triblockcopolymere mit hohen Styrolanteilen im statistischen Copolymer-Mittelblock.  

Um die Bruchmechanismen im Detail zu verstehen, wurden die Bruchflächen mit einem 

Rasterelektronenmikroskop untersucht. Mit Erhöhung des Styrolanteils im statistischen 

Copolymer-Mittelblock wurde eine Veränderung der Bruchmechanismen festgestellt. In 

Abbildung 31 sind beispielhaft die Bruchflächen für spröde, semi-duktile und duktile Proben 

dargestellt. Der sprödartige Bruch ist gekennzeichnet durch eine rauhe, kantige Bruchfläche 
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verstrecktem Material auf eine lokale plastische Deformation und stabile Rissausbreitung im 

frühen Risswachstumsstadium hin.  

Die Bruchflächen der Triblockcopolymere mit schwach geordneten, wurmartigen 

Morphologien und zähem Verhalten weisen relative flache Bruchflächen mit stark 

verstrecktem Polymermaterial auf, was ein Indiz für plastische Verformungen und 

Scherfließen ist (Abbildung 31B). Die länglichen Hohlräume, überbrückt mit gestreckten 

Polymerfibrillen, in der Rissinitiierungszone und der finalen Bruchprozesszone deuten auf 

eine Lochbildung und Craze-Mechanismus in Bereichen mit hohen Spannungsspitzen 

(hydrostatischer Spannungszustand) hin [125].  

 
 

Abbildung 31: Bruchmechanismen der PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymere: REM-Untersuchungen 

an den Bruchflächen von A) spröden (LN-30-40-30-3a), B) zähen (LN-20-60-20-2c) und C) hoch-

zähen Triblockcopolymeren (LN-20-60-20-2d); Neben einem Übersichtbild (links) sind spezielle 

Details der Bruchfläche und die Rissinitiierungszone (rechts) dargestellt. 
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im REM-Übersichtsbild (Abbildung 31C) ersichtlich. Die Scherlippen und die plastisch 

deformierten Strukturen weisen auf einen Schermechanismus hin, welcher typisch für hoch-

zähe Polymere ist [136]. 

4.5. Deformationsverhalten von lamellaren Strukturen 

In diesem Kapitel soll geklärt werden, welchen Einfluss der statistische Copolymer-

Mittelblock auf das Deformationsverhalten von isotropen, lamellaren Triblockcopolymeren 

hat. Castaneda und Mitarbeiter zeigten mit einem Modell unter Berücksichtigung der 

Mikrostruktur, dass die Deformationsmechanismen und das mechanische Verhalten von 

Blockcopolymeren neben der Morphologie im wesentlichen vom Steifigkeitskontrast sowie 

der Poisson‘schen-Konstante der Weichphase bestimmt werden [137]. Der Steifigkeits-

kontrast zwischen der Weich- und Hartphase kann in den PS-P(S-co-B)-PS-

Triblockcopolymeren über die S/B-Zusammensetzung gezielt variiert werden, was bereits an 

der Verschiebung der Glasübergangstemperaturen in Kapitel 4.2 deutlich wurde. Zur 

Aufklärung der Deformationsmechanismen wurden zwei lamellare Blockcopolymere mit 

unterschiedlichem S/B-Verhältnis im Mittelblock (LN-20-60-20-1: 50/50; LN-20-60-20-2d: 

70/30) während der uniaxialen Verstreckung mit Synchrotron-SAXS untersucht.  

Der Verlauf der Spannungs-Dehnungs-Kurven der Zugversuche beider BCPe in Abbildung 

32 ist grundsätzlich vergleichbar. Die σ-ε-Kurve für LN-20-60-20-2d ist jedoch zu höheren 

Spannungswerten verschoben und die Bruchdehnung ist geringer. Die TEM-Aufnahmen 

zeigen, dass sich mit Erhöhung des Styrolanteils im S/B-Mittelblock (50 M.-%  70 M.-%) 

die Korngröße und Fernordnung der lamellaren Morphologie verringert. 

 
Abbildung 32: Spannungs-Dehnungs-Kurven und Ausgangsmorphologie (TEM) der mit 2D-SAXS 

untersuchten Triblockcopolymere mit 70 M.-% und 50 M.-% Styrol im S/B-Mittelblock 
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Die 2D-Streubilder der SAXS-Untersuchungen für unterschiedliche Dehnungen sind für    

LN-20-60-20-1 in Abbildung 33 und für LN-20-60-20-2d in Abbildung 36 dargestellt. Die 

eingefügten Schemata zeigen im Wesentlichen die Entwicklung der Streumuster mit 

fortschreitender Deformation. Die Verstreckrichtung ist mit SD gekennzeichnet. 

Das 2D-SAXS-Bild der unverstreckten Probe LN-20-60-20-1 in Abbildung 33 weist drei 

kreisförmige Ringe (q0:2q0:3q0; im Bild nur q0 gezeigt) auf, die charakteristisch für eine 

isotrope lamellare Struktur sind. Es existieren Kornbereiche mit Lamellenstapeln in allen 

Raumrichtungen (siehe Abbildung 8, S. 18). Beim Aufbringen einer makroskopischen 

Dehnung reagieren die Kornbereiche gemeinsam auf die äußere Spannung.  

Abbildung 33: 2D-SAXS-Streubilder und Schemata bei verschiedenen makroskopischen Dehnungen 

für das Triblockcopolymer mit 50 M.-% Styrol im S/B-Mittelblock (LN-20-60-20-1, SD=Streckrichtung) 

 

0 % 5 % 30 %

60 % 110 % 180 %

230 % 270 % 350 %
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Bei einer Dehnung von 5 % sind die einst kreisförmigen Reflexe im 2D-Streubild zu 

elliptischen Streureflexen entartet. Der Domänenabstand der Lamellen, die senkrecht zur 

Deformationsrichtung orientiert sind, hat sich von d0=31,7 nm auf d0(5%)=32,9 nm erhöht, 

während sich der Domänenabstand von Lamellen in Deformationsrichtung geringfügig um 

0,3 nm reduziert hat. Die Änderung der Domänenabstände bei geringen Dehnungen ist auf 

die Umlagerungen bzw. Streckung der PB-Kettensegmente in Deformationsrichtung sowie 

auf eine geringfügige, lokale Umlagerung von PS-Kettensegmenten zurückzuführen [129].  

Oberhalb der Streckgrenze bei 30 % Dehnung tritt im 2D-SAXS-Bild ein sichelförmiges 

Streumuster auf. Die Intensität auf dem Meridian hat signifikant abgenommen, während sich 

die Intensität auf dem Äquator nur geringfügig reduziert hat. Die 3D-Ansicht des Streubildes 

zeigt vier langgezogene Maxima wie im 2D-Schema in Abbildung 33 (30 %) mit vier 

langgezogenen Reflexen verdeutlicht. Mit Dehnungserhöhung verkleinern sich die 

langgezogenen Reflexe, so dass sich ein „4-Punkt“-Muster bestehend aus vier Reflexen mit 

elliptischer Form ausbildet.  

Für lamellare Blockcopolymere ist bekannt, dass oberhalb der Streckgrenze die PS-Lamellen 

brechen bzw. knicken und eine Rotation der Lamellen unter Scherung der Weichphase 

erfolgt. Die Rotation und Scherung tritt vorwiegend bei senkrecht und diagonal zur 

Deformationsrichtung orientierten Lamellen auf [80, 81, 82]. Kornbereiche mit Lamellen 

parallel zur Deformationsrichtung werden stark gestreckt und fragmentieren bei höheren 

Dehnungen in kleinere Lamellenstücke [103]. Für isotrope Proben treten diese Mechanismen 

unterschiedlich ausgeprägt in Kombination auf. Resultat ist die Ausbildung der „Chevron“-

Struktur (siehe Abbildung 10C, S. 20), die sich in den 2D-SAXS-Untersuchungen in einem 

„4-Punkt“-Streumuster widerspiegelt. Da das untersuchte lamellare Triblockcopolymer trotz 

eines Styrolanteils von 50 M.-% im S/B-Mittelblock und damit reduziertem Steifigkeitskontrast 

ebenfalls ein signifikantes „4-Punkt“-Muster aufweist, ist auch hier das Abknicken, Rotieren 

und Scheren der Lamellen der dominierende Deformationsmechanismus. Proben, die bei 

einer Temperatur von 50 °C deformiert wurden, zeigen ebenfalls ein „4-Punkt“-Muster in den 

Streubildern. 

Die Lamellenrotation und Orientierung abhängig von der Dehnung kann mit dem 

spezifischen Winkel αMittel beschrieben werden [82]. Die Ermittlung des mittleren Winkels 

αMittel und die Zuordnung zur „Chevron“-Struktur ist schematisch in Abbildung 34A dargestellt. 

Bei 30 % Dehnung ist der Winkelbereich relativ breit. Es treten Lamellenstapel auf, deren 

Lamellennormalen zwischen 0° und 50° (bzw. 130°-230°) liegen. Der Winkelbereich reduziert 

sich mit Erhöhung der Dehnung. Die Abhängigkeit des mittleren spezifischen Winkels αMittel 

von der Dehnung ist für LN-20-60-20-1 (bei 23 °C und 50 °C) sowie für ein PS-PB-PS-

Triblockcopolymer mit vergleichbarer Langperiode von d032 nm aus [82] in Abbildung 34B 

dargestellt. Der Winkel αMittel verringert sich für LN-20-60-20-1 kontinuierlich mit Dehnungs-

erhöhung bis zu einem Grenzwert von ca. 16° bei 200 % Dehnung. Oberhalb von 200 % 
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Dehnung entartet das „4-Punkt“-Muster zu einem Linienmuster (siehe Abbildung 33, 230 %), 

was auf die Orientierung der Kornbereiche in Zugrichtung zurückgeführt wurde [82]. 

Bei Temperaturerhöhung auf 50 °C existiert ein ausgeprägtes „4-Punkt“-Muster mit einem 

αMittel von 21° bereits nach 20 % Dehnung. Die Kurvenverläufe von αMittel als Funktion der 

Dehnung sind für Raumtemperatur und 50 °C vergleichbar. Die Werte für αMittel bei 50 °C 

liegen aber unterhalb derer, die für die Deformation bei Raumtemperatur ermittelt wurden. 

Der Grenzwert von ca. 16° wird bereits bei einer Dehnung von 130 % erreicht. Das bedeutet, 

dass bei höheren Temperaturen die Lamellen möglicherweise bereits bei geringeren 

Dehnungen brechen bzw. knicken. Folglich kann auch die Rotation der Lamellen bereits bei 

geringeren Dehnungen starten und der konstante Winkelbereich wird bei geringeren 

Dehnungen erreicht.  

Abbildung 34: A) Darstellung des spezifischen Winkels αMittel der SAXS-Streubilder und Zuordnung 

zur „Chevron“-Struktur des Blockcopolymers; B) Auftragung von αMittel als Funktion der Dehnung für 

LN-20-60-20-1 (S/B: 50/50) bei Raumtemperatur und 50 °C; Der Graph enthält ebenfalls die 

charakteristischen Winkel für ein PS-PB-PS-Triblockcopolymer aus [82]. 

 

Die Werte αMittel für das isotrope lamellare PS-PB-PS-Triblockcopolymer [82] in Abbildung 

34B liegen im Bereich der in dieser Arbeit ermittelten Werte. Ein signifikantes „4-Punkt“-

Muster tritt auch bereits bei 20 % Dehnung auf. Ein quantitativer Vergleich von αMittel ist auf 

Grund der geringen Anzahl von aufgenommen Streubildern für das PS-PB-PS-

Triblockcopolymer nicht möglich. Hierfür sind weitere Untersuchungen an PS-PB-PS-

Triblockcopolymeren notwendig. 

Ein anderer charakteristischer Winkel im „4-Punkt“-Muster ist S (siehe Abbildung 34A und 

35A). Dieser Winkel ist ein Maß für die Verscherung der PS-Lamellen gegeneinander [82] 

und beschreibt somit indirekt die Schereigenschaften der gummielastischen Phase. Die 

Auftragung von S als Funktion der Dehnung für LN-20-60-20-1 bei Raumtemperatur und 
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50 °C sowie für das PS-PB-PS-Triblockcopolymer [82] ist in Abbildung 35B dargestellt. Der 

spezifische Winkel S nimmt kontinuierlich mit steigender Dehnung ab, da auf 

mikroskopischer Ebene die Scherung der Lamellen und die Orientierung der Körner in 

Deformationsrichtung erfolgt (siehe Abbildung 35A). Der Vergleich der S-ε-Kurven in 

Abbildung 35B zeigt, dass sich S mit Zunahme der Dehnung für LN-20-60-20-2d bei 

Raumtemperatur weniger stark verringert als bei 50 °C. Die stärkste Reduzierung des 

spezifischen Winkels S mit steigender Dehnung verzeichnet das PS-PB-PS-Triblock-

copolymer. Aufgrund der reinen PB-Phase und der damit verbundenen geringen Steifigkeit 

sowie Scherfestigkeit der Weichphase erfolgt möglicherweise die Scherung der PS-Lamellen 

beim PS-PB-PS-Triblockcopolymer „schneller“ und bereits bei geringeren Dehnungen.  

Abbildung 35: A) Darstellung des spezifischen Winkels S für Lamellen und B) Auftragung von S als 

Funktion der Dehnung für LN-20-60-20-1 (S/B: 50/50) bei Raumtemperatur und 50 °C sowie für ein 

PS-PB-PS-Triblockcopolymer aus [82] 

 

Der Einbau der Styroleinheiten in den S/B-Mittelblock und die damit einhergehende 

Erhöhung der Steifigkeit und Scherfestigkeit der Weichphase resultiert in einer Verminderung 

der Fähigkeit zur Lamellenrotation bzw. -scherung. Des Weiteren findet das Brechen und 

Knicken der Lamellen im Vergleich zum PS-PB-PS-Triblockcopolymer erst bei höheren 

Spannungen statt, was an der Erhöhung der Streckspannung im Zugversuch mit steigendem 

Styrolanteil deutlich wurde. Um den Einfluss des Steifigkeitskontrastes sowie die 

Temperaturabhängigkeit auf das Deformationsverhalten im Detail zu verstehen sind weitere 

Untersuchungen, beispielweise an orientierten Blockcopolymeren, sinnvoll. 

 

Die 2D-Streubilder des Triblockcopolymers mit 70 M.-% Styrol im S/B-Mittelblock in 

Abbildung 36 deuten auf einen anderen Deformationsmechanismus als für das PS-PB-PS- 

und PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymer mit 50 M.-% Styrol im S/B-Mittelblock hin. Bei 20 % 

Dehnungen sind die kreisförmigen Reflexe wie bei LN-20-60-20-1 zu Ellipsen entartet. Die 
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Domänengröße der Lamellen, die senkrecht zur Deformationsrichtung orientiert sind, erhöht 

sich signifikant um 9 nm von d0=43 nm auf d0(20%)=52 nm. Bei LN-20-60-20-2d bleiben die 

elliptischen Reflexe auch bei höheren Dehnungen bestehen.  

Es tritt kein „4-Punkt“-Muster auf. Mit Dehnungserhöhung verringert sich für LN-20-60-20-2d 

die Nebenachse der Ellipse und auf dem Äquator nimmt die Streuintensität weiterhin stark 

ab, bis letztendlich ab 200 % Dehnung die Streuintensität auf dem Äquator im Vergleich zur 

Intensität auf dem Meridian verschwindend gering ist. Das bedeutet, dass vorwiegend 

Lamellen existieren, die senkrecht zur Deformationsrichtung orientiert sind und bei denen 

sich die Domänengröße mit fortschreitender Dehnung erhöht.  

Abbildung 36: 2D-SAXS-Streubilder und Schemata bei verschiedenen makroskopischen Dehnungen 

für das Triblockcopolymer mit 70 M.-% Styrol im S/B-Mittelblock (LN-20-60-20-2d, SD=Streckrichtung) 

 

Basierend auf der Domänengröße d0 der unverstreckten Probe und den entsprechenden 

Domänengrößen dx bei einer definierten makroskopischen Dehnung εMakro wurde die 

Mikrodehnung εMikro von Lamellen senkrecht zur Deformationsrichtung nach Gleichung 4.3 

berechnet: 

εmikro=(dx-d0)/dx Gl. 4.3.

Die Auftragung der Mikrodehnung gegen die Makrodehnung in Zugrichtung in Abbildung 37 

macht deutlich, dass eine affine Deformation in Zugrichtung vorliegt, da die Mikrodehnung 

von senkrecht zur Deformationsrichtung orientierten Lamellen der Makrodehnung entspricht. 
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Abbildung 37: Auftragung der Mikrodehnung gegen die Makrodehnung für das Triblockcopolymer 

LN-20-60-20-2d (S/B: 70/30)) 

 

Die Ex-situ-TEM-Untersuchungen an deformierten Proben lassen nur eine qualitative 

Bewertung des Deformationsverhaltens zu, da bei Entlastung der Materialien und bei der 

Probenpräparation Relaxationen auftreten können. Auf Grund der hohen Styrolanteile traten 

aber vorwiegend hohe plastische und damit irreversible Verformungen auf. Die TEM-

Aufnahmen der Morphologie nach einer Belastung von 120 % Dehnung in Abbildung 38 

zeigen im Wesentlichen drei unterschiedliche Bereiche:  

I) stark in Richtung der Stapelachse gestreckte lamellare Bereiche (LAM senkrecht zu SD),  

II) in Deformationsrichtung verjüngte Lamellen und  

III) ungeordnete Bereiche in denen keine lamellare Struktur zu erkennen ist.  

 
Abbildung 38: Ex-situ TEM-Aufnahmen der Morphologie für LN-20-60-20-2d - bis zu einer Dehnung 

von 120 % verstreckt (Ansicht quer zur Zugrichtung); Details zu den markierten Bereichen (I, II, III) 

sind im Text erläutert.  
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Eine „Chevron“-Struktur ist nicht ersichtlich und bestätigt somit das Nichtauftreten des „4-

Punkt“-Musters in den SAXS-Untersuchungen bei Dehnungen ≤120 %.  

In den TEM-Aufnahmen von Proben nach dem Bruch in Abbildung 39 treten neben den stark 

gestreckten Lamellen (II) und den ungeordneten Bereichen (III) auch in Deformationsrichtung 

gedrehte und geweitete, lamellare Bereiche (IV) auf. Möglicherweise kann bei hohen 

Dehnungen lokal eine Rotation bzw. Verscherung von senkrecht zur Deformationsrichtung 

liegenden Lamellen erfolgen. Senkrecht zur Deformationsrichtung liegende Lamellen (I) sind 

in den TEM-Bildern nicht mehr ersichtlich.  

 
Abbildung 39: Ex-situ TEM-Aufnahmen der Mikrostruktur für LN-20-60-20-2d - bis zum Bruch 

belastet (Ansicht quer zur Zugrichtung); (Details zu den markierten Bereichen (II, III, IV) im Text) 

 

Die starke Deformation von PS- und S/B-Lamellen, die in Deformationsrichtung liegen, sowie 

die Fragmentierung der PS-Lamellen in kleinere Lamellenstücke bei höheren Dehnungen 

wurde bereits für S-B-Sternblockcopolymere festgestellt und als „thin-layer yielding“-

Mechanismus bezeichnet. Demnach ist unterhalb einer kritischen PS-Domänengröße die 

Spannung zur Induzierung des plastischen Fließens einer PS-Lamelle geringer als im 

Polystyrol (55 MPa). Somit kann duktiles Verhalten auftreten. Beim Überschreiten dieser 

kritischen Lamellendicke erhöht sich die Streckspannung der PS-Lamellen und die kritische 

Spannung für Crazing wird eher erreicht, so dass die Blockcopolymere spröde versagen 

[103]. Die mittels SAXS und TEM bestimmte mittlere PS-Domänengröße beträgt für          

LN-20-60-20-2d ca. 18 nm und ist vergleichbar mit der PS-Domänengröße der Block-

copolymere bei denen der „thin-layer yielding“-Mechanismus“ beobachtet wurde (dcrit20 nm 

[103]). Im Triblockcopolymer mit hohen Styrolanteilen im S/B-Mittelblock (LN-20-60-20-2d, 

70 M.-%) treten somit zwei dominante Deformationsmechanismen auf. Eine affine 

Deformation von senkrecht zur Deformationsrichtung liegenden Lamellen und die 

Verstreckung von parallel zur Deformationsrichtung liegenden Lamellen ähnlich dem „thin-

layer yielding“-Mechanismus. Im Gegensatz zu lamellaren Blockcopolymeren mit reinem PB-
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Mittelblock und geringen Styrolanteilen im statistischen Copolymer (≤50 M.-%) erfolgt keine 

signifikante Rotation und Scherung von Lamellen bei Dehnungen ≤120 %, so dass die für 

Lamellen üblichen „Chevron“-Strukturen nicht auftreten.  

Die Ausbildung einer „Chevron“-Struktur erfordert eine regelmäßige Anordnung von 

Lamellen, das heißt eine hohe Fernordnung [80]. Die geringe Korngröße und die Erhöhung 

der Steifigkeit sowie der Scherfestigkeit der S/B-Weichphase verhindern eine kooperative 

Rotation von Lamellenstapeln bei Dehnungen ≤120 %. Bei hohen makroskopischen 

Dehnungen (>120 %) können lokal senkrecht zur Deformationsrichtung liegende Lamellen in 

Richtung der Deformationsachse rotieren, was in den TEM-Aufnahmen in Abbildung 39 

ersichtlich wird. 

 

Prinzipiell bestätigen die Untersuchungen somit die Modellrechnungen von Castaneda und 

Mitarbeitern [137]. In lamellaren PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymeren resultiert die 

Reduzierung des Steifigkeitskontrastes durch die Erhöhung des Styrolanteils im P(S-co-B)-

Block in einem anderen Deformationsmechanismus. Mit Verringerung des Kontrastes wird 

die Rotations- und Scherfähigkeit der Lamellen reduziert und ab einem kritischen 

Steifigkeitskontrast (hier: bei 70 M.-% Styrol im S/B-Block) kann keine kooperative Rotation 

von Lamellen stattfinden.  

 

Es sei darauf hingewiesen, dass bei hohen Dehnungen ein äquatorialer Reflex nahe dem 

Zentrum in den 2D-Streubildern, ähnlich wie bei teilkristallinen Polymeren [110, 111], auf 

eine Lochbildung hindeutet. Die PS-Domänengrößen der untersuchten Triblockcopolymere 

liegen aber unterhalb der kritischen PS-Domänengröße (dPS-crit.20-30 nm [62, 103]) bei der 

ein Craze-Mechanismus auftritt. Ein durch Crazing dominiertes Deformationsverhalten wurde 

für die phasenseparierten Triblockcopolymere nicht beobachtet. Auf Grund der hohen 

Styrolanteile kann aber lokal eine Lochbildung auftreten, was anhand einer lokalen 

Weißfärbung der Proben während der Zugversuche aber auch an TEM-Aufnahmen der 

deformierten Proben sichtbar wird. Das Kontrastiermittel OsO4 besitzt die Affinität sich in 

Bereiche mit einem hohen freien Volumen einzulagern [103] und setzt sich somit in die 

Hohlräume – erkennbar an den einzelnen schwarzen Spots in den TEM-Aufnahmen der 

deformierten Blockcopolymere in Abbildung 38 und 39.  
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5. Einfluss der Blockarchitektur auf die Morphologie, 

Phasenmischbarkeit und das mechanische Verhalten  

Basierend auf den Erkenntnissen aus Kapitel 4 werden im folgenden Abschnitt die 

Morphologie, die Phasenmischbarkeit und das mechanische sowie bruchmechanische 

Verhalten von PS-P(S-co-B) basierten Di- und Pentablockcopolymeren mit hohen 

Styrolanteilen von 67-75 M.-% im S/B-Block untersucht. Um den Einfluss der Erhöhung der 

Blockanzahl von Di zu Tri zu Penta auf die Morphologie und die Eigenschaften zu verstehen, 

erfolgt ein Vergleich mit den entsprechenden Triblockcopolymeren mit 70 M.-% im S/B-Block 

aus Kapitel 4. Abbildung 40 zeigt schematisch die Blockstruktur der untersuchten Di- und 

Pentablockcopolymere. Details zu den molekularen Architekturen sind in Tabelle 2, S. 29 zu 

finden.  

Abbildung 40: Schemata des Blockaufbaus der untersuchten Di- (links) und Pentablockcopolymere 

(rechts) mit Styrolanteilen von 67-75 M.-% im S/B-Block (rot=Butadienanteil) 

5.1. Morphologie und Strukturgrößen 

5.1.1. Diblockcopolymere 

Im Rahmen der Arbeit wurden Lösungsfilme und gepresste Platten der Diblockcopolymere 

mit Styrolanteilen von 70 und 75 M.-% im statistischen Copolymer-Block mit der 

Kleinwinkelröntgenstreuung untersucht. Die gepressten Platten weisen eine geringe 

Vorzugsorientierung auf, während die Lösungsfilme isotrop sind. Der Vergleich der 

Streudaten machte aber deutlich, dass sich in den Platten ähnliche Morphologien ausbilden 

wie in den Lösungsfilmen. Die Reflexverhältnisse der SAXS-Messungen sind für Di50-

50(70/30), Di55-45(75/25) und Di68-32(70/30)) identisch (1:2:3; 1:2; 1:1,88). Die 

Diblockcopolymere Di65-35(75/25) und Di80-20(75/25) zeigen nur einen charakteristischen 

Reflex in den SAXS-Untersuchungen. Somit sind alle untersuchten Diblockcopolymere 

phasensepariert. Im folgendem werden die Morphologien der Lösungsfilme diskutiert. 

Bei den Diblockcopolymeren mit 70 M.-% Styrol im S/B-Block (Di50-50(70/30), Di68-

32(70/30)) und einem N47-49 treten je 3 Reflexe in den Streukurven in Abbildung 41A auf. 

Das Reflexverhältnis für das symmetrische Diblockcopolymer Di50-50(70/30) beträgt 1:2:3 

und ist typisch für eine lamellare Morphologie. Somit kann sich trotz eines 

PS PSP(S-co-B) P(S-co-B) PS PSP(S-co-B)
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Gesamtstyrolanteils von 85 M.-% eine lamellare Morphologie ausbilden, was ebenfalls durch 

die TEM-Aufnahme in Abbildung 41B bestätigt wird. Das Auftreten der lamellaren 

Morphologie ist durchaus plausibel, wenn zur Einordnung in klassische Phasendiagramme 

der Volumenanteil des PS-Blocks (hier: 50 Vol.-%) und nicht der Gesamtanteil an Styrol 

herangezogen wird. Dies bekräftigt die Erkenntnisse für die Triblockcopolymere aus Kapitel 

4.1., so dass über den PS-Außenblockanteil und effN eine Abschätzung der Morphologien 

möglich ist. 

 
Abbildung 41: Morphologie der Diblockcopolymere (Lösungsfilme mit Toluol): A) Synchrotron-SAXS-

Streukurven mit der Auftragung der Intensität (I) gegen den Streuvektor (q) (Streukurven sind vertikal 

verschoben) sowie TEM-Aufnahmen für B) Di50-50(70/30) und C) Di68-32(70/30) 

 

Mit Erhöhung der PS-Blocklänge auf 68 M.-% für Di68-32(70/30) sind die Reflexe zweiter 

und dritter Ordnung relativ schwach und breit. Der zweite Reflex für Di68-32(70/30) liegt 

zwischen 30,5q0
 und 40,5q0 bei ca. 1,85q0, wohingegen der dritte Reflex bei 3q0 liegt. Diese 

Reflexlage wurde bereits für ein PS-PI-Diblockcopolymer mit 66 und 68 Vol.-% PI bei einer 

Temperatur von 150 °C gefunden, bei dem mittels TEM eine lamellenartige Morphologie mit 

PS-Perforationen nachgewiesen werden konnte [36]. Nach dem theoretischen 

Phasendiagramm für Diblockcopolymere von Matsen und Bates [38] in Abbildung 6 (S. 10) 

müsste sich bei einem PS-Blockanteil von 68 M.-% (66 Vol.-%) und effN47 eine lamellare 

bzw. eine gyroide Morphologie ausbilden. Die TEM-Aufnahme der lokalen Morphologie des 

untersuchten Di68-32(70/30) in Abbildung 41C zeigt jedoch eine schwach geordnete, co-

kontinuierliche (wurmartige) Morphologie. Bei schwach separierten Blockcopolymeren 

verläuft die Umwandlung von der stabilen Gleichgewichtsmorphologie zum nicht-
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phasenseparierten Zustand meist über Zwischenphasen [108]. Die Phasenumwandlung in 

eine Gleichgewichtsmorphologie bei dem untersuchten Diblockcopolymer Di68-32(70/30) 

erfolgte möglicherweise nicht vollständig, so dass sich eine Nicht-Gleichgewichtsstruktur 

ausbildet. Der Nicht-Gleichgewichtszustand wird durch die geringe enthalpische Triebkraft 

des Systems sowie die Reduzierung der Kettenbeweglichkeit in der Lösung und Schmelze 

auf Grund der hohen molaren Masse begünstigt.  

Die Erhöhung des Styrolanteils im S/B-Block auf 75 M.-% resultiert in einer Reduzierung der 

Segregationsstärke auf effN<26 im Vergleich zu den Diblockcopolymeren mit einem 

Styrolanteil von 70 M.-% im S/B-Block und effN≥47. Bei nahezu symmetrischem 

Blockaufbau (Di55-45(75/25)) bildet sich eine lamellare Morphologie aus, was an den zwei 

signifikanten Reflexen mit einer Abfolge von 1:2 in der Streukurve (Abbildung 41A) ersichtlich 

wird. Da nur zwei Reflexe auftreten, hat sich im Vergleich zum lamellaren Diblockcopolymer 

mit 70 M.-% im S/B-Block die Fernordnung reduziert. Mit Erhöhung der PS-Blocklänge auf 

65 M.-% (Di65-35(75/25)) und 80 M.-% (Di80-20(75/25)) tritt jeweils nur ein signifikanter 

Reflex in den SAXS-Streukurven auf. Die Morphologien weisen demzufolge keine 

Fernordnung auf. Das systematische Verschwinden der Reflexe höherer Ordnung mit 

Reduzierung von N wurde in der Arbeit von Papadakis [32] mit der Ausbildung eines 

sinusförmigen Konzentrationsprofils und der Verbreiterung der Grenzfläche erklärt. Das 

Produkt N für die lamellaren PS-PB-Diblockcopolymere wurde systematisch über den 

Polymerisationsgrad N und über die Temperatur variiert. Mit Reduzierung von N 

verschwanden die Reflexe höherer Ordnung. Nahe ODT konnte nur ein Bragg-Reflex erster 

Ordnung nachgewiesen werden [32]. In der vorliegenden Arbeit wird das Produkt N 

vorwiegend über den effektiven Wechselwirkungsparameter eff variiert. Der Polymerisations-

grad ist relativ hoch und liegt zwischen 2500-3500. Mit Reduzierung von effN47 (S/B 70/30) 

auf effN26 (S/B 75/25) für die PS-P(S-co-B)-Diblockcopolymere mit nahezu gleichen 

Volumenanteilen der Blöcke treten anstatt drei nur noch zwei Reflexe in der Streukurve auf. 

Eine weitere Erniedrigung von effN und eine Verschiebung zu ungleichen Volumenanteilen 

resultiert in nur einem Bragg-Reflex. Nahe ODT können auch lokale Fluktuationen des 

Konzentrationsprofils und Defekte in der lamellaren Anordnung in einer fehlenden 

Fernordnung [32] und somit in schwach geordneten Morphologien resultieren.  

5.1.2. Pentablockcopolymere 

Die SAXS-Streukurven und TEM-Aufnahmen der Pentablockcopolymere (Lösungsfilme mit 

Toluol) sind in Abbildung 42 dargestellt. Für Pentablockcopolymere mit einem 

Gesamtstyrolanteil von 84 M.-% (LP1 und LP2) treten zwei signifikante Reflexe in der 

SAXS-Streukurve auf. Das Reflexverhältnis von q0:1,88q0 entspricht nicht den für 

Gleichgewichtsstrukturen vorausgesagten Reflexverhältnissen (siehe Tabelle 3, S. 33), so 

dass keine eindeutige Zuordnung der Strukturen möglich ist. Die TEM-Aufnahmen in 

Abbildung 42B und C zeigen schwach geordnete, wurmartige Morphologien.  
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Die Erhöhung des Gesamtstyrolanteils bis zu 91 M.-% durch Verkürzung der S/B-Blocklänge 

für die Probe LP3 äußert sich in der Ausbildung einer Morphologie bestehend aus einer PS-

reichen Matrix mit kugelförmigen S/B-Einlagerungen (siehe TEM-Aufnahme in Abbildung 

42D). Die Dimensionen der S/B-Kugeln liegen im Bereich von 15-25 nm. Das entspricht 

annähernd der Wurzel aus dem Polymerisationsgrad des kurzen S/B-Blocks mit einem S/B-

Verhältnis von 50/50. Der S/B-Block mit ca. 70 M.-% Styrol ist möglicherweise mit den PS-

Blöcken vermischt, da die DMA-Untersuchungen keinen charakteristischen Peak für den 

Glasübergang der S/B-Phase mit einem S/B-Verhältnis von 70/30 aufweisen. Bei LP4 mit 

92 M.-% Gesamtstyrolanteil ist kein signifikanter Reflex in den SAXS-Messungen 

nachweisbar. Die DMA-Untersuchungen deuten aber auf einen geringen Anteil an S/B-

Weichphase hin (Tabelle 6), was auch in der TEM-Aufnahme in Abbildung 42E deutlich wird. 

In einer PS-reichen Matrix sind S/B-Inklusionen regellos eingelagert.  

 
Abbildung 42: Morphologie der Pentablockcopolymere (Lösungsfilme mit Toluol): A) Synchrotron-

SAXS-Streukurven mit der Intensität (I) als Funktion des Streuvektors (q) (Streukurven sind vertikal 

verschoben) und B), C), D), E) TEM-Aufnahmen für LP1, LP2, LP3 sowie LP4  

5.1.3. Strukturgrößen 

Der Einfluss der Blockanzahl auf die Dimension der Mikrodomänen ist in Abbildung 43 mit 

der Auftragung der Langperiode d0 (mittlere Domänengröße) gegen den Polymerisationsgrad 

N für die Di- und Pentablockcopolymere sowie für die bereits in Kapitel 4 diskutierten 

Triblockcopolymere dargestellt. Die Erhöhung des Polymerisationsgrades resultiert generell 

in einer Erhöhung der Langperiode d0. Die Abhängigkeit der Langperiode vom 

Polymerisationsgrad wird im Diagramm mit einer Trendlinie (linearer Fit) für die Di-, Tri- und 
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Pentablockcopolymere dargestellt. Die Abweichungen zur Trendlinie sind auf 

unterschiedliche Morphologien und Segregationsstärken zurückzuführen.  

Generell ist die Änderung der Domänengröße mit ansteigendem Polymerisationsgrad für die 

Diblockcopolymere am stärksten, erkenntlich an dem steilen Anstieg der Trendlinie. Die 

Diblockcopolymere weisen zudem mit d0>50 nm die größten Domänenabstände auf. Für die 

Pentablockcopolymere ist der Anstieg der Trendlinie am niedrigsten. Auf Grund der 

Blockabfolge PS-P(S-co-B)-PS-P(S-co-B)-PS sind die Domänengrößen mit d031-36 nm für 

die Pentablockcopolymere trotz des hohen Polymerisationsgrades am geringsten. 

 
Abbildung 43: Auftragung der Langperiode d0 (mittlere Domänengröße) als Funktion des 

Polymerisationsgrades N für die untersuchten Blockcopolymere und schematische Darstellung der 

Langperiode d0 einer lamellaren Struktur (gefüllte Symbole haben eine vergleichbare S/B-

Zusammensetzung 70/30) 

5.2. Einfluss der Blockarchitektur auf die Phasenmischbarkeit 

Wie bereits in Kapitel 4.2 für Triblockcopolymere diskutiert, sind auch für die Di- und 

Pentablockcopolymere die Glasübergangstemperaturen der P(S-co-B)- und PS-Phase stark 

von der S/B-Zusammensetzung abhängig. Die Mischbarkeit nimmt mit Reduzierung von effN 

zu. Der Einfluss der Blockanzahl auf das dynamisch-mechanische Verhalten für Di-, Tri-, und 

Pentablockcopolymere mit vergleichbarer molarer Masse, einer S/B-Zusammensetzung von 

70/30 und schwach geordneten, wurmartigen Morphologien ist exemplarisch in Abbildung 44 

dargestellt. Der Verlauf des Speichermoduls G‘ der Blockcopolymere ist bis zu einer 

Temperatur von -20 °C unabhängig von der Blockarchitektur nahezu konstant und entspricht 

dem des Polystyrols und des statistischen Copolymers mit 75 M.-% Styrol. Oberhalb von 

10 °C variiert G‘ stark mit der Blockarchitektur und der Zusammensetzung. Im Gegensatz 

zum statistischen Copolymer, bei dem G‘ oberhalb von 10 °C drastisch abfällt, erfolgt die 
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Reduzierung von G‘ bei den Blockcopolymeren allmählich bis zu einer kritischen Temperatur 

bei der G‘ stark reduziert wird. Das Pentablockcopolymer LP1 weist den niedrigsten 

Speichermodul für die Blockcopolymere auf, während das Diblockcopolymer Di68-32(70/30) 

oberhalb von 10 °C die höchsten Werte für G‘ aufzeigt. Das Triblockcopolymer LN-30-40-30-

3b liegt dazwischen. In gleicher Reihenfolge erfolgt die starke Reduzierung von G‘ ab 50 °C, 

welche im Zusammenhang mit dem Glasübergang der PS-Phase steht. Reines Polystyrol 

weist oberhalb von 10 °C den höchsten Speichermodul über den gesamten Bereich auf. Der 

steile Abfall von G‘ bei 95 °C ist charakteristisch für den Glasübergang von PS.  

 
Abbildung 44: Einfluss der Blockarchitektur (Blockanzahl) auf das dynamisch-mechanische Verhalten 

von Di-, Tri- und Pentablockcopolymeren mit vergleichbarer Molmasse, S/B-Zusammensetzung 

(70/30) und Morphologie, sowie für das statistische Copolymer und PS 
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Messungen bestätigt. Das statistische Copolymer und PS weisen je einen signifikanten 

Glasübergang für die P(S-co-B) bzw. die reine PS-Phase auf, während die Blockcopolymere 

zwei Glasübergänge (P(S-co-B)- und PS-reiche-Phase) in der DMA zeigen. Im Vergleich zu 

Di- und Triblockcopolymeren hat sich das Maximum, welches charakteristisch für den 

Glasübergang der P(S-co-B)-Phase ist, für das Pentablockcopolymer stark verbreitert. Dies 

deutet auf einen hohen Anteil an Mischphase und auf eine breite Phasengrenze hin. Die 

Verschiebung des Maximums (Tg-S/B) zu niedrigeren Temperaturen ist möglicherweise auf 

Schwankungen in der S/B-Zusammensetzung des Pentablockcopolymers zurückzuführen.  

Das zweite Maximum bei hohen Temperaturen, charakteristisch für die Glasübergangs-

temperatur der PS-reichen Phase, für das Pentablockcopolymer LP1 befindet sich bei ca. 

64 °C, während Tg-PS-reich für das Triblockcopolymer bei ca. 80 °C und für das 

Diblockcopolymer bei 92 °C liegt. Die Glasübergangstemperatur der PS-reichen Phase 

verschiebt sich zu geringeren Temperaturen und die Intensität des Peaks reduziert sich 

sukzessive mit Erhöhung der Blockanzahl. Folglich nimmt der Anteil an effektiver Hartphase 

mit steigender Blockanzahl ab. In Abbildung 45 ist die Reduzierung der Glasübergangs-

temperaturen der PS-Phase (Tg-PS-reich) und der Domänengröße d0 mit Erhöhung der 

Blockanzahl für Di-, Tri- und Pentablockcopolymere mit 70 M.-% Styrol im S/B-Block und 

vergleichbarer Gesamtmolmasse sowie Morphologie dargestellt. Die Pentablockcopolymere 

weisen die stärkste Erweichung der PS-Phase bei kleinster Langperiode d0 auf. 

 
Abbildung 45: Einfluss der Blockanzahl auf die dynamische Glasübergangstemperatur der PS-Phase 

(Tg-PS-reich aus der DMA) und die Langperiode d0 (aus SAXS) für Blockcopolymere mit 70 M.-% Styrol 

im S/B-Block und vergleichbarer Gesamtmolmasse 
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des freien Volumens beim Glasübergang zurück, welches signifikant von der 

Polymerkettenlänge und den freien Kettenenden bestimmt wird. Für Polystyrol wurde 

folgender Zusammenhang festgestellt [138]: 

 
n

5

PSg M

101,2
373T




 Gl. 5.1.

Da sich mit Erhöhung der Blockanzahl bei vergleichbarer Gesamtmolmasse das Mw der PS-

Außenblöcke verringert, wurde mit Gl. 5.1 überprüft, wie stark der Einfluss der Verringerung 

der Polymerkettenlänge auf die Tg-PS-reich sein kann. So wurde für das untersuchte 

Pentablockcopolymer mit der kleinsten PS-Blocklänge (LP1: Mn45000 g/mol) eine 

Glasübergangstemperatur von Tg-PS97 °C errechnet. Dieser Wert liegt nahe der 

experimentell ermittelten Glasübergangstemperatur für PS (Tg-PS=100 °C). Dies bedeutet, 

dass der direkte Einfluss der Molmassenerniedrigung der PS-Blöcke auf die Tg-PS-reich-

Reduzierung für die untersuchten Pentablockcopolymeren relativ gering ist. Dennoch 

bestimmt die Molmasse in Form des Polymerisationsgrades N die Segregationsstärke und 

somit die Phasenmischbarkeit sowie die Glasübergangstemperaturen der untersuchten PS-

P(S-co-B)-Blockcopolymere (siehe Kapitel 4.2).  

Spontak und Smith [10] stellten für eine Serie von (PS-PI)n-Blockcopolymeren bei 

konstantem Mn fest, dass sich Tg der PS-Phase von 100 °C für Diblöcke auf 83 °C für ein 

Heptablockcopolymer reduzierte, während Tg der PI-Phase unabhängig von der Blockanzahl 

war. Die PS-Erweichung mit Erhöhung der Blockanzahl wurde zum einem auf einen 

größeren Anteil an mobiler Grenzfläche in der sich Styrolsegmente befinden bzw. auf einen 

Anteil an Isoprensegmenten, die in der PS-Phase gemischt sind, zurückgeführt [10]. Eine 

schematische Darstellung der PS-Erweichung mit Variation der Segregationsstärke und der 

Erhöhung der Blockanzahl ist in Abbildung 46 in Form der Segmentdichteverteilung (r) 

gezeigt. Für PS-PB-Diblockcopolymere resultiert die Mikrophasenseparation in zwei reinen 

Phasen mit einer rechteckigen Segmentdichteverteilung (Abbildung 46A). Die Grenzfläche 

im SSL ist relativ schmal, kann aber durch Reduzierung von N verbreitert werden [32]. In S-

B-Blockcopolymeren mit statistischem Copolymer-Mittelblock befinden sich in der 

Weichphase bereits Styrolsegmente, so dass der Anteil an Butadiensegmenten (d.h. die 

Butadiensegmentdichte) in der Weichphase im Vergleich zu PS-PB-Diblockcopolymeren 

verringert ist (siehe Abbildung 46B). Hashimoto bezeichnete diesen Effekt als „Mixing in 

Domain“ [139]. Neben diesem Effekt resultiert die Verbesserung der Verträglichkeit zwischen 

den Phasen in einem partiellen Mischen von Styrol- mit Butadiensegmenten an der 

Domänengrenze. Dies wurde als „domain boundary mixing“ bezeichnet [139]. Mit NMR-

Untersuchungen wurde durch Saalwächter et al. [128] gezeigt, dass mit Temperatur-

erhöhung der Anteil an beweglicher PS-Phase viel weiter in die Weichphase von               

PS-P(S-co-B)-Blockcopolymeren hineinreicht als bei Blockcopolymeren mit reiner PB-Phase, 

was auf eine breite Zwischenphase hindeutet. Die temperaturinduzierte Erweichung der 

Hartphase durch Mobilisierung von Styrol-Segmenten an der Grenzfläche und die Tendenz 
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zur Ausbildung einer breiten Phasengrenzfläche ist für Blockcopolymere mit statistischen 

Copolymerketten stärker als für klassische PS-PB-Blockcopolymere [128]. Das heißt, je 

höher der Styrolanteil im S/B-Block von PS-P(S-co-B)-Blockcopolymeren, umso größer die 

Verträglichkeit und somit auch die Breite der Phasengrenzfläche. Folglich verringert sich der 

effektive Anteil an PS-Hartphase (Abbildung 46B), was in der Erweichung der PS-Phase 

resultiert und für die Triblockcopolymere in den DMA-Messungen in Kapitel 4.2 festgestellt 

wurde. 

 
Abbildung 46: Schemata zur lokalen Segmentdichteverteilung für A) PS-PB-, B) PS-P(S-co-B)-

Diblockcopolymere in Anlehnung an [139] sowie C) PS-P(S-co-B)-PS-Triblockcopolymere  

 

Prinzipiell wächst der Anteil an Phasengrenzfläche auch mit Reduzierung der 

Domänengröße, so dass sich bei kleineren Domänen mehr Styrolsegmente in der 

Phasengrenzfläche befinden können. Die Verringerung der Langperiode bzw. der mittleren 

Domänengröße mit steigender Blockanzahl in Tri- und Pentablockcopolymeren und die 

effektive physikalische Verknüpfung über die glasartige PS-Phase resultiert in einem hohen 

Volumen an diffuser Phasengrenzfläche (diskutiert in [10]). Der Anteil an effektiver 
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Hartphase ist somit im Vergleich zu einem Diblockcopolymer mit gleichem Mw bedeutend 

geringer (siehe grauer Bereich in Abbildung 46C). Folglich nimmt die PS-Erweichung mit 

steigender Blockanzahl bei vergleichbarer Molmasse stark zu.  

 

Neben der partiellen Mischbarkeit von Styrolsegmenten in der Phasengrenzfläche kann eine 

vollständige Vermischung eines PS-Außenblocks auftreten, wenn eine kritische Blocklänge 

unterschritten wird. Dieser Extremfall ist beispielhaft für das asymmetrische Triblock-

copolymer LN-10-40-50 mit 70 M.-% Styrol im S/B-Mittelblock und Mw300 kg/mol in 

Abbildung 47 dargestellt. Die SAXS-Untersuchungen machen deutlich, dass sich eine 

lamellare Morphologie ausbildet (q0:2q0:3q0; Abbildung 47A). Im Vergleich zum lamellaren 

Diblockcopolymer Di50-50(70/30) ist trotz der vergleichbaren Gesamtmolmasse die 

Langperiode und somit die mittlere Domänengröße um ca. 11 nm geringer.  

In den DMA-Untersuchungen in Abbildung 47B verschiebt sich Tg-S/B für das asymmetrische 

Triblockcopolymer trotz gleicher S/B-Zusammensetzung um 28 K zu höheren 

Temperaturen. Der Masseanteil an Styrol in der S/B-Phase wurde mit der der FOX-

Gleichung (Gl. 4.1, S. 49) berechnet und beträgt ca. 80 M.-%. Dieser Masseanteil setzt sich 

aus dem S/B-Block (70 M.-%) und dem kurzen PS-Außenblock (10 M.-%) zusammen, so 

dass der kurze PS-Außenblock nahezu vollständig in der S/B-Phase gemischt sein muss. 

Das Mischen der kurzen PS-Außenblöcke mit dem statistischen Copolymerblock resultiert 

gleichzeitig in einer verbesserten Verträglichkeit zwischen der S/B-Phase (inklusive kurzer 

PS-Block) und der PS-Phase. Dies wird an der Reduzierung der Domänengröße und der 

Erweichung der PS-Phase (Reduzierung von Tg-PS-reich und der Intensität des Maximums) im 

Vergleich zum lamellaren Diblockcopolymer Di50-50(70/30) deutlich.  

Abbildung 47: Einfluss der PS-Blocklänge eines stark asymmetrischen Triblockcopolymers mit  

70 M.-% Styrol im S/B-Block auf die Morphologie und die Mischbarkeit im Vergleich zu einem 

lamellaren Diblockcopolymer: A) SAXS-Streudiagramm I vs. q sowie B) Speichermodul G‘ und 

Verlustmodul G‘‘ als Funktion der Temperatur (DMA) 
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5.3. Mechanische und bruchmechanische Eigenschaften  

5.3.1. Mechanisches Verhalten 

Hinsichtlich der mechanischen Eigenschaften sind in dieser Arbeit besonders die 

Blockcopolymere interessant, die neben hohen Steifigkeiten und Festigkeiten eine adäquate 

Bruchdehnung aufweisen. Die untersuchten Diblockcopolymere zeigten mit Ausnahme des 

lamellaren Diblockcopolymers mit 70 M.-% Styrol im S/B-Block sprödartiges Verhalten. Das 

Deformationsverhalten wird durch die glasartige Polystyrolphase dominiert. Der E-Modul der 

Diblockcopolymere erhöht sich mit steigendem Gesamtstyrolanteil und mit der PS-

Außenblocklänge (siehe Tabelle 6). In Abbildung 48A ist das sprödartige Verhalten für das 

Diblockcopolymer Di68-32(70/30) mit co-kontinuierlicher Morphologie und 70 M.-% Styrol im 

S/B-Block dargestellt. In der Spannungs-Dehnungs-Kurve steigt die Spannung nahezu linear 

bis zu einem Maximum von ca. 37,8  0,4 MPa. Bei 3,6 % Dehnung erfolgt der Bruch. 

Abbildung 48: Spannungs-Dehnungs-Verhaltens abhängig von der Blockarchitektur und Morphologie 

für Lösungsfilme der A) Di-, B) Tri- und C) Pentablockcopolymere mit vergleichbarer Molmasse und 

70 M.-% Styrol im S/B-Block sowie die Deformationsbilder der Zugprüfkörper oberhalb der 

Streckgrenze des D) lamellaren Diblockcopolymers, E) lamellaren Triblockcopolymers und F) vom 

Pentablockcopolymer mit co-kontinuierlicher Morphologie 
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Streckspannung von σy=29,5  1,2 MPa und einem E-Modul von E=818  5 MPa auf. Nach 

der Streckgrenze bleibt die Spannung auf einem relativ hohen Niveau bis zum Bruch bei ca. 

50 % Dehnung (siehe Abbildung 48A). Die Streckspannung und die Steifigkeit des 

lamellaren Diblockcopolymers sind höher als für das lamellare Triblockcopolymer, aber 

vergleichbar mit den Triblockcopolymeren LN-20-60-20 mit schwach geordneten, 

wurmartigen Morphologien (siehe Abbildung 48B). Dem stehen die Erkenntnisse der 

Literatur (Kapitel 2.6.2, S. 22) entgegen, dass die mechanische Festigkeit für PS-PB-

Diblockcopolymere generell geringer ist als für PS-PB-PS-Triblockcopolymere, so dass nur 

Triblockcopolymere eine technische Relevanz erreicht haben [83, 84]. In PS-PB-

Diblockcopolymeren liegen die PB-Kettenenden frei vor, so dass unter mechanischer Last 

die PB-Ketten entschlaufen können. Folglich werden nur geringe Festigkeiten erreicht. Bei 

Triblockcopolymeren wird der PB-Mittelblock effektiv durch die PS-Außenblöcke „vernetzt“, 

so dass die Entschlaufung verhindert wird. Spontak und Smith konnten diesen Effekt an 

einer Serie von PS-PI basierten Blockcopolymeren mit einer Erhöhung des E-Moduls, der 

Streckspannung sowie der Bruchdehnung mit steigender Blockanzahl eindrucksvoll 

nachweisen [10]. Da das untersuchte lamellare PS-P(S-co-B)-Diblockcopolymer aber ähnlich 

hohe Steifigkeiten und Festigkeiten wie die Triblockcopolymere aufweist, wirkt sich der 

statistische Copolymerblock mit dem hohen Styrolanteil positiv auf die mechanische Stabilität 

aus. Es ist anzunehmen, dass durch den Einbau der Styrolsegmente und der daraus 

resultierende Erhöhung der Glasübergangstemperatur der S/B-Phase eine Entschlaufung 

der Polymerketten unter quasi-statischer Beanspruchung verhindert wird. Folglich können 

vergleichbare Steifigkeiten und Festigkeiten wie in den Triblockcopolymeren erreicht werden.  

 

Die lamellaren Di- und Triblockcopolymere mit 70 M.-% Styrol im S/B-Block zeigen generell 

eine homogene makroskopische Deformation ohne signifikante Einschnürung der 

Zugprüfkörper. Beim Diblockcopolymer tritt aber während der Deformation eine starke 

Weißfärbung auf (Abbildung 48D), was auf eine Lochbildung und damit auf einen anderen 

Deformationsmechanismus als beim lamellaren Triblockcopolymer hindeutet.  

Die Di- und Triblockcopolymere mit co-kontinuierlicher Morphologie und einem PS-

Blockanteil von >55 M.-% in Abbildung 48A und B versagen sprödartig, während die 

Pentablockcopolymere mit co-kontinuierlicher Morphologie (LP1 und LP2) trotz des hohen 

PS-Blockanteils >55 M.-% semi-duktiles Verhalten (siehe Abbildung 48C) aufweisen. Bei 

Erreichen der Streckgrenze bei einer Spannung von σy=36  2 MPa erfolgte bei den 

Pentablockcopolymeren LP1 und LP2 lokal eine Einschnürung des parallelen Probenteils, 

was an den Deformationsbildern in Abbildung 48F deutlich wird. Mit fortlaufender 

Deformation wandert die Einschnürung durch den parallelen Probenteil bis zum Bruch der 

Prüfkörper. Die Pentablockcopolymere LP1 und LP2 zeigen keine Dehnverfestigung.  

Die Spannungs-Dehnungs-Kurven gepresster Pentablockcopolymere LP1 und LP2 in 

Abbildung 49A machen des Weiteren deutlich, dass im Vergleich zu den Lösungsfilmen 
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höhere Bruchdehnungen bis ca. 300 % erreicht werden können. Mit E-Moduli von 

E=1200  100 MPa und Streckspannungen von 36  2 MPa weisen die Pentablock-

copolymere LP1 und LP2 hohe Steifigkeiten und Festigkeiten bei einer gleichzeitig hohen 

Zähigkeit (Fläche unter der σ-ε-Kurve) auf. Für Pressplatten der Di- und Triblockcopolymere 

erhöht sich die Bruchdehnung nicht signifikant. Für das lamellare Diblockcopolymer reduziert 

sich die Bruchdehnung sogar minimal auf ca. 30 % (siehe Tabelle 6). Wie in allen 

untersuchten Proben sind die Streckspannungen sowie die E-Moduli für Pressplatten höher 

als für die Lösungsfilme. Die Morphologien der gepressten Pentablockcopolymere LP1 und 

LP2 weisen eine geringe Vorzugsorientierung auf, was an der TEM-Aufnahme und dem 

elliptischen Reflex des FFT-Bildes in Abbildung 49B deutlich wird. Der Einfluss der 

Strukturorientierung auf die mechanischen Eigenschaften wird in Kapitel 6 näher diskutiert. 

 
Abbildung 49: Spannungs-Dehnungs-Verhalten der gepressten Pentablockcopolymere LP1 und LP2 

und die repräsentative Morphologie für LP1; Das FFT-Bild verdeutlicht die lokale Orientierung der 

Morphologie. 

 

Die Ausbildung einer Morphologie mit S/B-Inklusionen durch Erhöhung des Styrolanteils mit 

Verkürzung der S/B-Blöcke für die Pentablockcopolymere LP3 und LP4 resultiert in sprödem 

Verhalten und ist beispielhaft für LP3 in Abbildung 48C dargestellt. 

Die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften der Pentablockcopolymere mit schwach 

geordneten, wurmartigen Morphologien im Vergleich zu den Di- und Triblockcopolymeren 

kann auf die effektive „physikalische Vernetzung“ der Weichphase durch die glasartige PS-

Phase und die breite Phasengrenzfläche zurückgeführt werden. Aufgrund der Vielzahl an 

brückenbildenden Konformationen in den Pentablockcopolymeren, wie in Abbildung 11, 

S. 23 dargestellt, kann die Weichphase höhere Spannungen aufnehmen. Erfolgt aber eine 
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Vermischung der S/B-Blöcke (70/30) mit der PS-Phase wie in LP3 und LP4, so dass das 

Deformationsverhalten von der Hartphase dominiert wird, tritt sprödes Materialverhalten auf. 

Desweiteren konnte durch das Zumischen geringer Mengen des Sternblockcopolymers ST3 

(20 M.-%) zum Pentablockcopolymer LP2 die Bruchdehnung der Lösungsfilme signifikant 

erhöht werden (>260 %), während sich die Streckspannung und Steifigkeit im Vergleich zum 

reinen Pentablockcopolymer LP2 nur geringfügig reduzierte (siehe Abbildung 48C). Der 

Dehnverfestigungsbereich und zwei signifikante Reflexe mit der Abfolge 1:2 in den 

Streukurven der SAXS-Untersuchungen (hier nicht gezeigt) deuten auf eine lamellare 

Morphologie hin. Das heißt, über das gezielte Mischen der Pentablockcopolymere mit 

geringen Anteilen des Sternblockcopolymers können die Morphologie und speziell die 

Zähigkeit maßgeschneidert werden. Aufgrund der guten Verträglichkeit der PS-P(S-co-B)- 

PS-P(S-co-B)-PS-Pentablockcopolymere mit Polystyrol sind auch prinzipiell Blends mit PS 

möglich, so dass Materialkosten gesenkt werden können. 

 

Tabelle 6: Morphologien, Strukturgrößen, dynamische Glasübergangstemperaturen (G‘‘, DMA) sowie 

E-Moduli und Bruchdehnungen der Di– und Pentablockcopolymere (P kennzeichnet die 

mechanischen Eigenschaften der Pressplatten.) 
 

5.3.2. Bruchverhalten und Bruchmechanismen 

Das Bruchverhalten der gepressten Proben ist in Form der Kraft-Verschiebungs-Kurven für 

die Di-, Tri- und Pentablockcopolymere mit 70 M.-% Styrol im S/B-Block und einem MW von 

300 kg/mol in Abbildung 50A-C dargestellt. Die Proben, die bereits im Zugversuch sprödes 

Verhalten aufwiesen, zeigen auch in den bruchmechanischen Untersuchungen keine 

Proben Morphologie
gesamter 

Styrolanteil 
[M.-%]

Langperiode d0 
*1 

[nm]

Tg-S/B *2 

[°C] 

Tg-PS-reich
 *2 

[°C]

E-Modul 

[N/mm2]

Bruchdehnung 
[%]

Di 50-50 (70/30) LAM 85 64 -3 91
818 ± 5        

P: 1553 ± 89
92 ± 28        

P: 32 ± 23

Di 68-32 (70/30)
co-kontinuierlich / 

wurmartig 
92 57 10 92

  1460 ± 59     
P: 1814  ± 107

3,4 ± 0,3       
P: 3,5  ± 0,5

Di 55-45 (75/25) LAM 89 54 29 86
1330 ± 106     

P: 1681 ± 192
3,3 ± 0,1       

P: 3,8 ± 0,7

Di 65-35 (75/25) schwach geordnet 91 60 28 89 P: 2219 ± 290 P: 2,3 ± 0,5

Di 80-20 (75/25) schwach geordnet 95 50 31 85 P: 2419 ± 198 P: 2,8 ± 0,6

LP1 
schwach geordnet, 
co-kontinuierlich

84 35 -11 64
838 ± 41       

P: 1210 ± 79
43 ± 27        

P: 257 ± 130

LP2 
schwach geordnet, 
co-kontinuierlich

84 36 -13 65
833 ± 39       

P:1260 ± 35
36 ± 30        

P: 306 ± 81

LP3 S/B-Kugeln 91 32 -34 79
1200 ± 151     

P: 2378 ± 115
3,6 ± 0,4       

P: 1,9 ± 0,2

LP4 92 (-40) 66 P: 2390 ± 124 P: 1,8 ± 0,1

LP2/ST3 80/20 LAM 82 35 885 ± 50 262 ± 30

*1 Die Langperiode d 0 wurde aus dem q 0 -Streureflex der SAXS-Untersuchungen bestimmt. *2 Die dynamischen

Glasübergangstemperaturen wurden aus den Maxima der Verlustmoduli G'' der DMA-Messungen (1 rad/s) ermittelt. 
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signifikanten plastischen Deformationen vor der Rissspitze und versagen durch instabile 

Rissausbreitung. In den Kraft-Verschiebungs-Kurven der Di- und Triblockcopolymere mit co-

kontinuierlicher Morphologie (Di68-32(70/30), LN-30-40-30-3b) und einem PS-Blockanteil 

von >55 M.-% erfolgt der Bruch bereits nach dem Erreichen des Kraftmaximums, während 

sich für die Pentablockcopolymere LP1 und LP2 mit co-kontinuierlicher Morphologie der Riss 

zu Beginn des Versuchs stark aufweitet („crack blunting“). Nach dem Kraftmaximum findet 

die Plastifizierung des Bereichs zwischen den Kerben statt. Anschließend erfolgt eine stabile 

Rissausbreitung und der Riss wandert allmählich ins Material. Die Kraft reduziert sich mit 

weiterer Verschiebung.  

Die lamellaren Di- und Triblockcopolymere zeigen ebenfalls eine vollständige Plastifizierung 

des Ligamentes. Danach setzt die stabile Rissausbreitung ein. Der Verlauf der Kraft-

Verschiebungs-Kurven der semi-duktilen Di- und Pentablockcopolymere ähnelt sich stark. 

Allerdings tritt im lamellaren Diblockcopolymer eine höhere Maximalkraft bei einem 

konstanten Ligament auf als bei den Pentablockcopolymeren. Die Auftragung der auf den 

Ligamentbereich normierten Maximalkraft in Abbildung 50D verdeutlicht dies. Die Initiierung 

des Risses erfolgt somit bei höheren Kräften. Das lamellare Triblockcopolymer hingegen 

weist die geringste normierte Kraft auf. Der Verlauf der Kraft-Verschiebungs-Kurve ist relativ 

flach und deutet auf eine homogene Deformation hin.  

 
Abbildung 50: Kraft-Verschiebungs-Kurven der A) Di-, B) Tri- und C) Pentablockcopolymere mit 

vergleichbarer Molmasse und 70 M.-% Styrol im S/B-Block, D) auf die Ligamentfläche normierte Kraft 

sowie E) spezifische Brucharbeit wf als Funktion der Ligamentlänge für die zähen BCPe 
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Die weitere Auswertung des bruchmechanischen Verhaltens erfolgte unter Anwendung des 

EWF-Konzeptes (siehe Kapitel 3.6.2). Die Gültigkeitsbedingungen waren für die semi-

duktilen und duktilen Materialien erfüllt (ESZ, siehe Abbildung 50D). Die Kraft-

Verschiebungs-Kurven waren selbstähnlich, so dass für den gewählten Ligamentbereich 

dieselben Bruchprozesse und somit keine zäh-zu-spröd-Übergange auftreten.  

Der Widerstand gegen Rissinitiierung we in Abbildung 50E ist für das lamellare 

Diblockcopolymer mit we12 N/mm am höchsten, während das lamellare Triblockcopolymer 

und die Pentablockcopolymere LP1 und LP2 einen we-Wert von 8-10 N/mm aufweisen. In 

Kapitel 4.4.1 (S. 54) wurde bereits gezeigt, dass besonders der Widerstand gegen 

Rissausbreitung wP bei konstanter Blockarchitektur sensibel auf eine Morphologieänderung 

reagiert, so dass hier speziell auf diesen EWF-Parameter eingegangen wird. Der Einfluss der 

Blockanzahl und Morphologie auf wP ist für die Di-, Tri- und Pentablockcopolymere mit 

70 M.-% im S/B-Block und einem Mw300 kg/mol in Abbildung 51 dargestellt.  

 
Abbildung 51: Widerstand gegen Rissausbreitung wP für die Di-, Tri- und Pentablockcopolymere mit 

70 M.-% Styrol im S/B-Block und einem Mw von 300 kg/mol und B) TEM-Aufnahmen der lamellaren 

Blockcopolymere sowie der Proben mit co-kontinuierlicher Morphologie und einem Anteil an PS-

Blöcken ≥55 M.-% (Mit steigender Blockanzahl erfolgt ein spröd-zu-duktil Übergang.) 
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Die Werte der spröden Proben wurden zum quantitativen Vergleich mit den semi-duktilen 

und duktilen Blockcopolymeren ebenfalls aufgetragen. Da keine stabile Rissausbreitung 

auftritt und nur wenig Energie während des Bruchprozesses dissipiert sind die Kennwerte 

nahezu Null.  

Die lamellare Morphologie bei dem Diblockcopolymer resultiert in einer stabilen 

Rissausbreitung mit einem wP von 5,4  0,4 N/mm2, vergleichbar mit den semi-duktilen 

Triblockcopolymeren mit wurmartiger Morphologie aus Kapitel 4. Das lamellare 

Triblockcopolymer hingegen weist einen höheren Widerstand gegen Rissausbreitung von 

wP8,8  0,7 N/mm2 auf, was auf eine höherer Energiedissipation während des 

Bruchprozess hindeutend.  

Di- und Triblockcopolymere mit co-kontinuierlicher Morphologie und hohem PS-Blockanteil 

(>55 M.-%) versagen sprödartig ohne nennenswerte plastische Deformationen. Die 

Pentablockcopolymere mit co-kontinuierlicher Morphologie hingegen weisen aber eine 

stabile Rissausbreitung mit einem Widerstand gegen Rissausbreitung von 

wP4,1  0,6 N/mm2 (LP2) und 4,7  0,3 N/mm2 (LP1) auf. Ein spröd-zu-zäh-Übergang mit 

Erhöhung der Blockanzahl von Tri auf Penta wurde ebenfalls von Bates und Mitarbeitern für 

teilkristalline Blockcopolymere gefunden und auf die höhere Anzahl an brückenbildenden 

Ketten in den Pentablockcopolymeren zurückgeführt [91]. Für die hier untersuchten 

Blockcopolymere scheint neben dem Einfluss der brückenbildenden Konformationen auch 

die Reduzierung der Domänengröße eine entscheidende Rolle zu spielen, da auch für die 

Blockcopolymere mit lamellarer Morphologie die Erhöhung der Blockanzahl und gleichzeitige 

Reduzierung der Domänengröße in einer Verbesserung des Widerstandes gegen 

Rissausbreitung wP resultiert. Beispielhaft zeigen die TEM-Aufnahmen in Abbildung 51B die 

sukzessive Erniedrigung der Domänengröße mit Erhöhung der Blockanzahl für Proben mit 

Lamellen und co-kontinuierlichen Morphologien. Um den Einfluss der Domänengröße und 

der Brücken-Konformationen auf die bruchmechanischen Eigenschaften dieser schwach 

entmischten Blockcopolymere zu verstehen, sind weitere Untersuchungen notwendig. Hier 

bietet sich eine Serie von Pentablockcopolymeren an, bei der die S/B-Zusammensetzung 

und die Blockanteile systematisch variiert werden. 

Das lamellare Diblockcopolymer weist als einziges der untersuchten Diblockcopolymere eine 

stabile Rissausbreitung und einen hohen Widerstand gegen Rissausbreitung auf, was 

prinzipiell die Ergebnisse aus 4.4 bestätigt, dass sich lamellare Strukturen günstig auf die 

Bruchzähigkeit auswirken. Die REM-Untersuchungen der Bruchflächen des Diblock-

copolymers in Abbildung 52A deuten aber auf einen anderen Bruchmechanismus als bei den 

semi-duktilen Tri- und Pentablockcopolymeren hin. Eine Vielzahl von Löchern bzw. 

Hohlräumen auf der Bruchfläche des lamellaren Diblockcopolymers sind charakteristisch für 

einen Kavitationsmechanismus. Für klassische PS-PB-Diblockcopolymere mit geringen PS-

Anteilen wurde ein Kavitationsmodell durch Argon und Mitarbeiter [88, 89] beschrieben, 

welches von einer Hohlraumbildung in der PB-Phase ausgeht. Unter Deformation verformt 
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sich die Weichphase bis die kritische Spannung für die Bildung von Kavitäten erreicht ist. Die 

PB-Domänen reißen auf und in der Weichphase entstehen Löcher, so dass sich eine 

zelluläre Struktur ausbildet. In dem hier untersuchten lamellaren PS-P(S-co-B)-Diblock-

copolymer können sich möglicherweise lokal die Butadienkettensegmente in der S/B-Phase 

trotz des Einbaus von Styrolsegmenten umordnen, so dass Kavitäten entstehen. 

Andererseits ist die durch Adhikari et al. beschriebene kritische PS-Domänengröße für 

Crazing in der PS-Phase (dPS-crit. 20-30 nm [62, 103]) mit dPS32 nm überschritten, so dass 

auch von einem „Craze“-artigen Mechanismus, der in der PS-Phase startet, ausgegangen 

werden kann. Um dies im Detail zu klären, wären Untersuchungen des Deformations-

verhaltens an kontrastierten Proben mit der Elektronenmikroskopie sinnvoll.  

Die Bruchfläche des Pentablockcopolymers in Abbildung 52B zeigt eine relativ flache 

Bruchfläche mit stark verstrecktem Polymermaterial vergleichbar mit den Bruchflächen der 

semi-duktilen Triblockcopolymere in Abbildung 31B (S. 62). Dies ist charakteristisch für 

Scherfließen und hohe plastische Verformungen im Material. In Bereichen mit hohen 

Spannungsspitzen sind vereinzelt Mikrohohlräume vorzufinden. Ein Kavitationsmechanismus 

bzw. „Craze“-artiger Deformationsmechanismus tritt für die Pentablockcopolymere LP1 und 

LP2 nicht auf, da die PS-Domänengrößen auf Grund des speziellen Blockaufbaus bedeutend 

geringer als die kritische PS-Domänengröße für Crazing sind. 

 
Abbildung 52: REM-Aufnahmen der Bruchflächen A) des zähen lamellaren Diblockcopolymers   

Di50-50(70/30) mit einer Vielzahl von mikrometergroßen Löchern auf der Bruchfläche und B) des 

zähen Pentablockcopolymers LP2  
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6. Mechanisches und bruchmechanisches Verhalten von 

scherorientierten PS-P(S-co-B)-Blockcopolymeren 

Die Struktur-Eigenschafts-Korrelationen in Kapitel 4 und 5 erfolgten an Lösungsfilmen und 

gepressten Platten. Die Morphologien können sich nahezu unter Gleichgewichts-

bedingungen ausbilden. Kommerziell erhältliche Blockcopolymere werden allerdings 

üblicherweise durch Spritzguss oder Extrusion verarbeitet. Die Scherkräfte in der Schmelze 

sowie an den Düsen können dabei in einer Orientierung der Mikrostrukturen resultieren und 

folglich eine Richtungsabhängigkeit der mechanischen Eigenschaften bewirken. Wie bereits 

in Kapitel 2.5, S. 17 angedeutet, beschäftigen sich viele Forschergruppen mit der 

Strukturorientierung unter idealisierten Bedingungen im Rheometer bzw. in speziellen 

Scherapparaturen. Wenige Arbeiten befassen sich dagegen mit den technisch relevanten 

Verarbeitungsprozessen und dem Einfluss auf das Orientierungsverhalten sowie den daraus 

resultierenden mechanischen Eigenschaften. Im folgenden Kapitel soll daher kurz der 

Einfluss der Strukturorientierung durch Extrusion auf die mechanischen sowie 

bruchmechanischen Eigenschaften eines sternförmigen Blockcopolymers auf Basis von PS- 

und P(S-co-B)-Blöcken diskutiert werden.  

6.1. Strukturorientierung und Morphologie 

Neben TEM-Untersuchungen erfolgte die Strukturaufklärung vorwiegend mit 2D-SAXS, da 

mit dieser Methode direkte Rückschlüsse auf die Orientierung der Strukturen über einen 

größeren Probenbereich gezogen werden können. Das 2D-SAXS-Bild des Lösungsfilms in 

Abbildung 53A zeigt zwei kreisförmige Streureflexe, die charakteristisch für eine isotrope 

Kornstruktur sind.  

 
Abbildung 53: Morphologie des isotropen Sternblockcopolymers ST3 (Lösungsfilm mit Toluol):         

A) Synchrotron-SAXS-Streukurve und 2D-SAXS-Bild sowie B) TEM-Aufnahme der Morphologie 
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Das Reflexverhältnis von 1q0:2q0 deutet auf eine lamellenartige Morphologie hin. Eine 

eindeutige Identifizierung der Morphologie mit SAXS ist jedoch nicht möglich, da keine 

signifikanten Reflexe höherer Ordnung auftreten. Die TEM-Aufnahme der Lösungsfilm-

morphologie des ST3 in Abbildung 53B zeigt eine co-kontinuierliche Morphologie ohne 

Vorzugsorientierung. Lokal treten Bereiche mit gekrümmten Lamellen auf. Adhikari und 

Koautoren beschrieben die Morphologie des Sternblockcopolymers unabhängig von den 

Herstellungsbedingungen als co-kontinuierliche Netzwerkstruktur - ähnlich einer gyroiden 

Struktur mit einem kontinuierlichen Netzwerk aus PS-Domänen, welche in der   P(S-co-B)-

Phase dispergiert sind [102]. Im Phasendiagramm befindet sich diese Morphologie zwischen 

der lamellaren und gyroiden Struktur. Eigene Untersuchungen zeigten, dass bereits das 

Zumischen geringer Mengen an kurzkettigem Polystyrol (1,5 M.-%; Mw5000 g/mol) in einer 

lokalen Umordnung und der Ausbildung von lamellaren Bereichen resultierte [140]. Dies 

macht deutlich, dass die Morphologie nicht stabil und somit möglicherweise auch leicht durch 

Scherkräfte beeinflussbar ist. 

Die 2D-SAXS-Bilder der extrudierten Blockcopolymere weisen im Gegensatz zu den 

kreisförmigen Reflexen des Lösungsfilms bereits bei geringen Scherraten (21 s-1) 

sichelförmige Reflexe und somit eine Orientierung auf. In Abbildung 54 sind beispielhaft die 

2D-SAXS-Bilder der x-z- und y-z-Ebene für Proben, die bei einer scheinbaren Scherrate 

app  von 124 s-1 bei T=180 °C sowie 220 °C extrudiert wurden, dargestellt.  

Abbildung 54: 2D-SAXS-Bilder der scherorientierten Blockcopolymere für app =124 s-1 bei 180 °C in 

A) x-z-Ebene, B) y-z-Ebene sowie für 220 °C in C) x-z-Ebene, D) y-z-Ebene (Intensitäten sind 

vergleichbar) und E) Schema der senkrechten Orientierung mit Koordinatensystem  
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Die auftretenden Reflexe in äquatorialer Richtung in den 2D-SAXS-Bildern deuten auf eine 

lamellenartige Struktur hin (1q0:2q0). Bei app =124 s-1 und 180 °C sind für beide 

Durchstrahlrichtungen die Streureflexe nahezu punktförmig. Das heißt, die lamellenartigen 

Strukturen stehen nahezu senkrecht auf der x-z-Ebene und sind in Extrusionsrichtung 

orientiert (siehe Schema der senkrechten Orientierung in Abbildung 54E). Die 

Temperaturerhöhung von 180 °C auf 220 °C bei konstanter Scherrate von app =124 s-1 

resultiert in einem 2D-SAXS-Bild mit eher elliptischen Reflexen. Folglich nimmt die 

Orientierung der Mikrostruktur bei Temperaturerhöhung auf 220 °C ab. Somit ist bei 

geringeren Temperaturen die senkrechte Orientierung ausgeprägter, das heißt, die 

Grenzflächen der Struktur stehen bei app =124 s-1 nahezu senkrecht auf der 

Extrusionsebene (x-z).  

Die Auftragung der Intensität über den azimutalen Winkel  für verschiedene Kippwinkel 

αKipp in Abbildung 55 verdeutlicht den Einfluss niedriger und hoher Scherraten auf die 

Strukturorientierung bei T=180 °C und T=220 °C.  

 
Abbildung 55: Streuintensität als Funktion des azimutalen Winkels  für das scherorientierte 

Sternblockcopolymer bei app =21 s-1 (A, B) und app =312 s-1 (C, D) für verschiedene Kippwinkel 
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Für app =21 s-1 bei T=180 °C (A) und T=220 °C (B) ist die Intensität über  für alle drei 

Kippwinkel (0°, 20°, 40°) vergleichbar. Demzufolge existieren in Extrusionsrichtung 

orientierte lamellare Bereiche, die senkrecht auf der Extrusionsebene stehen, aber auch um 

20° und 40° gekippt sind. Die Erhöhung der Scherrate auf ca. 312 s-1 resultiert in einem 

höheren Anteil an senkrecht auf der Extrusionsebene (x-z) stehenden Lamellen, ersichtlich 

an der höheren Streuintensität für αKipp=0°. Gleichzeitig reduziert sich die Zahl der Lamellen, 

die in einem Winkel von 40° zur Extrusionsebene liegen für T=180 °C. Bei app =440 s-1 

existiert nur noch ein schwacher Reflex bei einem Kippwinkel von 40°. Des Weiteren 

verringert sich auch bei beiden Temperaturen die maximale Intensität für αKipp=0° bei      

app =440 s-1. Möglicherweise erfolgt eine Umorientierung bzw. Zerstörung der orientierten 

Mikrostruktur bei hohen Scherraten, wie bereits von Geiger et al. mittels Kapillarviskosimetrie 

für dieses untersuchte Sternblockcopolymer [74] beschrieben.  

Die azimutale Breite ∆ des Streureflexes ist ein Maß für den Orientierungsgrad [141]. In 

dieser Arbeit wurde die Halbwertebreite FWHM der I--Kurve über einen Fit mit der Gauß-

Funktion ermittelt und als qualitatives Maß für die Orientierung herangezogen. Ein hoher 

FWHM-Wert deutet auf eine geringe Orientierung und ein geringer FWHM-Wert auf einen 

hohen Orientierungsgrad hin. Abbildung 56 macht deutlich, dass die FWHM-Werte abhängig 

von der scheinbaren Scherrate und vom Kippwinkel αKipp stark variieren. Für αKipp=0 reduziert 

sich der FWHM-Wert mit Erhöhung der Scherrate von 21 s-1 auf 124 s-1 von 32° auf 18° für 

T=180 °C und von 43° auf 22° für T=220°C und bleibt mit steigender Scherrate nahezu 

konstant. Somit nimmt die Orientierung bei app =124 s-1 stark zu, aber verändert sich bei 

höheren Scherraten nur geringfügig. 

Abbildung 56: Einfluss der Scherrate auf den Orientierungsgrad: Halbwertsbreite FWHM (Gaußfit aus 

I=f() als Funktion der scheinbaren Scherrate für die Temperaturen A) T=180 °C und B) T=220 °C 
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Desweiteren sind der Anteil und die Orientierung der senkrecht auf der Extrusionsebene 

stehenden lamellaren Strukturen (αKipp=0°) für T=180°C höher als für T=220 °C.  

Die FWHM-Werte für αKipp=40°, charakteristisch für Strukturen die um einen Winkel von 40° 

gekippt sind, erhöhen sich mit steigender Scherrate. Bei T=180 °C ist die Erhöhung der 

FWHM-Werte ausgeprägter als bei Temperaturen von 220 °C. Folglich reduziert sich die 

Orientierung und möglicherweise auch der Anteil von um 40° gekippten Strukturen speziell 

für T=180 °C mit Erhöhung der Scherrate erheblich. 

In Abbildung 57 sind die TEM-Aufnahmen der Morphologie für die Extrusionstemperatur von 

180 °C und die Scherraten von 21 s-1 und 312 s-1 dargestellt. Es ist bekannt, dass die lokale 

Morphologie an der Oberfläche und in Randbereichen der Extrudate geringfügig von der 

Morphologie im Volumen abweichen kann. Daher erfolgte die Probenentnahme aus der Mitte 

der extrudierten Platten.  

 
Abbildung 57: TEM-Aufnahmen des scherorientierten Sternblockcopolymers in indifferenter Richtung 

(x-y) und in Extrusionsrichtung (y-z) hergestellt bei T=180 °C und Scherraten von A)
 

app =21 s-1 

sowie B) app =312 s-1 
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vorzufinden. Im Vergleich dazu offenbaren die TEM-Aufnahmen der bei 312 s-1 extrudierten 

Proben in Abbildung 57B eine in Extrusionsrichtung orientierte, lamellenartige Struktur. Die 

hohen Scherkräfte an der Schlitzdüse bewirken eine starke Verscherung der co-

kontinuierlichen Morphologie, wodurch eine Art lamellare Morphologie mit starker 

Orientierung entsteht. Es wird gleichzeitig deutlich, dass auch bei hohen Scherraten keine 

perfekte senkrechte Orientierung auftritt. Würden die Lamellen ideal senkrecht auf der 

Extrusionsebene stehen, dürfte in der TEM-Aufnahme in x-y-Ebene keine Struktur zu sehen 

sein. Da die Lamellen aber auch bei hohen Scherraten teilweise gekippt vorliegen, ist in den 

TEM-Bildern eine stark orientierte, lamellenartige Struktur erkennbar.  

TEM-Aufnahmen in der y-z-Ebene (Blick in Extrusionsrichtung) zeigen für niedrige und hohe 

Scherraten eine schwach geordnete Struktur mit geringer Vorzugsorientierung. Die PS- und 

PB-reichen Domänen sind in y-Richtung (in Gradientenrichtung) orientiert. Die Ergebnisse 

der TEM-Untersuchungen an bei 220 °C extrudierten Proben sind grundsätzlich mit denen 

der bei T=180 °C extrudierten Proben vergleichbar. Bei geringen Scherraten liegt eine 

orientierte, co-kontinuierliche Morphologie vor, während sich bei hohen Scherraten eine 

lamellenartige Struktur ausbildet. Die Strukturorientierung ist prinzipiell aber bei T=220 °C 

geringer als bei T=180 °C. Dies wird auch durch die höheren Domänengrößen in 

Extrusionsrichtung (Langperiode, SAXS) für T=220 °C im Vergleich zu T=180 °C in 

Abbildung 59D (Einschub) bestätigt. Werden die Blockcopolymere bei höheren 

Temperaturen extrudiert, sind zum einen die Scherkräfte in der Schmelze geringer und zum 

andern bleibt den Polymerketten beim Abkühlprozess mehr Zeit zur Relaxation, so dass eine 

Umstrukturierung der Morphologie stattfinden kann. 

Das Schema in Abbildung 58 fasst die Ergebnisse der 2D-SAXS- und TEM-Untersuchungen 

zusammen. Bei geringen Extrusionsraten bildet sich im Sternblockcopolymer eine co-

kontinuierliche Morphologie aus. In Abbildung 58A ist die co-kontinuierliche Struktur 

vereinfacht als Lamellen dargestellt. Die geringen Scherraten resultieren in einer 

Orientierung der Struktur in Extrusionsrichtung. Die Strukturen stehen senkrecht und gekippt 

auf der Extrusionsebene. Das heißt, es erfolgt vorwiegend eine Orientierung der Struktur in 

Extrusionsrichtung (x-Richtung), aber nicht direkt in einer anderen Raumrichtung. Für im 

Kapillarrheometer extrudierte Poly(cyclohexylethylen)-Poly(ethylen)-Poly(cyclohexylethylen)-

Blockcopolymere wurde ein ähnliches Orientierungs-verhalten bei geringen Scherraten 

beobachtet und als gemischte Ausrichtung bezeichnet [142]. Bei hohen Scherraten wird die 

co-kontinuierliche Morphologie dagegen stark geschert und gestreckt, so dass sich eine 

lamellenartige Morphologie ausbilden kann. Die Grenzflächen der Mikrostruktur sind in der x-

z- und ebenfalls in der y-z-Ebene ausgerichtet. Das bedeutet, ein großer Anteil der 

lamellaren Bereiche steht, wie in Abbildung 58B dargestellt, senkrecht auf der 

Extrusionsebene (senkrechte Orientierung, siehe auch Abbildung 8B). Dies gilt besonders für 

bei 180 °C extrudierte Proben. Auf Grund der speziellen molekularen Architektur des 
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Sternblockcopolymers kann sich allerdings keine perfekt orientierte lamellare Struktur 

ausbilden. Teilweise sind die Lamellen quer miteinander verbunden, was in den binarisierten 

TEM-Bildern in Abbildung 58B deutlich wird. 

 
Abbildung 58: Schema zur Strukturausbildung des extrudierten Sternblockcopolymers bei                

A) niedrigen und B) hohen Scherraten 

6.2. Mechanisches und bruchmechanisches Verhalten 

Die Strukturorientierung durch Extrusion resultiert in einem anisotropen mechanischen 

Verhalten, so dass abhängig von der Lage der Extrusions- zur Deformationsrichtung die 

mechanischen Eigenschaften unterschiedlich sind. Beispielhaft sind die Spannungs-

Dehnungs-Kurven für eine konstante Scherrate in Abbildung 59A dargestellt. Der E-Modul 

und die Streckspannung sind über den untersuchten Scherratenbereich bei Deformation in 

Extrusionsrichtung höher als bei Deformation senkrecht zur Extrusionsrichtung, da die 

Mikrostruktur in Extrusionsrichtung orientiert ist. Bei Belastung quer zur Extrusionsrichtung 

wird die Probe senkrecht zur Grenzfläche deformiert, so dass vorwiegend die Weichphase 

(hier: P(S-co-B)-Domänen) stark verformt wird [75]. Folglich sind die Streckspannung und 

der E-Modul senkrecht zur Extrusionsrichtung niedriger. Die spezielle Blockarchitektur mit 

den vier PS-Armen und der P(S-co-B)-Phase führt allerdings dazu, dass der 

richtungsabhängige Unterschied der mechanischen Eigenschaften nicht so ausgeprägt ist 

wie bei PS-PB-PS-Triblockcopolymeren (siehe [143]). Im Vergleich zu in Extrusionsrichtung 

deformierten Proben weist der isotrope Lösungsfilm geringere Streckspannungen und         
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In Extrusionsrichtung deformierte Proben zeigen zwei Streckgrenzen. Dieser bereits durch 

Adhikari und Koautoren [102] beobachtete Effekt wurde als „double yielding“ bezeichnet und 

ist besonders ausgeprägt bei Proben, die bei geringen Scherraten hergestellt wurden. 

„Double yielding“ tritt weder bei den isotropen Lösungsfilmen noch bei senkrecht oder 

diagonal zur Extrusionsrichtung gezogen Proben auf.  

 
Abbildung 59: Mechanische Eigenschaften der scherorientierten Blockcopolymere: A) Spannungs-

Dehnungs-Diagramm zur Darstellung des anisotropen mechanischen Verhaltens, B) E-Modul und    

C) Streckspannung als Funktion der Scherrate sowie D) das Verhältnis der E-Moduli Eparallel/Esenkrecht 

für beide Herstellungstemperaturen und Reduzierung der Langperiode mit Erhöhung der Scherrate 

 

Des Weiteren variieren die mechanischen Eigenschaften der Extrudate mit der Scherrate 

und der Extrusionstemperatur (Abbildung 59B-D). Der Verlauf des E-Moduls und der 

Streckspannung abhängig von der Scherrate ist prinzipiell für beide Extrusionstemperaturen 

vergleichbar. Bei geringen Scherraten tritt ein Maximum im E-Modul sowie in der 

Streckspannung für in Extrusionsrichtung deformierte Blockcopolymere auf. Für bei 180 °C 
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hergestellten Extrudaten das Maximum zu geringeren Scherraten verschoben ist                  

( app ≤21s-1). Für bei 220 °C hergestellte Extrudate sind E und σy in Extrusionsrichtung bei 

geringen Scherraten höher als für T=180 °C. Oberhalb von app >208 s-1 erhöhen sich die  

E-Moduli und Streckspannungen für in Extrusionsrichtung deformierte Proben für beide 

Temperaturen geringfügig mit steigender Scherrate.  

Die Bruchdehnung ist nahezu unabhängig von der Lage der Extrusionsrichtung, Scherrate 

und Extrusionstemperatur und beträgt für alle untersuchten Proben εB=350  50 %. 

Das Verhältnis der E-Moduli Eparallel/Esenkrecht in Abbildung 59D zeigt, dass die größten 

richtungsabhängigen Unterschiede bei Scherraten von 21 und 48 s-1 auftreten. Da bei 

geringen Scherraten auch die höchsten mechanischen Kennwerte vorzufinden sind, ist 

davon auszugehen, dass sich die orientierte, co-kontinuierliche Morphologie günstig auf die 

mechanischen Eigenschaften in Extrusionsrichtung auswirkt. Generell weisen Block-

copolymere mit netzwerkartigen / co-kontinuierlichen Strukturen verbesserte mechanische 

Eigenschaften auf. Beispielsweise zeigen nichtorientierte PS-PI-PS-Triblockcopolymere mit 

doppelt-gyroider Morphologie deutlich höhere Streckspannungen als Blockcopolymere mit 

klassischen Morphologien. Die mechanische Wirksamkeit basiert auf dem ineinander 

greifenden 3D-Netzwerk der PS und PI-Phase [84]. Die zusätzliche Orientierungen dieser 

netzwerkartigen, gyroiden Struktur resultierte in einer Erhöhung der E-Moduli und der 

Streckspannungen bei Deformation in (111)-Richtung [85].  

Neben der Ausbildung der netzwerkartigen Strukturen bei geringen Scherraten kann 

ebenfalls die Erhöhung der Domänengröße in einer Verbesserung der E-Moduli und 

Streckspannungen in Extrusionsrichtung resultieren. Für app =21 s-1 wurde eine 1-4 nm 

höhere Domänengröße (Langperiode, SAXS) ermittelt als für Proben, die bei einer Scherrate 

von 124 s-1, 312 s-1 und 440 s-1 extrudiert wurden (siehe Abbildung 59D). Die höheren 

Domänengrößen bei T=220°°C erklären auch die Verbesserung von E und σy bei Scherraten 

≤48 s-1 im Vergleich zu bei T=180°C hergestellten Extrudaten.  

Bei höheren Scherraten bildet sich eine orientierte, lamellenartige Struktur aus, so dass der 

netzwerkartige Charakter der co-kontinuierlichen Struktur zerstört wird. Folglich reduzieren 

sich die Steifigkeit und die Streckspannung.  

 

Einfluss der Strukturorientierung auf das Bruchverhalten 
 

In diesem Abschnitt wird geprüft, inwiefern sich die Strukturorientierung auf das 

bruchmechanische Verhalten auswirkt. Dieser Aspekt ist insofern interessant, da bereits 

während der Herstellung bzw. Verstreckung von Folien Störstellen oder Anrisse im Material 

zum Reißen führen können, wenn diese Blockcopolymere keine adäquate Bruchzähigkeit 

aufweisen. Diesbezüglich wurden DENT-Prüfkörper präpariert bei denen die Kerben 

senkrecht zur Extrusionsrichtung sowie in Extrusionsrichtung (für app =21 s-1 und 312 s-1) 

eingebracht wurden. Die Charakterisierung des Bruchverhaltens der extrudierten Folien 
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erfolgt wie in Kapitel 4 und 5 mit dem Konzept der wahren Brucharbeit (EWF-Konzept). Die 

Gültigkeit und Durchführung des EWF-Konzeptes wurde für das hier untersuchte 

Sternblockcopolymer bereits durch Lach und Koautoren gezeigt [116] und durch eigene 

Untersuchungen bestätigt [144], so dass auf eine detaillierte Diskussion der Gültigkeits-

bedingungen an dieser Stelle verzichtet wird.  

Die Auftragung der auf die Ligamentfläche normierten Maximalkraft (Fmax/l*a) aus den Kraft-

Verschiebungs-Kurven für DENT-Prüfkörper, bei denen die Kerben senkrecht zur 

Extrusionsrichtung eingebracht wurden, verdeutlicht, dass sich mit steigender Scherrate die 

normierte Maximalkraft geringfügig erhöht. Der isotrope Lösungsfilm weist die geringsten 

normierten Maximalkräfte auf. Das bedeutet, die Orientierung resultiert generell in höheren 

Maximalkräften. Ein signifikanter Unterschied zwischen den Herstellungstemperaturen wird 

in Abbildung 60A und B nicht offensichtlich.  

 
 

Abbildung 60: Bruchmechanische Eigenschaften der scherorientierten Sternblockcopolymere: Auf 

die Ligamentfläche normierte Maximalkraft (Fmax/l*a) aus den Kraft-Verschiebungs-Kurven für die 

Extrusionstemperaturen A) T=180 °C und B) T=220 °C; C) Spezifische Brucharbeit wf als Funktion der 

Ligamentlänge und D) Widerstand gegen Rissausbreitung wp als Funktion der Scherrate von Proben 

die in Extrusionsrichtung deformiert wurden (Kerbe quer zur Extrusionsrichtung) 
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In Abbildung 60C ist die spezifische Brucharbeit als Funktion der Ligamentlänge beispielhaft 

für geringe ( app =21 s-1) und hohe Scherraten ( app =312 s-1) für beide Herstellungs-

temperaturen dargestellt. Der Widerstand gegen Rissinitiierung we, als Schnittpunkt des 

Geradenfits mit der y-Achse, ist für die Proben mit orientierten, lamellenartigen Strukturen      

( app =312 s-1) höher als für Blockcopolymere mit co-kontinuierlicher Morphologie. Zudem 

weist der isotrope Lösungsfilm den geringsten Widerstand gegen Rissinitiierung auf. Die 

Strukturorientierung resultiert somit in einer Verbesserung des Widerstandes gegen 

Rissinitiierung we für Prüfkörper mit Kerben senkrecht zur Extrusionsrichtung. Generell sind 

die Werte des Widerstands gegen Rissinitiierung aber mit einem hohen Fehler behaftet, so 

dass hier keine verlässlichen Aussagen getroffen werden können. 

Deutlich wird der Einfluss der Strukturorientierung bei Betrachtung des Widerstandes gegen 

Rissausbreitung wp in Abbildung 60D. Der isotrope Lösungsfilm und die schwach 

orientierten Blockcopolymere mit co-kontinuierlicher Morphologie ( app =9 s-1 und           

app =21 s-1) weisen bei beiden Herstellungstemperaturen geringere wp–Werte auf als die 

orientierten Proben mit lamellenartiger Morphologie ( app =312 s-1 und app =440 s-1). Die 

Umwandlung von der co-kontinuierlichen zur lamellenartigen Morphologie und die stärkere 

Strukturorientierung durch hohe Scherraten resultiert in einer Verbesserung von wp. Bei 

konstanter Scherrate erhöht sich der Widerstand gegen Rissausbreitung durch Reduzierung 

der Verarbeitungstemperatur, da die Mikrostrukturen eine höhere Orientierung aufweisen, 

was bereits mit 2D-SAXS-Untersuchungen gezeigt wurde.  

Die Sternblockcopolymere mit orientierter, lamellenartiger Struktur weisen vergleichbare wp-

Werte in Extrusionsrichtung auf wie das lamellare Triblockcopolymer in Kapitel 4. Das 

bedeutet, eine stark orientierte lamellenartige Morphologie wirkt sich günstig auf die 

Bruchzähigkeit (we- und wp-Erhöhung) der Blockcopolymere aus, wenn die Rissausbreitung 

senkrecht zur Extrusionsrichtung (Kerben senkrecht zur Extrusionsrichtung) erfolgt.  

 

Die Untersuchungen an den gekerbten Prüfkörpern zeigten aber auch, dass das 

Bruchverhalten signifikant von der Ausgangslage der Kerben zur Extrusionsrichtung und 

somit von Orientierungsrichtung abhängig ist. In Abbildung 61 ist das Bruchverhalten von 

Prüfkörpern mit Kerben parallel und senkrecht zur Extrusionsrichtung beispielhaft für geringe 

( app =21 s-1) und hohe Scherraten ( app =312 s-1) für die Herstellungstemperatur T=180 °C 

dargestellt. Der Verlauf der Kraft-Verschiebungs-Kurven für Blockcopolymere mit schwach 

orientierten co-kontinuierlichen Morphologien ( app =21 s-1) ist prinzipiell für beide 

Deformationsrichtungen ähnlich. Die Maximalkraft ist jedoch bei Deformation senkrecht zur 

Extrusionsrichtung geringer als parallel dazu. Die maximalen Verschiebungen sind 

vergleichbar. Bei Blockcopolymerproben mit orientierter, lamellenartiger Struktur, die bei 

einer Scherrate von app =312 s-1 hergestellt wurden, unterscheiden sich die Kraft-
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Verschiebungs-Kurven signifikant voneinander (siehe Abbildung 61C und D).
 
Liegen die 

eingebrachten Kerben in Lamellenrichtung, das heißt, die Deformationsrichtung ist senkrecht 

zur Extrusionsrichtung, versagen die Proben nach Erreichen der Maximalkraft sprödartig. Im 

Gegensatz dazu zeigen die Prüfkörper mit Kerben senkrecht zur Extrusionsrichtung duktiles 

Verhalten mit hohen Maximalkräften und Verschiebungen. Die Rissausbreitung ist stabil.  

 
Abbildung 61: Einfluss der Deformationsrichtung auf das bruchmechanische Verhalten: Kraft-

Verschiebungs-Kurven für Materialien hergestellt bei Scherraten von A), C) 21 s-1 sowie B), D) 312 s-1 

bei T=180 °C  

 

In Abbildung 62A und B ist die Dehnungsverteilung in der Nähe der Rissspitze, die mit 

Energiedissipation während der Rissinitiierung und der Rissausbreitung verknüpft ist 

[135, 145], für die Blockcopolymere mit orientierter Lamellenmorphologie dargestellt. Bei 

DENT-Prüfkörpern mit Lage der Kerbe senkrecht zur Lamellenorientierung stumpft die 

Rissspitze mit zunehmender Belastung ab. Vor dem Riss tritt die höchste Dehnung auf. Kurz 

nach Erreichen des Kraftmaximums findet eine vollständige Plastifizierung des Bereichs 

zwischen den Kerben statt. Anschließend startet die Rissausbreitung und die Dehnung 

zwischen den Kerben steigt mit zunehmender Belastung bis zum Bruch. Die 

Dehnungsverteilung ist homogen und auf einen größeren Bereich zwischen den Kerben 

lokalisiert. Im Vergleich dazu zeigen die Proben, bei denen die Kerben parallel zu den 

Lamellen liegen, kein homogenes Dehnungsfeld. Im Bereich vor der Rissspitze treten lokal 
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die höchsten Dehnungen auf. Es bildet sich aber keine homogene plastische Zone zwischen 

den Kerben aus. Nach Erreichen der Maximalkraft versagen die DENT-Prüfkörper abrupt. 

Abbildung 62: Zeitliche Dehnungsfeldentwicklung für A) parallel und B) senkrecht zur Extrusions-

richtung deformierte Proben für app =312 s-1 (T=180 °C) 

 

Die Auftragung der EWF-Kennwerte in Abbildung 63A zeigt, dass für geringe und hohe 

Scherraten der Widerstand gegen Rissinitiierung we als auch der Widerstand gegen 

Rissausbreitung wP geringer ist, wenn die Kerben in Orientierungsrichtung der Strukturen 

liegen (d.h. die Deformationsrichtung ist senkrecht zur Extrusionsrichtung).  

 
Abbildung 63: A) Widerstand gegen Rissinitiierung we und Rissausbreitung wp als Funktion der 

Scherrate und Deformationsrichtung sowie B) und C) Schemata zum richtungsabhängigen 

Bruchverhalten für Blockcopolymere mit orientierter lamellenartiger Morphologie 
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Bei einer Scherrate von app =21 s-1 extrudierte Proben mit co-kontinuierlicher Morphologie 

weisen einen bedeutend geringeren Unterschied zwischen den Deformationsrichtungen auf 

als Blockcopolymere mit orientierter, lamellenartiger Morphologie ( app =312 s-1). In dem 

Sternblockcopolymer mit co-kontinuierlicher Morphologie können möglicherweise die Risse 

auf Grund des netzwerkartigen Charakters der Struktur effektiv in beiden Deformations-

richtungen durch die Weichphase gestoppt bzw. umgeleitet werden, so dass die 

Richtungsabhängigkeit des Bruchverhaltens nicht so stark ausgeprägt ist wie bei den Proben 

mit orientierten, lamellenartigen Strukturen. Die bei hohen Scherraten entstandene 

lamellenartige Struktur resultiert in einen hohen wP-Wert, wenn die Kerben senkrecht zu 

den orientierten Lamellen liegen. Da der Riss immer wieder auf P(S-co-B)-Lamellen trifft, 

kann dieser gestoppt bzw. umgelenkt werden (siehe Schema in Abbildung 63B). Das 

Resultat ist ein hoher Widerstand gegen Rissinitiierung und -ausbreitung. Liegt der 

eingebrachte Riss jedoch in Lamellenrichtung, so kann dieser nach der Rissinitiierung 

nahezu ungehindert durch die PS-Phase laufen (siehe Abbildung 63C), was auf 

makroskopischer Ebene in sprödartigem Versagen resultiert. REM-Aufnahmen der 

Bruchflächen zeigten ein für sprödes Versagen typisches Bruchbild mit relativ großen Rissen 

auf der Bruchfläche.  

 

Diese Ergebnisse bestätigen prinzipiell die Erkenntnisse aus den Kapiteln 4 und 5. Lamellare 

Strukturen wirken sich günstig auf die Bruchzähigkeit von Blockcopolymeren aus. Bei einer 

makroskopischen Orientierung ist aber die Richtungsabhängigkeit des Bruchverhaltens zu 

beachten. Bei stark orientierten Lamellen kann sprödartiges Versagen auftreten, wenn der 

Riss in Lamellenrichtung verläuft.  
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7. Zusammenfassung und Ausblick  

In der vorliegenden Arbeit wurden die Morphologie, das Phasenverhalten sowie das 

mechanische und bruchmechanische Verhalten von Polystyrol-Poly(styrol-co-butadien) 

basierten Blockcopolymeren mit hohen Styrolanteilen im P(S-co-B)-Block mittels 

Kleinwinkelröntgenstreuung, Elektronenmikroskopie, Dynamisch-Mechanischer Analyse und 

uniaxialen Zugversuchen unter quasistatischer Belastung untersucht. Eine erste Bewertung 

der Bruchzähigkeit erfolgte an gekerbten Prüfkörpern bei geringen Belastungs-

geschwindigkeiten mit dem Konzept der wahren Brucharbeit, mit risskinetischen 

Untersuchungen und der Charakterisierung der Bruchflächen. Ziel war die Aufklärung der 

Zusammenhänge zwischen den molekularen Architekturen, den strukturellen Parametern 

sowie den mechanischen und bruchmechanischen Eigenschaften dieser neuartigen 

Materialien. Ferner wurde der Einfluss der S/B-Zusammensetzung auf das Deformations-

verhalten von lamellaren Triblockcopolymeren während der Verstreckung in-situ mit SAXS 

untersucht, um detaillierte Aussagen zu den vorliegenden Deformationsmechanismen zu 

treffen.  
  

Folgende molekularen Parameter wurden in den Untersuchungen variiert: 
 

1. der Styrolanteil im P(S-co-B)-Block von 30 bis 80 M.-%  

2. die Molmasse (Polymerisationsgrad)  

3. die Blockarchitektur  

4. die Blockanzahl (Di, Tri, Penta) 
 

Neben Blockcopolymerproben mit nahezu Gleichgewichtsmorphologien und somit 

makroskopisch isotropen Eigenschaften wurden in dieser Arbeit ebenfalls extrudierte 

Materialien untersucht, um ein erstes Verständnis zu den komplexen Zusammenhängen 

zwischen der Strukturorientierung und den mechanischen sowie speziell den 

bruchmechanischen Eigenschaften dieser PS-P(S-co-B)-Blockcopolymere zu erarbeiten.  

 

Die Variation der S/B-Zusammensetzung, der Molmasse sowie des Blockaufbaus an einer 

Serie von linearen Polystyrol-Poly(styrol-co-butadien)-Polystyrol-Triblockcopolymeren mit 

Styrolanteilen von 30 bis 80 M.-% im P(S-co-B)-Block in Kapitel 4 zeigen, dass geringfügige 

Änderungen der molekularen Architektur signifikanten Einfluss auf die Morphologie und das 

mechanische sowie bruchmechanische Verhalten haben. Über die Einstellung der S/B-

Zusammensetzung des Mittelblockes konnte systematisch die effektive Wechselwirkung 

zwischen den Phasen verändert werden. Mit Erhöhung des Styrolanteils im S/B-Mittelblock 

und gleichzeitiger Reduzierung des effektiven Wechselwirkungsparameters eff  ändert sich 

die Morphologie von lamellar zu schwach geordnet wurmartig zu einem nicht 

phasenseparierten Zustand. Gleichzeitig erhöhen sich die mit der DMA ermittelten 

Glasübergänge (α-Relaxationen) der P(S-co-B)-Phase, welche in erster Näherung mit dem 
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Modell nach Fox, basierend auf den Glasübergangstemperaturen der reinen PS- und PB-

Phase, beschrieben werden konnten. Die Abweichung zur Fox-Gleichung bei hohen 

Styrolanteilen sowie die signifikante Verschiebung des Glasübergangs der PS-reichen Phase 

zu geringeren Temperaturen sind auf eine verbesserte Phasenmischbarkeit und die damit 

einhergehende Ausbildung einer breiten Phasengrenzfläche zurückzuführen. Die nicht 

phasenseparierten Blockcopolymere weisen auf Grund einer nahezu vollständigen 

Vermischung beider Phasen nur einen Glasübergang auf.  

Mit der Morphologieumwandlung von Lamellen zu einer wurmartigen Struktur zu einem nicht  

phasenseparierten Zustand verändert sich bei Triblockcopolymeren mit Blockarchitektur        

20-60-20 das mechanische Verhalten von duktil mit Dehnverfestigung zu semi-duktil (ohne 

Dehnverfestigung) zu sprödartig. Selbst bei 75 M.-% Styrol im S/B-Mittelblock (gesamter 

Styrolanteil: 85 M.-%) und wurmartiger Morphologie zeigen die Triblockcopolymere semi-

duktiles Verhalten mit einer Streckspannung von σy≈35 MPa und einer Bruchdehnung von 

ca. 100 %. Die weitere Erhöhung des Styrolanteils auf 80 M.-% resultiert in sprödartigen 

Versagen mit „Craze“-artigen Strukturen, weil keine Phasenseparation im Material 

stattgefunden hat (effN<(effN)crit). Triblockcopolymere mit Blockarchitektur 30-40-30 

versagen trotz wurmartiger Morphologie bereits bei 70 M.-% Styrol sprödartig, da das 

Deformationsverhalten durch die PS-Phase (≈60 M.-%) dominiert wird.  

Generell erhöhen sich der E-Modul und die Streckspannung für beide Blockarchitekturen 

nahezu linear mit der Glasübergangstemperatur der P(S-co-B)-Phase, während BCPe mit 

langen PS-Außenblöcken und größeren PS-Domänen bei gleicher S/B-Zusammensetzung 

eine höhere Steifigkeit aufweisen. 

Bei Triblockcopolymeren mit hohen Styrolanteilen kann der Verlust an Enthalpie (eff-

Reduzierung) durch die Erhöhung des Polymerisationsgrads N kompensiert werden, so dass 

sich abhängig von effN unterschiedliche Morphologien bei gleicher Blockarchitektur 

ausbilden. Die Erhöhung der Molmasse bei konstanter S/B-Zusammensetzung von 70/30 

resultiert in einem Übergang von sprödem zu semi-duktilem zu duktilem Verhalten, da sich 

die Morphologie abhängig von effN von nicht phasensepariert bei effN<(effN)crit über 

wurmartig zu einer lamellaren Morphologie bei (effN)crit<effN28 ändert. Der kritische 

Polymerisationsgrad zum Erreichen des semi-duktilen Verhaltens erhöht sich mit steigendem 

Styrolanteil im S/B-Block.  

Die bruchmechanischen Untersuchungen bei geringen Belastungsgeschwindigkeiten an 

gekerbten Prüfkörpern und die energiebasierte Auswertung nach dem Konzept der wahren 

Brucharbeit eignen sich für eine erste Bewertung der Bruchzähigkeit der semi-duktilen und 

duktilen Materialien. Die Triblockcopolymere, die bereits im Zugversuch semi-duktiles und 

duktiles Materialverhalten besitzen, zeigen eine stabile Rissausbreitung, während die 

spröden Materialien direkt nach dem Erreichen der Maximalkraft versagen. Der Widerstand 

gegen Rissinitiierung we reduziert sich kontinuierlich mit Erhöhung des Styrolanteils im S/B-

Mittelblock, wobei die Blockarchitektur 20-60-20 sowohl höhere we-Werte als auch einen 
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höheren Widerstand gegen Rissausbreitung wP bei konstanter S/B-Zusammensetzung 

aufweist, was auf den höheren Anteil an Weichphase zurückgeführt werden kann. Der zäh-

zu-spröd Übergang erfolgt bei den phasenseparierten Blockcopolymeren mit Block-

architektur 20-60-20 oberhalb von 75 M.-%, während bei der Blockarchitektur 30-40-30 

bereits bei 70 M.-% Sprödbruch auftritt. Die Bruchflächen der sprödartig gebrochenen 

phasenseparierten Blockcopolymere deuten aber auf einer geringen Anteil an stabiler 

Rissausbreitung im frühen Stadium des Risswachstums und lokal begrenzte plastische 

Deformationen hin. Nicht phasenseparierte Blockcopolymere versagen generell sprödartig.  

Besonders die Triblockcopolymere mit lamellarer Morphologie und 70 M.-% Styrol im S/B-

Block weisen einen um 65 % verbesserten Widerstand gegen Rissausbreitung wp und 

höhere J-Werte in den R-Kurven auf. Zudem reduzierte sich die Rissausbreitungs-

geschwindigkeit für Triblockcopolymere mit lamellarer Morphologie drastisch gegenüber 

Triblockcopolymeren mit wurmartigen Morphologien, was auf eine sehr stabile 

Rissausbreitung und hoch-zähes Materialverhalten hindeutet. Die Kombination zwischen 

lamellarer Morphologie und hohen Styrolanteilen im S/B-Block ist somit optimal um neben 

hohen Steifigkeiten und Festigkeiten gleichzeitig ein adäquate Bruchzähigkeit zu erzielen.  

Die in-situ SAXS und ex-situ TEM–Untersuchungen verdeutlich, dass bei Dehnungen 

<120 % eine Kombination aus zwei Deformationsmechanismen im lamellaren 

Blockcopolymer mit 70 M.-% Styrol im S/B-Block auftritt. Zum einem erfolgt eine affine 

Deformation der senkrecht zur Deformationsrichtung orientierten Lamellen. Zum anderem 

verstrecken sich in Deformationsrichtung liegende Lamellen stark, was dem bereits in der 

Literatur diskutierten „thin-layer yielding“-Mechanismus ähnelt. Eine lokale Rotation von 

lamellaren Bereichen kann erst bei Dehnungen >120 % erfolgen. Für PS-P(S-co-B)-PS-

Triblockcopolymere mit 50 M.-% Styrol im S/B-Block wurde die kooperative Rotation von 

Lamellen und die sich damit ausbildende „Chevron“-Struktur, welche üblicherweise in 

lamellaren PS-PB-PS-Triblockcopolymeren auftritt, nachgewiesen.  

 

Die TEM- und SAXS-Untersuchungen an Di-, Tri- und Pentablockcopolymere mit 70 und 

75 M.-% Styrol im S/B-Block in Kapitel 5 machen deutlich, das bei hohen Styrolanteilen 

vorwiegend Morphologien mit geringer Fernordnung vorliegen. Das Auftreten von lamellaren 

Morphologien trotz hoher Gesamtstyrolanteile von ≥82 M.-% für symmetrische Diblock-

copolymere und ein Triblockcopolymer zeigen, dass eine Abschätzung der Morphologie für 

PS-P(S-co-B)-Blockcopolymere anhand von klassischen Phasendiagrammen über den PS-

Außenblockanteil und effN möglich ist.  

Mit Erhöhung der Blockanzahl von Di zu Tri zu Penta bei konstanter Molmasse sowie 

Styrolanteilen von 70 M.-% im S/B-Block reduzieren sich die Langperiode 

(Domänengrößen) und die Glasüberganstemperatur (α-Relaxation) der PS-reichen Phase 

drastisch. Letzteres wurde auf die Verringerung des effektiven Hartphasenanteils durch eine 
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Verbreiterung der Phasengrenzfläche und auf die Reduzierung der Domänengrößen 

zurückgeführt.  

Trotz der PS-Erweichung besitzen die Pentablockcopolymere im Vergleich zu den Tri- und 

Diblockcopolymeren die höchsten Steifigkeiten bei Raumtemperatur.  

Pentablockcopolymere mit schwach geordneten wurmartigen Morphologien und einem PS-

Außenblockanteilen >55 M.-% zeigen unter quasistatischer Zugbelastung semi-duktiles 

Verhalten, während Di- und Triblockcopolymere bei vergleichbarer Morphologie sprödartig 

versagen. Die Pentablockcopolymere verfügen neben einer guten Bruchzähigkeit auch über 

hohe E-Moduli von 1200 MPa und Streckspannungen von 36 MPa. Somit resultiert die 

effektive „physikalische Vernetzung“ durch die glasartige PS-Phase und die Erhöhung der 

Anzahl an brückenbilden Konformationen in Pentablockcopolymeren in einer Verbesserung 

der Steifigkeit und Festigkeit, während gleichzeitig die Bruchzähigkeit erhalten bleibt. 

Entgegen den Kenntnissen für PS-PB-Diblockcopolymere aus der Literatur zeigt auch das 

lamellare PS-P(S-co-B)-Diblockcopolymer hohe Steifigkeiten und Festigkeiten bei adäquater 

Zähigkeit, was darauf hindeutet, dass die Entschlaufung der PB-Ketten bei quasistatischer 

Belastung durch den Einbau von Styrolsegmenten in den P(S-co-B)-Block verhindert wird. 

Somit ergeben sich neue Möglichkeiten für den Einsatz von Diblockcopolymeren mit gezielt 

eingestellten Glasübergangstemperaturen. Im Gegensatz zu den semi-duktilen Pentablock-

copolymeren, welche auf Grund der geringen Domänengrößen Scherdeformation mit hohen 

plastischen Verformungen aufweisen, deuten die Bruchflächen des lamellaren 

Diblockcopolymers auf einen Kavitationsmechanismus bzw. „Craze“-artigen Bruch-

mechanismus hin.  

 

Die Extrusion bei verschiedenen Scherraten und Temperaturen im Kapitel 6 resultiert für ein                 

PS-P(S-co-B) basiertes Sternblockcopolymer in einer Strukturorientierung und anisotropen 

mechanischen Eigenschaften. Bei geringen Scherraten bildet sich im Sternblockcopolymer 

eine schwach in Extrusionsrichtung orientierte co-kontinuierliche Morphologie aus, welche 

eine Erhöhung des E-Moduls und der Streckspannung von in Extrusionsrichtung 

deformierten Proben im Vergleich zu Extrudaten, die bei hohen Scherraten hergestellt 

wurden, bewirkt. Der E-Modul und die Streckspannung sind senkrecht zur Extrusionsrichtung 

prinzipiell geringer, während die Bruchdehnung nahezu unabhängig von der Orientierungs-

richtung, Scherrate und Extrusionstemperatur ist. Bei hohen Scherraten wird die co-

kontinuierliche Morphologie stark geschert und gestreckt, so dass sich eine orientierte 

lamellenartige Morphologie ausbilden kann. Niedrigere Temperaturen bei der Extrusion 

führen generell zu einer stärkeren Orientierung.  

Die orientierte lamellenartige Struktur weist die höchsten Bruchzähigkeiten (we und wp 

hoch) auf, wenn die Kerben senkrecht zur Extrusionsrichtung eingebracht sind. Liegen die 

Kerben in Extrusionsrichtung so kann sich der Riss nahezu ungehindert durch die PS-Phase 

fortpflanzen, so dass die Materialien in diesem Fall nahezu sprödartig versagen. Bei Proben 
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mit orientierten co-kontinuierlichen Strukturen (bei geringen Scherraten extrudiert) tritt dieser 

extreme, richtungsabhängige Unterschied im Bruchverhalten nicht auf.  

 

In dieser Arbeit konnte somit gezeigt werden, dass eine optimale Einstellung der 

mechanischen Eigenschaften und der Bruchzähigkeit der PS-P(S-co-B) basierten Block-

copolymere über die molekularen Parameter, wie die S/B-Zusammensetzung im 

statistischen Copolymer-Block, die Molmasse, die PS-Außenblocklänge und die Blockanzahl 

möglich ist. Über ein gezieltes molekulares Design können selbst bei einem Gesamt-

styrolanteil von 84 M.-% Materialien mit hohen Steifigkeiten, Festigkeiten und gleichzeitig 

guter Bruchzähigkeit hergestellt werden. Dabei sind lamellare Morphologien günstiger, um 

hohe Zähigkeiten/Duktilitäten zu erreichen. Die Verarbeitung bei hohen Scherraten kann 

aber in einer starken Orientierung der Strukturen und Ausrichtung der Lamellen resultieren, 

so dass das bruchmechanische Verhalten signifikant von der Lage der Belastungsrichtung 

zur Extrusionsrichtung bestimmt wird.  

Die vielfältige Variation der Eigenschaften dieser PS-P(S-co-B) basierten Blockcopolymeren 

über die molekulare Architektur und die nanoskaligen Strukturen macht diese transparenten 

Materialien für eine ganze Reihe von Anwendungen interessant. Neben der Verwendung als 

anspruchsvolle Verpackungsmaterialien ist beispielweise der Einsatz in der Medizintechnik 

und im Lebensmittelsektor auf Grund der physiologischen Verträglichkeit denkbar.  

 

Für eine erfolgreiche Anwendung dieser neuartigen Materialien und die Umsetzung dieser 

Materialkonzepte sind weitere intensive Untersuchungen notwendig. Speziell die 

Verarbeitungseigenschaften und das rheologische Verhalten müssen im Detail verstanden 

werden, damit über die Verarbeitung gezielt die Struktur und die mechanischen 

Eigenschaften optimiert werden können. Aus wissenschaftlicher Sicht sind der Vergleich der 

Strukturorientierung von schwach entmischten Di-, Tri- und Pentablockcopolymeren und der 

Einfluss der Extrusionsbedingungen auf die Kettenkonformation und die mechanischen 

Eigenschaften von großem Interesse.  

Wie reagieren diese Materialien unter schlagartiger Beanspruchung oder Temperatur-

einfluss? Diesbezüglich erscheinen mechanische und bruchmechanische Untersuchungen 

bei Variation der Temperatur und Belastungsgeschwindigkeit sinnvoll.  

Für eine weitere Materialoptimierung und die Übertragung der Materialkonzepte auf andere 

Blockcopolymere ist es wichtig den direkten Einfluss der Phasengrenzfläche auf die 

mechanischen Eigenschaften zu verstehen, welches möglicherweise mit SANS- und NMR-

Experimenten an einer Serie von Triblockcopolymeren mit Variation der S/B-

Zusammensetzung realisierbar ist. Da die Pentablockcopolymere eine hervorragende 

Kombination aus Steifigkeit, Festigkeit und Bruchzähigkeit aufweisen, sind weitere 

Untersuchungen unter Variation der Blockarchitekturen sinnvoll, um die komplexen 

Zusammenhänge zwischen den molekularen Parametern, den Morphologien und den 

mechanischen Eigenschaften dieser Multiblockcopolymere zu verstehen. 
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Verzeichnis der verwendeten Abkürzungen und Symbole   
 

Abkürzungen 
  

AB, ABA, ABC Die Buchstaben stehen für die Homopolymerblöcke  

BCC, S kubisch innenzentrierte Kugelstruktur, Kugeln  

BCP(e) Blockcopolymer(e) 

CPS dicht gepackte Kugeln 

CTOD-Konzept Rissspitzenöffnungsverschiebungs-Konzept 

DENT doppelseitig gekerbte Zugprüfkörper  

DESY Deutsches Elektronen-Synchrotron  

DIS ungeordneter Bereich 

DMA Dynamisch-Mechanische Analyse 

EDZ ebener Dehnungszustand 

ESZ ebener Spannungszustand 

EWF-Konzept Konzept der wahren Brucharbeit (Essential-Work-of-Fracture) 

GYR, G gyroide Struktur (bi-kontinuierlich) 

GPC Gelpermeationschromotographie 

HASYLAB Hamburger Synchrotronlabor 

HML hexagonal modulierte Lamellenmorphologie  

HPC, C hexagonal angeordnete Zylinder, Zylinder  

HPL hexagonal perforierte Lamellen  

ISL mittlere Entmischung (engl.: intermediate segregation limit) 

LAM Lamellen bzw. lamellare Struktur 

MST Mikrophasenseparations-Umwandlung  

NMR Kernspinresonanzspektroskopie 

ODT Ordnungs-Unordnungs-Umwandlung  

OOT Ordnungs-Ordnungs-Umwandlung  

OsO4 Osmiumtetroxid  

PB, B Polybutadien 

PBMA Poly(n-butylmethacrylat) 

PI, I Polyisopren 

PS, S Polystyrol 

PS1-P(G-B)-PS2 asymmetrisches Triblockcopolymer mit Gradientenmittelblock  

P(S-co-B) statistisches Copolymer aus Styrol und Butadien 

PS-PB, (SB) Polystyrol-Polybutadien-Diblockcopolymer 

PS-PBMA Polystyrol-Poly(n-butylmethacrylat)-Diblockcopolymer 

PS-PB-PS, (SBS) Polystyrol-Polybutadien-Polystyrol-Triblockcopolymer 
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II 

PS-P(S-co-B)-PS Polystyrol-Poly(styrol-co-butadien)-Polystyrol-

Triblockcopolymer  

PS-P(S-g-B)-PS Polystyrol-Poly(styrol-g-butadien)-Polystyrol-Triblockcopolymer 

PS-PI, (SI) Polystyrol-Polyisopren-Diblockcopolymer 

PS-PI-PS, (SIS) Polystyrol-Polyisopren-Polystyrol-Triblockcopolymer 

PS-P(I-g-S)-PI Polystyrol-Polyisopren-Blockcopolymer mit inversen Gradien-

tenblock auf Basis von Isopren und Styrol 

PS-P(S-g-I)-PI Polystyrol-Polyisopren-Blockcopolymer mit Gradientenblock auf 

Basis von Isopren und Styrol (verschmierter Übergang) 

REM Rasterelektronenmikroskopie  

R-Kurven Risswiderstandskurven 

SANS Kleinwinkelneutronenstreuung  

SAXS Kleinwinkelröntgenstreuung  

SCF-Theorie Self-Consistent Field-Theorie 

SSL starke Entmischung (engl.: strong segregation limit) 

SZÜ spröd-zäh-Übergang 

TEM Transmissionselektronenmikroskopie 

TPE Thermoplastische Elastomere 

WSL schwache Entmischung (engl.: weak segregation limit) 

 

Symbole  

a mittlere Segmentlänge 

a0 initiierte Risslänge 

aI Breite der Grenzfläche 

b gemittelte statistische Segmentlänge (b=0,6703). 

B Probendicke 

d0, d, (dhkl) Langperiode hier auch als Domänengröße bezeichnet 

(Netzebenabstand)  

dx Domänengröße bei einer bestimmten Dehnung  

E Elastizitätsmodul, E-Modul 

f Volumenverhältnis 

FWHM Halbwertsbreite  

Fmax maximale Kraft 

fPI Volumenanteil an Polyisopren 

fPS Volumenanteil an Polystyrol 

G‘ Speichermodul bei Scherung 

G‘‘ Verlustmodul bei Scherung 

J J-Integral 

JC Rissinitiierungswert des J-Integrals 
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III 

kB Boltzmannkonstante 

l Ligamentlänge 

Mn zahlenmittlere Molmasse 

Mw gewichtsmittlere Molmasse 

  

MBausS/B, MSausS/B molare Massen des polymerisierten Styrols bzw. Butadiens des 

P(S-co-B)-Blockes 

MPS1,  MPS2 molare Masse der PS-Außenblöcke 

MS, MB molare Masse der Monomere Styrol bzw. Butadien 

N Polymerisationsgrad  

NA, NB Polymerisationsgrad des Monomers A bzw. B 

NPS1, NPS2 Polymerisationsgrad der PS-Außenblöcke 

NS, NB Polymerisationsgrad von Styrol und Butadien im P(S-co-B) 

PDI Polydispersitätsindex  

q Streuvektor 

q0 Streuvektor erster Ordnung 

R Gaskonstante 

SC Entropieanteil in Folge der Kettenstreckung in der Grenzfläche 

SP Konfigurationsentropie 

T Temperatur 

tan Dämpfungsfaktor 

Tg Glasübergangstemperatur  

Tg-PB Glasübergangstemperatur von Polybutadien 

Tg-PS Glasübergangstemperatur von Polystyrol 

Tg-PS-reich Glasübergangstemperatur der Polystyrol-reichen Phase 

Tg-S/B Glasübergangstemperatur der P(S-co-B)-Phase 

TODT Ordnungs-Unordnungs-Temperatur  

U Deformationsenergie 

W Brucharbeit 

Wb Probenbreite 

We Brucharbeit zur Erzeugung einer neuen Bruchfläche 

we Widerstand gegen Rissinitiierung (Essential-Work of Fracture) 

WP plastische Arbeit bzw. Brucharbeit in der plastischen Zone 

Z Koordinationszahl 

αKipp Kippwinkel der Proben in den SAXS-Messungen  

(Einstrahlwinkel) 

αMittel Winkel zur Beschreibung der Lamellenrotation 

 Geometrie der plastischen Zone (EWF-Konzept) 

S Scherwinkel der Lamellen 
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IV 

 

 

wP Widerstand gegen Rissausbreitung (Non-Essential Work of 

Fracture) 

app  scheinbare Scherrate 

CTOD Rissspitzenöffnungsverschiebung  

a Rissausbreitung bzw. Risswachstum 

Gm freie Gibbs’sche Mischungsenthalpie 

Hm Mischungsenthalpie 

Sm Mischungsentropie 

Sc Entropieanteil in Folge der Kettenstreckung in der Grenzfläche 

Sp Konfigurationsentropie 

ε Dehnung 

εAB, εAA, εBB Wechselwirkungsenergie pro Monomereinheit zwischen AB, 

AA, und BB 

εB Bruchdehnung 

εMakro makroskopische Dehnung 

εMikro mikroskopische Dehnung 

A Konzentration an Komponente A 

 geometrieabhängiger Faktor für DENT-Prüfkörper 

 azimutaler Streuwinkel  

λ Wellenlänge 

 Dichte 

PS, PB Dichte des Polystyrol bzw. Polybutadien 

σ Spannung 

σy Streckspannung 

 Symmetrieparameter 

A bzw. B Phasenanteil an Monomer A bzw. B 

PI Phasenanteil an Polyisopren 

i Phasenanteil einer Komponente i 

 Flory-Huggins-Wechselwirkungsparameter zwischen Monomer 

A und B 

N Produkt aus Polymerisationsgrad und Flory-Huggins-

Wechselwirkungsparameter (beschreibt die Stärke der 

Entmischung) 

(N)crit Produkt aus Polymerisationsgrad und Flory-Huggins-

Wechselwirkungsparameter bei dem Phasenseparation eintritt 

NODT 

 

kritischer N-Wert bei ODT 
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