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1. Einleitung

Die Kristallisation von Polymeren aus der Schmelze bleibt fast immer unvollstandig
und fiihrt zur Bildung einer teilkristallinen Struktur, die aus kristallinen Lamellen
und amorphen Zwischenschichten besteht [1]. Diese teilkristalline Struktur ist ver-
antwortlich fiir die spezifischen makroskopischen Eigenschaften dieser wichtigen
Materialklasse [2]. Welche Faktoren die teilkristalline Morphologie bestimmen ist
seit langem eine zentrale Frage der Polymerphysik.

Die etablierten Theorien konzentrieren sich dabei auf die Frage, wie und warum
eine bestimmte kristalline Dicke wahrend des Wachstums ausgewéhlt wird. Dies
gilt sowohl fiir die Theorie von Hoffmann und Lauritzen [3} 4] als auch fiir das
Modell von Sadler und Gilmer [4-6]. Neuere Mehrphasenmodelle [7-11] gehen
davon aus, dass die Kristallisation eine vorhergehende lokale Konformationsan-
derung von Kettenmolekiilen in der Schmelze erfordert [12]. Sommer [13] bringt
die entstehende Kristallitdicke in direkten Zusammenhang mit der verschlauften
Konformation in der Schmelze.

Auf der anderen Seite sollte eine vollstindige Beschreibung des Kristallisations-
prozesses und der teilkristallinen Struktur auch die amorphen Bereiche umfas-
sen. Bis auf wenige Ausnahmen [14, [15] ist die amorphe Phase jedoch nur selten
im Fokus experimenteller Arbeiten und wird meist nicht in den Modellen oder
Theorien der Kristallisation betrachtet. Auch die molekulare Dynamik der Ketten
wird i. Allg. nicht berticksichtigt. Ein Sonderfall ist die Theorie von ]J. Rault [16],
welche die entstehende Lamellendicke mit der a.-Relaxation verkniipft. Durch
NMRﬂ-Experimente wurde gezeigt, dass diese Relaxation durch intrakristalline
Kettendynamik verursacht wird [17]. Ein wichtiges Versuchsergebnis in diesem
Kontext ist Boyds Beobachtung, dass in der Regel Polymere mit einem kristallinen
Relaxationsprozess (crystal-mobile) eine hohere Kristallinitdt haben als Polymere
ohne diesen Prozess (crystal-fixed) [18].

Ein weiterer Faktor, der die entstehende Morphologie und die Topologie der amor-
phen Phase beeinflussen kann, ist das Zusammenspiel zwischen der Dynamik in
der Schmelze und der Kinetik des Kristallwachstums. Schon vor langerer Zeit be-
schéftigen sich mehrere Autoren [14,[19-21] mit der Frage, ob eine Reorganisation
der Ketten wahrend der Kristallisation moglich ist. Flory und Yoon [19] kamen
durch einen Vergleich der Rouse-Dynamik mit der Kinetik der Kristallisation zu
dem Ergebnis, dass die verschlaufte Konformation der Ketten in der Schmelze
weitgehend im teilkristallinen Zustand konserviert wird. DiMarzio [21] sowie Klein
und Ball [20] verwendeten die Reptationstheorie [22] fiir die Beschreibung der
Schmelzdynamik und folgerten, dass eine Entschlaufung der Ketten wéhrend der
Kristallisation moglich ist. Robelin-Souffaché und Rault [14] benutzten ebenfalls

INuclear magnetic resonance



1. Einleitung

das Reptationsmodell um die Zeitskala der Schmelzdynamik mit der Zeitskala der
Kristallisationskinetik zu vergleichen. Sie unterschieden zwischen zwei Kristallisa-
tionsregimen, der langsamen und der schnellen Kristallisation, abhdngig davon ob
die Ketten wihrend der Kristallisation relaxieren kénnen oder nicht.

Im Reptationsmodell erfolgt die vollstindige Relaxation einer Kette in der Schmel-
ze innerhalb der Entschlaufungszeit 7p. Fiir die Kristallisationskinetik l4sst sich
eine entsprechende Zeitskala 7¢, als Zeit, die notig ist, eine Polymerkette in einen
wachsenden Kristall einzubauen, definieren.

Bei der langsamen Kristallisation ist die Entschlaufungszeit 1 kleiner als die
Kristallisationszeit 7¢. Die Kette kann sich theoretisch wihrend der Kristallisation
reorganisieren und entschlaufen, was zu einer vergrofierten kristallinen Dicke d,
und Langperiode L oder zu einer Verringerung der Verschlaufungsdichte (helleres
griin in Abb. in der amorphen Phase der Dicke d, fithren konnte. Bei schneller
Kristallisation ist die Entschlaufungszeit grofier als die Kristallisationszeit und
die Ketten konnen nur unvollstandig relaxieren. Abb.|1.1|fasst schematisch und
unskaliert die Grenzfille der langsamen und schnellen Kristallisation und deren
vorstellbaren Einfluss auf die teilkristalline Struktur zusammen.

Limit der i Limit der
schnellen Kristallisation i langsamen Kristallisation
T, » T, i T, K T,

| arsy )
L>2R,
I~7

d

Abb. 1.1: Mogliche Strukturen nach schneller und langsamer Kristallisation: Bei der
langsamen Kristallisation kann die Reorganisation der Ketten wahrend
der Kristallisation zu einer vergroflerten kristallinen Dicke d. und Lang-
periode L oder zu einer Verringerung der Verschlaufungsdichte (helleres
griin) in der amorphen Phase (d,) fithren

Bisher blieben diese Uberlegungen theoretisch und es wurde nicht zwischen
crystal-mobile und crystal-fixed Polymeren unterschieden. Die a-Relaxation ermog-
licht auf der Zeitskala 7y eine Reorganisation der Ketten in der kristallinen Phase,
was nach [18] ebenfalls die finale Morphologie beeinflusst.

Ziel dieser Arbeit soll deshalb ein systematischer Vergleich der Zeitskalen der
Kristall- und Schmelzdynamik sowie der Kristallisationskinetik sein. Sind diese
Zeitskalen relevant fiir die finale Struktur? Ein zentraler Punkt ist dabei die Frage,
was die Dicke der amorphen Bereiche bestimmt und welche Zeitskalen entschei-
dend sind.




Als Modellsysteme werden Polyethylenoxid (PEO) als crystal-mobile und
Poly-e-Caprolacton (PCL) als crystal-fixed Polymer verwendet. Im ersten Teil
wird die charakteristische Morphologie beider Modellsysteme m. H. der Rontgen-
kleinwinkelstreuung (SAXQE[) und der in Kapitel eingefiihrten Auswertemethode
analysiert. Mittels kombinierten NMR- und SAXS-Messungen wird die Zeitskala
Tr abgeschétzt. In crystal-mobile Polymeren fiihrt eine Reorganisation und Verdi-
ckung direkt an der Wachstumsfront zu einer lokal dquilibrierten topologischen
Struktur der amorphen Phase. Fiir crystal-fixed Polymere wachsen in Abwesenheit
dieses Relaxationsprozesses die kristallinen Lamellen zufillig in die verschlaufte
Schmelze.

Im néchsten Schritt erfolgt durch die experimentelle Bestimmung von 7p und
7¢ ein systematischer Vergleich der fiir die Kristallisation und Reptation notigen
Zeitskalen. Das Verhiltnis von 7p/7¢ dient dabei als dimensionsloser Parameter
um zwischen den Grenzfillen der schnellen (7p > 7¢) und langsamen (7p < 7¢)
Kristallisation zu unterscheiden.

Anschlieflend wird der Einfluss der Kristallisationsregime auf die Morphologie
untersucht. Fiir PEO wird aufserdem die Zeitskala der a.-Relaxation mit 7p und
7¢ verglichen und ihr kombinierter Einfluss auf die resultierende Struktur ana-
lysiert. Die Morphologie von PEO hédngt mafigeblich von der Kombination der
Zeitskalen ab, wohingegen PCL weitgehend unbeeinflusst von einer Variation der
Kristallisationsbedingungen bleibt.

Aus diesem Grund wird fiir PCL in Kapitel[6| mittels mechanischer Messungen der
Effekt des Parameters 7p/7¢ auf die Verschlaufungsdichte in der amorphen Phase
studiert. Tatsdchlich ldsst sich das amorphe Netzwerk durch das Verhéltnis 7p/7¢
beeinflussen.
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2. Polymerkristallisation und
Kettendynamik

Um den Einfluss der Schmelzdynamik auf die Morphologie zu untersuchen, wird
zu Beginn dieses Kapitels die Konformation der Polymerketten in der Schmelze
betrachtet. Es folgt die Beschreibung der Kettendynamik in der Schmelze m. H. des
Reptationsmodells [22].

In Abschnitt[2.2] werden die Grundlagen der Polymerkristallisation vorgestellt.
Die Zeitskala der Kristallisationskinetik wird eingefiihrt. AnschliefSend wird die
teilkristalline Struktur anhand von Literaturbeispielen und ausgewihlten Kristalli-
sationstheorien ndher betrachtet. Dabei werden auch die verschiedenen Ideen fiir
den Vergleich der Schmelzdynamik und Kristallisationskinetik wiederholt.

Zum Abschluss des Kapitels werden die Modellsysteme PEO und PCL vorgestellt.

2.1. Die Polymerschmelze

2.1.1. Kettenkonformation in der Schmelze

Polymere sind Makromolekiile, die aus einer grofien Anzahl kovalent gebunde-
ner Monomereinheiten aufgebaut sind. In der Schmelze sind die Polymerketten
in der sogenannten random-coil-Konformation, d. h. die Ketten liegen statistisch
verteilt in allen moglichen Konformationen vor. Mit Neutronenstreuung [23] wurde
nachgewiesen, dass die Polymerketten in der Schmelze als ideale Ketten beschrie-
ben werden koénnen, da sich Wechselwirkungen der Ketten mit sich selbst und
untereinander abschirmen [24]. Eine ideale Kette besteht aus N frei verbundenen
Kettensegmenten der Lange ! mit unkorrelierten Orientierungsvektoren 7. Das
Eigenvolumen wird vernachlassigt. Die Kettenkonformation kann durch den End-
zu-End-Abstand

, 2.1)

'[\’JZ

Il
—

R=

1

also den Abstand der Kettenenden, charakterisiert werden. Die Wahrscheinlich-

keitsverteilung p(R) fiir End-zu-End-Abstinde R einer idealen Kette ist gau3formig
[1], 25]:

R 3/2 3R2

R=—r - ,
=) |-z
Der mittlere quadratische End-zu-End-Abstand ist R3 = (R?) = NI%. Somit steigt der
End-zu-End-Abstand Ry mit v'NI und ist viel klemer als die Lange Rmax = NI einer
vollstandig gestreckten Kette, auch Konturldnge genannt. Zur Beschreibung von
R? fiir eine reale Kette mit n Monomeren der Lange I’ wird das charakteristische
Verhiltnis Cy, eingefiihrt:

(2.2)

R = Coonl = NI2. (2.3)
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C stellt einen durch bestimmte Bindungswinkel, Konformationsverhiltnisse sowie
sterische Effekte fiir das betreffende Polymer individuellen Parameter dar [26].
Die Kuhn-Linge ay = (R%)/ Rpax und Persistenzlinge I, = 0,5ay sind ebenfalls ein
Mafs fiir die Steifigkeit und konnen analog als Segmentldnge ! verwendet werden.
Bewegungen von Kettensegmenten mit einer Lange = [, bzw. gy sind untereinander
nicht korreliert.

Die Verteilung der Monomereinheiten um den Schwerpunkt der Kette kann na-
herungsweise als gaufiverteilt angenommen werden [27]. Fiir die Segmentdichte
ps(7), also die Anzahl der Monomere pro Volumeneinheit, gilt dann:

3/2 2
3 ox 3r
2mRZ Plr2rz)

Dabei ist Rg = |/ § (R?) der Tragheits- oder Gyrationsradius. Die zugehorige Wahr-

scheinlichkeitsverteilung f(r) = 4nr?ps(r) ein Monomer auf einer Kugeloberflache
im Abstand r vom Schwerpunkt der Kette zu finden, sowie die resultierende in-

tegrale Verteilungsfunktion F(r) = [ 42 ps(r)dr, sind in Abb. beispielhaft fir
0
Ro=7,91nm und Ry = 25nm dargestellt.

ps(H) =N (2.4)

0,4

] —— N=1000, I=0,25nm, R,=7,91nm

1 — N=10.000, I=0,25nm, R = 25nm 10
0,34

R,= 7,91nm R,=25nm

f(n)

0,2 4

F()

0,14

R, R,
0,0 ] T T T T T T T T T T T v T T T T T
0 5 10 15 20 25 30 10 15 20 25 30
r [nm] r [nm]
(a) Wahrscheinlichkeitsverteilung f(r) (b) Integrale Verteilungsfunktion F(r)

Abb. 2.1: (a) Wahrscheinlichkeitsverteilung und (b) integrale Verteilungsfunkti-
on der Kettensegmente um den Schwerpunkt r = 0nm fiir Ry = 7,91nm
(schwarz) und Ry = 25nm (rot)

In einer Kugel mit dem Radius Ry = v/ (R?) befinden sich etwa 99,9 % aller Monome-
re einer Kette. Deshalb wird i. Allg. das von einer Kette eingenommene Volumen
als Kugel mit dem Radius Ry beschrieben.

Der Volumenanteil ¢ einer Kette der Dicke d ist

d’Nl1 (cli)z( 1

(PO( NTZI?’ X \/_N) <1, (25)
also proportional zu 1/v/N. In der Schmelze ist die Monomerdichte konstant [1]]. Im
betrachteten Kugelvolumen befinden sich somit viele Ketten, die sich gegenseitig

durchdringen. Ihre Anzahl ist proportional zu V/N.




2.1. Die Polymerschmelze

2.1.2. Dynamik einer verschlauften Polymerschmelze

Oberhalb eines kritischen Molekulargewichtes M = 2M, treten messbare Verschlau-
fungseffekte auf, die sich z. B. in der Rheologie als Plateaumodul bemerkbar machen
(siehe Kapitel[5.1.1). Das entanglement-Molekulargewicht M, ist das Molekularge-
wicht zwischen den Verschlaufungen. Diese Verschlaufungen, auch entanglements
genannt, schranken die freie Beweglichkeit der Kette ein und verdndern somit
deren Dynamikﬂ Zur Beschreibung dieser Bewegung wird das Reptationsmodell
von de Gennes [22] und Doi und Edwards [28] verwendet. Abb.[2.2(a)| veranschau-
licht die Grundidee dieses Modells. Die betrachtete Kette befindet sich in einer
tixierten Rohre, die von den Schlaufen der anderen Ketten gebildet wird. Die Schlau-
fen begrenzen die laterale Bewegung der Kette. Entlang der Kettenkontur ist die
Bewegung weiterhin kurvilinear diffusiv und wird Reptation genannt.

nMyn(M,)
s
|

t
3

0" 10" 100 100 10

MM,

(a) Reptationsmodell: Bewegung einer (b) Reduzierte Molekulargewichtsab-
Kette (graue Linie) entlang der aus héngigkeit M/M,. der Viskositit n
den umgebenden Ketten (gestrichel- fur verschiedene Polymerschmel-

te Linien) gebildeten Rohre zen [29]

Abb. 2.2: (a) Reptationsmodell und (b) Abhdngigkeit der Viskositdt vom Moleku-
largewicht

Der Diffusionskoeffizient D kann unter Verwendung eines Reibungskoeffizienten
anstelle der Beweglichkeit mit der Einstein-Relation beschrieben werden:

D= M. (2.6)
(k

Dabei ist kg die Boltzmann-Konstante und {x = N{\ der Reibungskoeffizient der
gesamten Polymerkette und entspricht der Summe des Reibungskoeffizienten der
einzelnen Monomere (. Die Reptationsbewegung fiihrt zu einer Entschlaufung der
Kette. Verldsst ein Teil der Kette die urspriingliche Rohre wird dieser Bereich von
neuen Ketten eingenommen und verschwindet. Am Ende der Bewegung befindet
sich die Kette in einer neuen Rohre und der Schwerpunkt der Kette hat sich um
den End-zu-End-Abstand R, bewegt. Um die Rohre der Lange Rmax = NI komplett
zu verlassen ist eine gewisse Zeit Tp notig. Diese ist fiir Diffusionsbewegungen

1Unterhalb von M, wird die Kettendynamik mit dem Rouse-Modell beschrieben




2. Polymerkristallisation und Kettendynamik

proportional zur mittleren quadratischen Verschiebung RZ . .:

_ R _ N°PPUm

N3 o M3, 2.7
D T 2.7)

D

Die Entschlaufungszeit steigt theoretisch mit der dritten Potenz des Molekularge-
wichtes M an. Experimentelle Ergebnisse liefern 7p oc M>?736. Da die Entschlau-
fungszeit p auch die Viskositit n bestimmt, gilt ebenfalls noc M3, wobei auch hier
die experimentellen Ergebnisse von der theoretischen Molekulargewichtsabhan-
gigkeit der Viskositat abweichen. Abb.[2.2(b)|zeigt die auf M, normierte Moleku-
largewichtsabhangigkeit der Viskositét fiir verschiedene Polymerschmelzen. Die
Viskositét steigt proportional zu M>4.

2.2. Polymerkristallisation

Ausgangspunkt fiir die Kristallisation ist die in Abschnitt[2.1behandelte verschlauf-
te Schmelze. In der Schmelze befinden sich die Polymerketten in geknduelter Form
mit maximaler Entropie und durchdringen sich gegenseitig. Haben die Ketten einen
ausreichend regelméafligen chemischen Aufbau kénnen sie bei Abkiihlung unter
den Gleichgewichtsschmelzpunkiﬁ T kristallisieren. Die Kristallisation ist verbun-
den mit der Streckung von Kettensegmenten und einer partiellen Entschlaufung
[30]. Durch die Anordnung von gestreckten Kettensegmenten auf einem regelmafsi-
gen Gitter entstehen kristalline Lamellen der Dicke d., die durch amorphe Bereiche
der Dicke d, getrennt sind. In der amorphen Phase konzentrieren sich die nicht
kristallisierfdhigen Einheiten wie Verschlaufungen, Kettenfaltungen, chemische
Defekte und Kettenenden [1]. Die Summe aus kristalliner und amorpher Dicke
ergibt die Langperiode L. Abb. zeigt schematisch die Struktur eines solchen
teilkristallinen Polymers.

oy

S =0
o
3 A%

I L N ,
(a) Idealer Lamellenstapel mit amorphen Be- (b) Sphérolithstruktur: entstanden
reichen der Dicke d,, kristallinen Lamellen aus Wachstum und Verzweigung
der Dicke d. und Langperiode L = d, +d_ der Lamellen [1]]

Abb. 2.3: (a) Struktur eines idealen Lamellenstapels und (b) eines Sphéarolithen

Die Dicke der Kristalle entlang der Kettenachse ist typischerweise auf einige 10nm
begrenzt und viel kleiner als ihre laterale Ausdehnung, die im Bereich von einigen

2Temperatur, bei der eine unendlich dicke Lamelle schmelzen wiirde




2.2. Polymerkristallisation

100nm bis zu mehreren um liegt. Auch die Konturldnge Rnay ist wesentlich grofier
als d.. Die Ketten miissen zu einem grofien Teil Riickfaltungen (mit variabler
Faltungsldnge) bilden, konnen aber auch in benachbarte Kristalle eingebaut werden
[31-33].

Demzufolge bildet sich eine Nichtgleichgewichtsstruktur, denn im thermodynami-
schen Gleichgewicht wire die dickste Lamelle am stabilsten und hétte die grofite
Wachstumsgeschwindigkeit. Es existiert offenbar eine Barriere, die das Wachstum
dicker Lamellen behindert. Die Kristallisationstheorien unterscheiden sich in der
Ursache dieser Barriere. Es wird davon ausgegangen, dass nicht die Struktur mit
maximaler freier Enthalpie entsteht, sondern die am schnellsten wachsende Struk-
tur [34]. Demnach ist nicht die Thermodynamik entscheidend, sondern kinetische
Faktoren dominieren.

2.2.1. Kristallisationskinetik

Ausgehend von einem Kristallisationskeim wachsen und verzweigen sich die kris-
tallinen Lamellen und bilden auf groferen Langenskalen Sphéarolithe als Uberstruk-
tur. In Abb. ist ein solcher Sphérolith schematisch dargestellt. Dieser wéachst
mit einer konstanten Geschwindigkeit y, die abhéngig von der Kristallisationstem-
peratur ist. Sie ist bei einer bestimmten Temperatur maximal und féllt zu tiefen
und hohen Temperaturen steil ab. Abb. 2.4/ zeigt exemplarisch die Wachstumsge-
schwindigkeit von isotaktischem Polystyrol (iPS) und Polycaprolactam (Nylon 6) in
Abhéngigkeit von der Unterkiihlung unter die Gleichgewichtsschmelztemperatur.

10° 103
1077
10—4 -
(7,
: -8
e 10
9,
3 10-5 -
10°
NYLON 6
10710 108 11 1 1
-140 0 -160 0
0
-T2 IK] T-T> K]

Abb. 2.4: Temperaturabhédngigkeit der Spharolithwachstumsgeschwindigkeit von
isotaktischem Polystyrol (iPS) und Polycaprolactam (Nylon6). [1] mit
Daten aus [35]

Dieses Verhalten wird oft durch die phdnomenologische Gleichung

T Ts
_ _ _ 2.8
K ,erXP( Tc_TV)exp( TI%O_TC) ( )

beschrieben [36]. Dabei liegt die Vogeltemperatur Ty etwa 50°C unterhalb der Glas-
tibergangstemperatur Ty. Fiir tiefe Temperaturen nidhert sich das Polymer dem Glas-
tibergang an, die Kettenmobilitét sinkt (1. Term). Mit zunehmender Unterkiihlung
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unter T steigt die Triebkraft fiir die Kristallisation und die Wachstumsgeschwin-
digkeit steigt exponentiell (2. Term). Die exponentielle Abhdngigkeit deutet auf
einen aktivierten Prozess hin, bei dem eine Barriere tiberwunden werden muss.
In [19] wurde die grundlegende Idee eingefiihrt, die Zeitskala der Schmelzdynamik
mit der Kristallisationskinetik zu vergleichen. Ausgehend davon definieren Robelin-
Souffaché und Rault, in Analogie zur Reptationszeit, eine charakteristische Zeit 7¢
fiir die Kristallisation [14]. Dabei ist

Tc=— (29)
u

die Zeit, in der eine Lamelle entlang der Strecke des End-zu-End-Abstandes Ry kris-
tallisiert ist. Da fiir ausreichend grofie Spharolithe die Lamellen radial nach aufien
wachsen, entspricht p der mittleren Wachstumsgeschwindigkeit der Lamellen.

2.2.2. Morphologie teilkristalliner Polymere

Nach Abschnitt ist die Wachstumsgeschwindigkeit der kristallinen Lamellen
stark temperaturabhingig. Auch die Lamellendicke d. wird durch die Kristallisa-
tionstemperatur T; beeinflusst. Lange bekannt ist ein Anstieg der Lamellendicke
bei Erhohung der Kristallisationstemperatur [1]], wie in Abb. am Beispiel von
Polyethylenoxid gezeigt. Die kristalline Dicke steigt um mehrere 10nm. Neuere
Experimente zeigen eine lineare Abhédngigkeit der inversen Lamellendicke von der
Unterkiihlung unter eine charakteristische Temperatur 7¢° [37]. In Abb. ist
diese Abhédngigkeit fiir Poly-e-Caprolacton durch die offenen Kreise dargestellt,
wobei die absolute Anderung der Lamellendicke wenige nm betragt. Die geschlosse-
nen Kreise zeigen in Ubereinstimmung mit der Gibbs-Thomson-Gleichung (GI.[2.12] -
den Einfluss der Lamellendicke auf die Schmelztemperatur.

Ein selten untersuchter Faktor ist der Einfluss des Molekulargewichtes auf die
Morphologie. Experimente an kaltkristallisiertem Polyetheretherketon (PEEK) in
Abb. zeigen eine Zunahme der amorphen Dicke mit zunehmendem Moleku-
largewicht [15]. Die kristalline Dicke ist unabhdngig vom Molekulargewicht. Abge-
schreckte Polyethylenproben liefern das gleiche Ergebnis [40]. Diese Abhdngigkeit
tithrt bei Erhohung des Molekulargewichtes zu einer Abnahme der Kristallinitat. In
Abb. ist die Molekulargewichtsabhédngigkeit der kristallinen Dicke (schwarz)
tiir verschiedene abgeschreckte Polymere dargestellt. Fiir Polypropylen (PP) und
Polyethylenterephthalat (PET) ist die Lamellendicke unabhédngig vom Molekular-
gewicht. Polytetrahydrofuran (PTHF) und Poylethylen (PE) zeigen eine leichte
Zunahme der kristallinen Dicke mit steigendem Molekulargewicht. Die amorphe
Dicke von PE in Abb. (rot) steigt mit der Wurzel des Molekulargewichtes an,
also proportional zur Kettendimension in der Schmelze [14]:

dy = d2 +yv/ My, (2.10)

mit d? = 12A und y = 0,44Avmol/ /g fiir PE. Die experimentelle Auswertung der
gezeigten molekulargewichtsabhdngigen Experimente ist jedoch nur schlecht nach-
vollziehbar. Ein kritischer Punkt dabei ist die Analyse der SAXS-Daten lediglich
m. H. der Korrelationsfunktion (siehe Kapitel 3).
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(d) Kristalline Dicke (schwarz) in Abhédngig-
keit vom Molekulargewicht fiir Poylethy-
len (PE), Polytetrahydrofuran (PTHF), Po-
lypropylen (PP) und Polyethylentereph-
thalat (PET). Amorphe Dicke (rot) fiir Po-
lyethylen. Grafik nach [14]

Abb. 2.5: Anderung der kristallinen und amorphen Dicke in Abhédngigkeit von der
Kristallisationstemperatur (a,b,c) und vom Molekulargewicht (c,d)

2.2.3. Kettendynamik im Kristall

Zwischen Glasiibergang (T;) und Schmelzen (Ty,) ist fiir manche teilkristalline Po-
lymere ein Hochtemperatur-Relaxationsprozess, die a.-Relaxation, beobachtbar [4].
Dielektrische Messungen zeigen, dass die Starke der dielektrischen a.-Relaxation
mit der Kristallinitat steigt [41]. Sie wird demnach der kristallinen Phase zugeord-
net und ermoglicht eine gewisse Mobilitdt der Ketten innerhalb des Kristalls.

11



2. Polymerkristallisation und Kettendynamik

Nach Boyd [18] zeigen Polymere mit einer hohen Kristallinitit diese Relaxation,
Polymere mit niedriger Kristallinitdt hingegen nicht. Aus dieser Unterteilung lasst
sich schlussfolgern, dass eine hohe Kristallinitdt nur moglich ist, wenn das Polymer
eine ac-Relaxation hat. Auch mechanische Eigenschaften wie die Zugfestigkeit sind
davon beeinflusst [18].

Hu und Schmidt-Rohr [17] unterteilen die Polymere in zwei Klassen, abhidngig
von der An- oder Abwesenheit der a.-Relaxation. Polymere mit a.-Relaxation
wie PE, isotaktisches Polypropylen (iPP), Polyoxymethylen (POM) und PEO sind
crystal-mobile. Ohne diese Relaxation sind die Polymere crystal-fixed, wie z. B. PCL,
PET, iPS und syndiotaktisches Polypropylen (sPP). Polymere mit einer mittleren
Kristallinitat um 50%, wie Polyester und Polyamide, konnen crystal-mobile oder
crystal-fixed sein.

Kapitel 4 bestatigt anhand von NMR-Messungen die Zuordnung der in dieser
Arbeit verwendeten Polymere in crystal-mobile (PEO) und crystal-fixed (PCL).

Die Mobilitdt der Ketten im Kristall wird durch Spriinge (helical jumps) von Defek-
ten der Kristallketten entlang der Kontur ihrer Helix und einer damit verbunden
Translation ermoglicht [42]. In Abb.[2.6|ist ein Sprungprozess schematisch darge-
stellt.

(a) (b) -400° -200° 0©° 200° 400°
ONCRONGRE,

S

1

P T

<< 4 {

'g: Nk

il

€§ 1 nm
WP P el

Abb. 2.6: (a) Schematische Darstellung einer helixformigen Kette, die von weiteren
Ketten umgeben ist. (b) Fiir die 95-Helix von POM bringt eine Rotation
um 200° in Verbindung mit einer Translation um eine Monomereinheit,
die Kette in eine energetisch dquivalente Position mit selber Orientierung
im Kristall wie vor dem Sprung. [17]

Die helixformige Kette ist im Kristall von weiteren Ketten umgeben. Deshalb ist
die Translation entlang der Kettenachse einfacher als eine Diffusion in lateraler
Richtung. Die Translation um eine Monomereinheit ist verbunden mit einer Ro-
tation der Kette. Der Rotationswinkel ist dabei abhdngig von der Helix. Fiir die
95-Helix von POM rotiert die Kette innerhalb von 9 Monomeren 5 mal um 360°.
Eine Rotation um 5/9-360° = 200°, zusammen mit einer Translation um eine Mo-
nomereinheit, bringt die Kette in eine energetisch dquivalente Position mit selber
Orientierung im Kristall wie vor dem Sprung. Im Bsp. der 7,-Helix von PEO [43]
rotiert die Kette um 2/7-360° und tibt dabei eine Translation um 3,5 Monome-
reinheiten (Az = 0,974nm) aus, um nach dem Sprung wieder in der energetisch
giinstigsten Position im Kristall zu sein. Dieser lokale Sprungprozess kann zu einer
langreichweitigen, longitudinalen Kettendiffusion fiihren. In PEO finden z. B. nach

12



2.2. Polymerkristallisation

GL.[4.7)bei einer Temperatur von 300K ca. 1,3-10° Spriinge/s statt. Die a.-Relaxation
ist eine thermisch aktivierte Bewegung mit einer konstanten, d. h. von d. unabhéin-
gigen, polymerspezifischen Aktivierungsenergie [44,45]. Der Sprungprozess wird
als lokaler Defekt interpretiert, der durch den Kristall wandert [44) 146, 47].
Analog zur Reptationszeit und Kristallisationszeit wird in Kapitel 4.3 fiir die
ac-Relaxation eine charakteristische Zeit 7 definiert. Innerhalb der Reorganisati-
onszeit Ty bewegt sich die Kette diffusiv entlang einer Strecke, die der Kristallitdicke
d. entspricht.

2.2.4. Kristallisationstheorien

Viele Details der Kristallisation von Polymeren auf mikroskopischer Skala konnten
bisher nicht vollstandig geklart werden. Das zeigt auch die Vielzahl der verschie-
denen existierenden Kristallisationstheorien [4, 6-11) 13, 16| 48], von denen einige
in diesem Kapitel kurz vorgestellt werden. Der Fokus liegt dabei i. Allg. auf der
Frage, wie und warum wihrend der Kristallisation eine bestimmte kristalline Dicke
entsteht.

Die in den vorherigen Abschnitten beschriebenen experimentellen Ergebnisse zei-
gen, dass sich die Ketten im teilkristallinen Zustand nicht im thermodynamischen
Gleichgewicht befinden. Dort wére die stabilste Lamelle unendlich dick und hdtte
die grofite Wachstumsgeschwindigkeit [49].

Thermodynamische Betrachtungen

Als Maf fiir die Antriebskraft der Kristallisation betrachtet man in der Gleichge-
wichtsthermodynamik den Unterschied der freien Enthalpie AG = (Gkristal — Gschmelze)
zwischen Kristall und Schmelze:

AG=2A0.+AgAd.. (2.11)

Die freie Enthalpie des Kristalls wird in einen Oberfldchen- und Volumenanteil
getrennt. Der letzte Term in Gleichung ist der Volumenanteil. Er entspricht
der freien Enthalpie eines Kristalls ohne Oberflichen. Die Anderung der freien
Enthalpie zwischen Schmelze und Kiristall pro Einheitsvolumen beschreibt Ag und
Ad, das Kristallvolumen. Der Oberflichenanteil 2Ao beschreibt die Erthohung der
freien Enthalpie des Kristalls durch die Anwesenheit von Oberflachen. Dabei ist
o die Oberflachenenergie der Deckflichen A der Lamelle. Die Oberfldchenener-
gie der lateralen Wachstumsflachen wurden aufgrund der typischerweise grofSen
lateralen Ausdehnung der Polymerkristalle vernachlédssigt. In Abb. ist die
Temperaturabhingigkeit der freien Enthalpie von Schmelze und Kristall darge-
stellt, sowie die Erhohung von Ggyistann durch die erwdhnten Oberflicheneffekte. Die
Triebkraft fiir die Kristallisation, also der Gewinn an freier Enthalpie AG, steigt mit
der Unterkiihlung. Bei konstanter Unterkiihlung hdngt AG von der Lamellendicke
ab. Je diinner die Lamellen sind, desto stiarker ist der Einfluss der Grenzflachen.
Diinnere Lamellen schmelzen daher schon bei niedrigeren Temperaturen. Die Ab-
senkung der Schmelztemperatur Ty, durch eine endliche Lamellendicke beschreibt
die Gibbs-Thomson-Gleichung:

(2.12)

Tm<dc)=T§:’(1 20 )

" dAR(T)
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2. Polymerkristallisation und Kettendynamik

Dabei ist Ah die Schmelzenthalpie pro Volumen [50]. Aus der Darstellung Ty, ge-
gen d; !, der sog. Schmelzgeraden, kann man durch Extrapolation auf d;* — 0 die
Temperatur T ermitteln. Tréagt man T, gegen d; ' auf, ergibt sich fiir diese Kristal-
lisationsgerade ein anderer Anstieg als fiir die Schmelzgerade. Strobl interpretiert
diesen Unterschied als Beweis dafiir, dass Kristallisation und Schmelzen keine
inversen Prozesse sind [1].
Bei der Gleichgewichtsschmelztemperatur T; ist AG = 0. Damit die Lamelle stabil
gegeniiber der Schmelze ist, muss der Unterschied in der freien Enthalpie negativ
sein:

AG = (Gkristall — Gschmelze) < 0. (2.13)

Fiir einen stabilen Kristall ist AG stets negativ. Das bedeutet die stabilste Lamelle
mit minimaler freier Enthalpie wire unendlich dick. Aber jede Lamelle mit AG <0

ist stabil:
20,

Ag
Da fiir die Kristallisation eine Antriebskraft erforderlich ist, entstehen Lamellen
die etwas grofier sind als d¢min = —ZAL;. Abb.2.7(b)| zeigt den Gewinn an AG mit
steigender Lamellendicke d. bei einer gegebenen Temperatur T.. Die Wachstums-
geschwindigkeit steigt durch die grofsere Antriebskraft fiir die Kristallisation mit
steigendem AG. Wire das der einzige Faktor, der den Kristallisationsprozess beein-
flusst, hitte ein unendlich dicker Kristall die grofite Wachstumsgeschwindigkeit.
Dem gegentiber steht eine Barriere, die das Wachstum von dicken Lamellen behin-
dert. Die existierenden Kristallisationstheorien unterscheiden sich in der Ursache
dieser Barriere.

de> - (2.14)

G Barriere

GSchmeIze /

T !

(a) Freie Enthalpie G der Schmelze, (b) Durch den Gewinn an AG steigt die Wachstums-
eines realen (Ggistan) und idealen geschwindigkeit p fiir groiere Lamellendicken
(Gaistallideal), d.h. unendlich ausge- und sinkt gleichzeitig durch den Barriereneffekt.
dehnten, Kristalls Die resultierende Wachstumsgeschwindigkeit ist

fiir ein bestimmtes d. maximal. Grafik nach [49]

Abb. 2.7: (a) Temperaturabhédngigkeit der freien Enthalpie und (b) Abhdngigkeit der
Wachstumsgeschwindigkeit einer kristallinen Lamelle fiir eine bestimmte
Temperatur
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2.2. Polymerkristallisation

Ubersicht: Kristallisationstheorien

Bei der klassischen Kristallisationstheorie von Hoffman und Lauritzen [4}51], sowie
deren Weiterentwicklung [52], ist die Barriere enthalpisch. An eine atomar glatte
Wachstumsfront lagert sich als Keim ein gestrecktes Kettensegment (stem) der Lan-
ge d. an. Eine Verdickung der Lamelle wird nicht betrachtet. Durch die Anlagerung
dieses Sekunddrkeims verringert sich Ag der Kette. Durch den Oberflichenbeitrag
erhoht sich aber die gesamte freie Enthalpie AG, was als enthalpische Barriere
wirkt. Um die Barriere zu iiberwinden miissen weitere Kettenstiicke angelagert
werden. AnschliefSend sinkt AG durch die Anlagerung weiterer stems. Somit ist die
Bildung neuer Sekundéarkeime der begrenzende Schritt fiir das Lamellenwachs-
tum. Abb. stellt die Anlagerung von Kettensegmenten an die atomar glatte
Wachstumsfront dar.

Wachstumsfront Kette an zwei Punkten fixiert
- kein Kettenstiick kann weiter
wachsenl

Kettenfaltung verhindert wei-
teres Wachstum in diese Rich-
tung

(a) Nach der Theorie von Hoffman und Laurit- (b) Raue Wachstumsfront nach dem Modell
zen erfolgt das Lamellenwachstum durch von Sadler mit Kettenkonfigurationen, die
eine schrittweise Anlagerung von Ketten- ein weiteres wachsen der Lamelle verhin-
segmenten an die atomar glatte Wachs- dern (Grafik nach [49])

tumsfront [53]

Abb. 2.8: (a) Kinetisches Modell von Hoffman und Lauritzen und (b) statistisches
Modell von Sadler

Sadler [4-6,54] schldgt eine raue Wachstumsfront vor, sodass bereits Sekundéarkei-
me vorhanden sind. Kettensegmente, die kleiner als d. sind, konnen sich an die
Wachstumsfront anlagern oder ablosen. Verschiedene Kettenkonfigurationen kon-
nen das weitere Wachstum verhindern und miissen erst wieder abgelost werden,
was einer entropischen Barriere entspricht. Abb. zeigt verschiedene mogliche
Konfigurationen. Mit zunehmender Lamellendicke steigt diese Barriere. Damit die
Lamelle wéchst miissen mehr stems angelagert als abgelost werden. Die Lamellen-
dicke ist fiir beide Theorien kinetisch kontrolliert [49]]. Es entstehen Lamellen der
Dicke, die die grofite Wachstumsgeschwindigkeit haben. Der Ubergang von der
Schmelze zum Kristall erfolgt dabei in einem Schritt.

Andere Theorien, wie von Keller [9], Olmstedt [10] und Strobl [Z, 8], betrachten
die Kristallisation als einen mehrstufigen Prozess. Bei dem Mehrphasenmodell
von Strobl (multistage-Modell) ist die Lamellendicke durch den Phaseniibergang
zwischen mesomorpher und kristalliner Phase festgelegt. Zwischen Kristall und
Schmelze bildet sich eine diinne mesomorphe Schicht, aus der alle nicht kristal-
lisierfadhigen Einheiten entfernt wurden. Eine hohe innere Mobilitit erlaubt eine
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2. Polymerkristallisation und Kettendynamik

spontane Verdickung der Schicht bis zu einem kritischen Wert, bei dem der Kern
der Schicht kristallisiert. Durch die fiir die Kristallbildung notwendige Streckung
der Kettensegmente ist die Barriere entropisch. Im weiteren Verlauf der Kristallisa-
tion ordnen sich die Deckfldchen des Kristalls. Streuexperimente, die nach solchen
Vorstrukturen wahrend der Kristallisation suchten, lieferten widerspriichliche Er-
gebnisse [55,56].

Fiir eine komplette Beschreibung des Kristallisationsprozesses sollte auch die amor-
phe Phase berticksichtigt werden, sowie der Einfluss von Verschlaufungen wéhrend
der Kristallisation. Die amorphe Phase ist aber nur selten Gegenstand von genauen
Untersuchungen und wird nur in wenigen Modellen oder theoretischen Betrach-
tungen berticksichtigt [14, 15,57, 58]

Ebenfalls selten berticksichtigt ist die Dynamik in der kristallinen Phase
(ac-Relaxation). Im sliding-diffusion-Modell von Hikosaka [48] kann die anfangs
gebildete Kristallitdicke dy durch Diffusion der Ketten in der kristallinen Phase
erhoht werden, wobei die Energiebarriere fiir den Verdickungsprozess mit dj
steigt. Rault [16] erklédrt die entstehende Lamellendicke ebenfalls mit Hilfe der
ac.-Relaxation im Kristall. Es bildet sich zunichst ein Kristall der Dicke dj. Dieser
kann sich durch die Mobilitdt der Ketten im Kristall bis zu einer bestimmten
Grofie verdicken, denn die Kristallisationstemperatur ist hoher als die Temperatur
Tq (dp), bei der die a.-Relaxation aktiv ist. Das Dickenwachstum kommt zum
Erliegen, wenn d, eine Dicke erreicht bei der T, (d.) = T, gilt. Mit diesem Modell
lasst sich ebenfalls die typische lineare Abhidngigkeit der inversen Lamellendicke
von der Unterkiihlung AT erkldren. Anzumerken ist hierbei, dass keine kritische
Temperatur des a.-Prozesses existiert. Die Temperaturabhingigkeit wird durch
eine Arrhenius-Gleichung beschrieben [59, 60].

Vergleich von Schmelzdynamik und Kristallisationskinetik

Flory und Yoon [19] kamen durch einen Vergleich der Dynamik der Polymer-
schmelze mit der Kinetik der Kristallisation zu dem Schluss, dass die Konformation
der Ketten in der Schmelze die Konformation der Ketten in der teilkristallinen
Struktur beeinflussen muss. Die typische Relaxationszeit einer Polymerkette mit
M = 10°kg/mol wurde m. H. des Rouse-Modells auf 1s abgeschitzt. Die Zeit, eine
Kette dieser Lange an die Wachstumsfront der Lamelle anzulagern, wurde aus
experimentellen Daten fiir die Wachstumsgeschwindigkeit von PE (7. = 120°C) [51]
auf 1072 s berechnet. Die Relaxationszeit ist in dieser Betrachtung viel grofer als die
Kristallisationszeit.

Im Gegensatz dazu kalkulierten DiMarzio [21]], basierend auf dem Reptationsmo-
dell, fiir eine Polymerkette mit d4quivalentem Molekulargewicht eine um mehrere
Grofenordnungen schnellere Relaxationszeit (10~%s). Somit haben die Zeitskalen
der Schmelzdynamik und Kristallisationskinetik eine vergleichbare GrofSenord-
nung. Weiterhin lieferte, in Ubereinstimmung mit den Kalkulationen von Klein
und Ball [20], eine Abschédtzung der Zeit, die eine reptierende Kette braucht um aus
der verschlauften Schmelze komplett an die Lamelle angelagert zu werden, eine
noch kleinere charakteristische Zeit fiir die Schmelzdynamik (10™*s).
Robelin-Souffaché und Rault [14] erweiterten die Idee, die Dynamik der Polymer-
schmelze mit der Kinetik der Kristallisation zu vergleichen. Als charakteristische
Zeit fiir die Kristallisation wurde die in Abschnitt eingefiihrte Kristallisa-
tionszeit 7¢ verwendet. In dieser Zeit wichst die Lamelle um den End-zu-End-
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Abstand Ry. Die vollstandige Relaxation der Kette in der Schmelze erfolgt nach
dem Reptationsmodell innerhalb der Entschlaufungszeit 7p (siehe Abschnitt[2.1.2).
Innerhalb dieser Zeit diffundiert der Schwerpunkt der Kette um den End-zu-End-
Abstand Ry. Sie fithrten m. H. eines Vergleiches dieser Zeitskalen zwei Kristalli-
sationsregime ein. Im Regime der langsamen Kristallisation (7p < 7¢) konnen die
Ketten wahrend der Kristallisation relaxieren und im Prinzip Verschlaufungen
auflosen. Im schnellen Regime (7p > 7¢) kdnnen die Ketten nur teilweise relaxieren
und die in der Schmelze vorhandenen Verschlaufungen theoretisch nicht auflosen.
Bisher beruhen diese Uberlegungen auf Abschitzungen der Zeitskalen fiir die
Kristallisation und Relaxation. Es fehlt ein systematischer Vergleich der beiden
Zeitskalen inklusive einer Analyse der entstehenden Morphologie. Des Weiteren
wurde ein moglicher Einfluss der Kettendynamik im Kristall nicht berticksichtigt.

2.3. Modellsysteme

Als Modellsystem fiir diese Arbeit dienen die kommerziell erhéltlichen Polymere
Poly-e-Caprolacton (PCL) und Polyethylenoxid (PEO). In Kapitel i wird gezeigt,
dass PCL in Ubereinstimmung mit der Literatur zur Klasse der crystal-fixed Poly-
mere gehort und PEO zur Klasse der crystal-mobile Polymere [43, 61} 162].

2.3.1. Poly-e-Caprolacton

PCL ist ein aliphatischer Polyester mit einer Kristallinitdt von etwa 50%. Die Glas-
tibergangstemperatur T liegt bei —60°C und die Schmelztemperatur Ty, liegt tibli-
cherweise bei etwa 60°C (SAXS-Messungen). Fiinf CH-Einheiten und eine Ester-
gruppe (OC = O) bilden ein PCL-Monomer. Abb. 2.9|stellt eine PCL-Monomereinheit

schematisch dar.
(o]
/% 0\/\/\/Lq\
n

Abb. 2.9: Monomereinheit von Poly-e-Caprolacton

PCL kristallisiert in einer planaren all-trans-Konfiguration und bildet eine ortho-
rhombische Einheitszelle, welche in Abb. gezeigt ist. Die Lange der Einheits-
zelle in Richtung der Kettenachse betrdgt ¢ = 1,73nm, was zwei Monomereinheiten
entspricht [63].

Eine Ubersicht aller in dieser Arbeit verwendeten PCL-Proben liefert Tab. Der
Name der Proben setzt sich aus der Abkiirzung des Polymers und dem Molekular-
gewicht M,, in der Einheit kg/mol zusammen.

Die Molekulargewichte M, (Gewichtsmittel) und M, (Zahlenmittel), sowie
die daraus resultierende Polydispersitdt (PD) wurden mittels Gel-Permeations-
Chromatographie (GPQEI) in der Fachgruppe fiir Makromolekulare Chemie von
Prof. Binder ermittelt.

3Gel permeation chromatography
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Abb. 2.10: Einheitszelle von Poly-e-Caprolacton (Grafik nach [63])

Probe M,y M, PD Ry Rinax Hersteller
[kg/mol] | [kg/mol] [nm] | [nm]

PCL11 10,65 6,90 1,54 | §,1 52,3 Polymersource
PCL12 12,49 7,93 1,58 | 8,8 60,1 Polymersource
PCL22 22,46 11,16 2,01 | 11,7 | 84,5 Polymersource
PCL28 27,95 18,15 1,54 | 13,1 | 137,5 | Scientific Polymer Products
PCL37 36,82 24,32 1,51 | 15,0 | 184,2 | Scientific Polymer Products
PCL40 39,6 22,0 1,8 | 15,6 | 166,7 E. Ostas

PCL50 50,20 35,96 1,40 | 17,5 | 2724 Polymersource
PCL52 51,55 34,76 1,48 | 17,8 | 263,3 | Scientific Polymer Products
PCL60 59,88 40,90 1,46 | 19,2 | 309,8 Sigma Aldrich
PCL77 77,36 54,55 1,42 | 21,8 | 413,3 | Scientific Polymer Products
PCL207 207 115 1,8 | 35,6 | 871,2 E. Ostas

Tab. 2.1: Ubersicht iiber die verwendeten PCL-Proben

Das Molekulargewicht aller Proben ist deutlich grofier als das entanglement-

Molekulargewicht M, = 2,3 —3kg/mol [64] bzw. das kritische Molekulargewicht

M. =3 -5kg/mol [65]. Der doppelte End-zu-End-Abstand 2R, entspricht dem

Durchmesser des Polymerknduels in der Schmelze. Ry ldsst sich m.H. von
I -7,83-1072 nm@/\/g [66] berechnen:

vV MMon
To \/—
M.
\% MMon v

Dabei ist Myion = 114,14g/mol das Molekulargewicht eines PCL-Monomers. Fiir
die Berechnung von 7p aus Viskosititsmessungen wird das Gewichtsmittel M,
genutzt, da das Viskositdatsmittel nicht zur Verfiigung steht. Fiir den Vergleich von
7p mit 7¢ = Ry/p wird aus diesem Grund auch fiir die Berechnung von R, das
Gewichtsmittel genutzt.

Die Konturldnge Rmax entspricht der Lange einer vollstandig gestreckten Kette:

Ry = (2.15)

M, ¢ B M,
Myon 2 0,132kg/mol-nm’

Fiir PCL existiert eine Vielzahl von Proben, weshalb fiir bestimmte Experimente nur

(2.16)

Riax =
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2.3. Modellsysteme

ausgewdhlte Proben untersucht wurden. Hauptsédchlich wurden die Proben von
Scientific Polymer Products (PCL28, PCL37, PCL52, PCL77) und PCL60 verwendet, da
diese in grofsen Mengen vorhanden sind. Die Proben des Herstellers Polymersource
zeigten einen zusatzlichen Streubeitrag im kristallinen und geschmolzenen Zustand
[67]. Obwohl dieser Beitrag korrigiert werden kann [67], wurden diese Proben nur
fiir molekulargewichtsabhdngige Messungen verwendet.

2.3.2. Polyethylenoxid

PEO ist ein aus (CHz)20-Monomeren aufgebauter Polyether mit einer Kristallinitit
von deutlich {iber 50%. Die Monomereinheit ist in Abb. zu sehen. Die Glastiber-
gangstemperatur T liegt bei —63°C [68] und die Schmelztemperatur Ty, bei etwa

65°C (DSC-Messungen).
o)
g
n

Abb. 2.11: Monomereinheit von Polyethylenoxid

PEO kristallisiert in einer 7,-Helix und bildet eine, in Abb. dargestellte, mono-
kline Einheitszelle. Die Lange der Einheitszelle in Richtung der Kettenachse betragt
¢ =1,95nm, was sieben Monomereinheiten entspricht [69].

\

\905
182.0°
602°
180.3>

49.0°
182.8°

204. 3
182.9°
67.8°
188.8°
°

]

asinB = 6.56A

180.3¢,

19.48 R

Abb. 2.12: Einheitszelle von Polyethylenoxid (Grafik nach [69])

Eine Ubersicht aller in dieser Arbeit verwendeten PEO-Proben liefert Tab. Die
Molekulargewichte My, und M, sowie die daraus resultierende Polydispersitét (PD)
wurden mittels GPC oder tiiber Viskositdtsmessungen (PEO188, PEO237) [70] ermit-
telt. Das Molekulargewicht aller Proben ist deutlich groBer als M = 2,00kg/mol bzw.
M. = 5,87kg/mol [71]. Ry lasst sich m. H. von \/M_ =7,75-10" nm\/_/\/_ [68]
mit G1.[2.15] -berechnen Dabei ist Myion = 44,06g/mol das Molekulargewicht eines
PEO-Monomers.
Die Konturldnge Rnmax entspricht der Lange einer vollstandig gestreckten Kette:

M, M,
nfo n : (2.17)
Myion 7 0,158kg/mol-nm

Rmax =
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2. Polymerkristallisation und Kettendynamik

Auch fiir PEO wurden Aufgrund der Vielzahl der vorhandenen Proben fiir be-
stimmte Experimente nur ausgewéhlte Proben verwendet.

Probe M,y M, PD Ry Rinax Hersteller
[kg/mol] | [kg/mol] [nm] | [nm]

PEO6 6,25 5,5 1,13 | 6,1 34,8 Polymersource
PEO37 37,1 23,9 155 | 149 | 151,3 Polymersource
PEO53 52,9 445 1,19 | 17,7 | 281,44 | Polymer Standards Service
PEO91 90,9 72,9 1,25 | 22,8 | 461,44 Polymersource

PEO187 187 161,2 1,16 | 33,5 | 1020,3 | Polymer Standards Service
PEO188 188 - - 33,6 - Polymersource
PEO237 237 - - | 377 - Polymersource

Tab. 2.2: Ubersicht iiber die verwendeten PEO-Proben
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3. Rontgenkleinwinkelstreuung zur
Analyse der Morphologie
teilkristalliner Polymere

3.1. Grundlagen der Rontgenkleinwinkelstreuung

Dieses Kapitel liefert einen kurzen Uberblick iiber grundlegende Aspekte der Ront-
genkleinwinkelstreuung (SAXS), eine detaillierte Beschreibung findet man z. B. in
[72-74]. Das allgemeine Prinzip eines Streuexperimentes ist schematisch in Abb.
dargestellt. Ein einfallender monochromatischer Strahl mit der Wellenldnge A und
dem Fluss Jj trifft auf eine Probe und wird gestreut. Der Fluss J des gestreuten
Strahls wird in Abhdngigkeit vom Streuwinkel 26 im Abstand R zur Probe detek-
tiert.

Detektor

einfallender
Strahl

Probe

Abb. 3.1: Schematischer Aufbau eines Streuexperimentes

Rontgenstrahlen sind elektromagnetische Wellen. Die einfallende ebene Welle
wechselwirkt mit den Elektronen der Probe und regt diese zu Oszillationen an.
Die von den Elektronen emittierten Kugelwellen interferieren miteinander, was zu
einem winkelabhédngigen Fluss J fiihrt. Mit dem Fluss J, des einfallenden Strahls
pro Flache und dem Fluss J des gestreuten Strahls pro Raumwinkel erhélt man den
differentiellen Streuquerschnitt 2 oder die gestreute Intens1ta’l I (3:
_J
I18) = — 3.1

(= d a7 (3.1)
Der Streuvektor § ist definiert als die Differenz des Wellenvektors k des gestreuten
Strahls und dem Wellenvektor k, des einfallenden Strahls:

1 = —_
S=— (k- ko). (3.2)
27

IStreng genommen bezieht sich das Wort Intensitat auf das Verhéltnis < mit der Einheit Fliche pro
Raumwinkel, es wird jedoch i. Allg. auch fiir den Fluss in der Einheit Energle pro Flache pro Zeit
verwendet.
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3. Rontgenkleinwinkelstreuung

Bei elastischer Streuung gilt I%I ~ II_EOI = 27” und der Betrag des Streuvektors |5] ist

|S] = s = —sin(6). (3.3)

Alternativ wird auch g = 27s verwendet, wobei der Vorteil von s in der symmetri-
schen Fouriertransformation der folgenden Gleichungen liegt.

Der Fluss J des gestreuten Strahls berechnet sich aus dem Betragsquadrat der
Amplitude A des gestreuten Strahls:

J@® =1AB)F = AB) - A®*. (3.4)

A(3) ist die Summe der Amplituden der an N Streuzentren (Elektronen) an den
Orten rj gestreuten Wellen:

N . - =
A() = Agbe Y_ e, (3.5)
j=1

1
Dabei ist Ay die Amplitude des einfallenden Strahls und be = re (”%32(26) P 2T

die Streuldnge eines Elektrons. Da der Polarisationsfaktor (2. Term) fiir kleine
Winkel (20 < 8°) ungefdhr 1 ist, entspricht be dem klassischen Elektronenradius
re =2,818-10""m. Bei einer Wellenldnge der Rontgenstrahlen von A = 0,154nm
streuen in diesen Winkelbereich Strukturen im Bereich von 1nm bis 100nm. Fiir ein
ausreichend grofies N kann zu einer kontinuierlichen Darstellung von Gl. 3.5| iiber-
gegangen werden. Die Summe wird durch ein Integral ersetzt und die Elektronen
werden als kontinuierliche Elektronendichte p(7) beschrieben:

A3 = Agbe f p(Fe 2T g7, (3.6)
|74

Integriert wird tiber das gesamte Streuvolumen V (das bestrahlte Probenvolumen).
Mathematisch gesehen ist die Amplitude A(S) proportional zur dreidimensiona-
len Fouriertransformation der Elektronendichte. Im Experiment wird die zeitlich
gemittelte Intensitat

JG) do |A(S)I?
I = —_—= =
6 7 15O =¢ e

y = (b, f op(F)e 2757 g7 2y (3.7)
\%

gemessen, was fiir thermodynamische Systeme nach der Ergodenhypotheseﬂ dem
Ensemble-Mittelwert entspricht. Mit

1
g7 = (p(FIp(F + 7)) = f o) p(F + P dF (3.8)
\Y%
folgt G1.[3.9[73]:
I3 = b2V f g(He 27T gy, (3.9)
\Y

2Die Ergodenhypothese der statistischen Mechanik besagt, dass ein zeitlicher Mittelwert gleich
dem Ensemble- oder Scharmittelwert ist.
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3.2. Methoden zur Analyse der Morphologie

Das bedeutet die gestreute Intensitat I(3) ist proportional zur Fouriertransformation
der dreidimensionalen Korrelationsfunktion g(7) der Elektronendichte p(7). Die
Korrelationsfunktion ist eine wesentliche Grofie in der Analyse von Streudaten
teilkristalliner Polymere und wird in Abschnitt fiir den eindimensionalen Fall
behandelt. Anschlieend wird p(7) durch die Abweichung §p(7) = p(7) - (p) von
der mittleren Elektronendichte (p) ersetzt:

g = (6pF)SpF + 7)) +{(p)*. (3.10)

Die Konstante ( p>2 liefert einen nicht messbaren Beitrag zur Vorwértsstreuung
(§=0) [73] und spielt somit keine weitere Rolle.
AbschliefSend lasst sich die Absolutintensitat Is(S) berechnen:

1 do

__- = — o —I27S'T 32
Laps(3) = bﬁVdQ(g fg(r)e dr. (3.11)
v

Sie ist auf die gestreute Intensitét eines einzelnen Elektrons und das bestrahlte Volu-
men normiert. Ips(5) beschreibt das Streuvermdogen eines Materials pro Volumen in
der Einheit e.u./nm® und ist unabhingig vom genauen experimentellen Aufbau. In
Abschnitt wird erldutert, wie man die Absolutintensitdt experimentell bestimmt.

3.2. Methoden zur Analyse der Morphologie

Die Struktur teilkristalliner Polymere ist in guter Ndaherung beschreibbar als la-
mellares Zweiphasensystem, bestehend aus kristallinen und amorphen Bereichen
unterschiedlicher Elektronendichte und scharfen Grenzflachen. Eine solche Struk-
tur fithrt zu einem Peak in der Streuintensitit bei einem Streuvektor s, welcher
der inversen Langperiode L = 1/s entspricht. Zur Bestimmung der Langperiode
wird i. Allg. die Lorentz-korrigierte [75] Intensitit Is?(s) benutzt. Wie im Folgenden
deutlich werden wird, ist die Darstellung Is*(s) ebenfalls sinnvoll. Um detailliertere
Strukturinformationen, wie die amorphe und kristalline Dicke, aus der Streuinten-
sitdt zu erhalten, sind weiterentwickelte Methoden notwendig. Diese basieren auf
der Analyse der Korrelationsfunktion oder deren zweiter Ableitung, der Grenz-
flachenverteilungsfunktion. Die urspriinglichen Methoden wurden bereits in den
1970er und 1980er Jahren [76-78] eingefiihrt. In Abschnitt wird eine neue Me-
thode vorgestellt, die einen Fit der Grenzflachenverteilungsfunktion im reziproken
Raum ermoglicht. Sie liefert zudem Informationen tiber die Verteilungsbreite der
amorphen und kristallinen Phase.

3.2.1. Die Korrelationsfunktion

Die laterale Ausdehnung der Lamellenstapel liegt im Bereich von einigen 100 nm bis
zu mehreren pm und ist im Vergleich zur Langperiode sehr grofs. Dadurch dndert
sich die Elektronendichte nur senkrecht (z-Richtung) zu den Lamellenstapeln. Aus
g(® (Gl wird somit die eindimensionale Korrelationsfunktion

K(2)=(6p(2)dp(Z +2)),, (3.12)
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3. Rontgenkleinwinkelstreuung

wobei hier der nicht messbare Beitrag ( p)2 ignoriert wurde. K(z) ist ein Maf fiir
die Uberlappung der Elektronendichte mit einer um z verschobenen Elektronen-
dichte. Abb. zeigt die idealisierte Lamellenstruktur eines teilkristallinen Po-
lymers und Abb. stellt die zugehorige Elektronendichteverteilung entlang
der z-Richtung dar. Kristalline Bereiche haben eine hohere Elektronendichte p,
amorphe Bereiche eine kleinere Elektronendichte p, als die mittlere Elektronen-
dichte (p).

8p(z) A
dc da
al Pc— (P) """"" B L N
S do

C @) B g da >

Z & \ oA >
z

X 1§

(a) Idealer Lamellenstapel (b) Elektronendichtedifferenz

Abb. 3.2: (a) Idealer Lamellenstapel mit amorphen und kristallinen Bereichen. Die
z-Achse verlauft senkrecht zu den Lamellenstapeln. (b) Elektronendichte-
differenz eines eindimensionalen Lamellenstapels entlang der z-Achse.

Gleichung Gl. geht durch Einsetzten von Gl tiber in:

Lps(5) = f K(z)e 2H X842 gy dy dz. (3.13)

X\ 0,2

Nach Integration iiber x und y mit Hilfe der Eigenschaft 6(¢) = - [ e™**'dw wird
—0o0
aus GL

Libs(8) = 6(s)0 (sy) f K(z)e 1?™%dz. (3.14)
Da die Lamellenstapel isotrop im Raum verteilt sind, ist die Intensitdt in

+s,-Richtung gleichméfig tiber die Oberfldche einer Kugel mit dem Radius s, =s
verteilt [1]]:

2 f K(z)e P4z, (3.15)

Ips(8) =
abs 47‘[8%

(e.0]

Gl ftihrt nach Riicktransformation, wobei die Nomenklatur von Weaver [79]

verwendet wird, zu:
o0

K(z) = f 2752 L (s) €' 2% ds. (3.16)
Da sowohl K(z) als auch I (s) gerade Funktionen sind (f(x) = f(—x)) vereinfacht
sich die Fouriertransformation zu einer Kosinustransformation:

K(z) = ZfZﬂSZIabs(S) cos(2msz)ds. (3.17)
0
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3.2. Methoden zur Analyse der Morphologie

Die Korrelationsfunktion kann somit direkt aus den Streudaten berechnet werden
(72,175} 176, 78]. In Abb.3.3|ist K(z) fiir einen idealen Lamellenstapel dargestellt. Die
Parameter der teilkristallinen Struktur (d,, d;, L) finden sich in der Korrelations-
funktion wieder.

3.2.2. Die Grenzflachenverteilungsfunktion

Eine weitere Moglichkeit zur Analyse von SAXS-Daten ist die von Ruland ein-
gefiihrte Grenzflichenverteilungsfunktion K”(z) [77], im Folgenden auch IDFﬁ
genannt. Fiir ein ideales lamellares Zweiphasensystem enthalt K (z) nur Beitrdge
(0-Peaks) an Stellen, die dem Abstand zweier Grenzflachen entsprechen. Die ersten
drei Beitrdge entsprechen den Strukturparametern d,, d. und L.

Abb. 3.3|zeigt die aus der idealen Elektronendichteverteilung in Abb. resultie-
rende Korrelationsfunktion K(z) und deren erste und zweite Ableitung K’(z) und
K"(z). Abweichungen von der idealen Struktur, z. B. eine Variation von d, und d.,
fiihren zu einer Verbreiterung der §-Peaks. Abb.[3.3| verdeutlicht diesen Fall durch
die gestrichelte Linie. Trotz der Verbreiterung konnen die Strukturparameter wei-
terhin anhand der Maxima identifiziert werden. Die Korrelationsfunktion hingegen
wird durch Abweichungen von der idealen Struktur an den Kanten abgerundet
und insgesamt geddmpft, was zu einer Uberschitzung der Langperiode fiihrt [80].

K(z)
d.\d,
SR\ ?
K'(2)
;Z
K"(z)
z

Abb. 3.3: Korrelationsfunktion K(z) fiir einen idealen Lamellenstapel und die erste
und zweite Ableitung K'(z) und K" (z). Abweichungen von der idealen

Lamellenstruktur fiithren zu einer Verbreiterung (gestrichelte Linie) der
d-Peaks (blaue Pfeile). [81]

3Interface distribution function

25



3. Rontgenkleinwinkelstreuung

Die Grenzflichenverteilungsfunktion K”(z) ist, analog zur Korrelationsfunktion
K(z), durch die Anwendung der Regel fiir die Fouriertransformation % von Ablei-
tungen [79]

F K" (2)] = (i2n5)° F[K(2)], (3.18)

direkt aus den Streudaten I,,s(s) berechenbar:

K" (z) = —87° f Lips(s)s*e'?™%ds. (3.19)

—00

Fiir z = 0 hat die Korrelationsfunktion immer ein Maximum, weil dort die Uber-
lappung von zwei um z = 0 verschobenen Elektronendichten maximal ist. Daraus
resultiert fiir K”(z = 0) eine §-Funktion, was zu einer Konstanten im reziproken
Raum fiir s — oo [1] fiihrt:

1im Iops(s) st=p (3.20)

Der Porod-Parameter P hingt von der spezifischen inneren Oberfldche Oy =2/L
und der Elektronendichtedifferenz Ap zwischen den amorphen und kristallinen
Bereichen ab:
Oac(Ap)?
8n3
Fiir ein Zweiphasensystem mit scharfen Grenzfldchen ist ein Abfall von Ips(s) o s~
tiir grofse Streuvektoren s charakteristisch [1,182]. Ein Abzug des Beitrages in Gl.
an der Stelle z =0 (s — oo) fiihrt zu:

p= (3.21)

4

K" (z) =873 f [lem Lins(8)s* = Lps (s)s* | €252 ds. (3.22)

Die inverse Fouriertransformation liefert, unter Beriicksichtigung, dass K" (z) eine
gerade Funktion ist:

o0

1!
2] K7(z) cos(2msz)dz = Sle Lips(8)s* — Lips (5)s*. (3.23)
0

8n3

Analog lasst sich Gleichung als Kosinustransformation darstellen, da Ips(s)
ebenfalls eine gerade Funktion ist und somit dem Realteil ® der Fouriertransforma-
tion entspricht:

o0

K"(z) = 167r3f [SILI& Lips(s)s* — Iabs(s)s4] cos(2msz)ds. (3.24)
0

Fiir ein ideales Zweiphasensystem ist nach GL. K"(0) =0, was einem Grenzfla-
chenabstand der Lange Null entspricht, z. B. wenn zwei Grenzfldachen eine Kante
einschlieffen. Bei einem lateral stark ausgedehnten Lamellenstapel kann dieser
Einfluss vernachldssigt werden, sodass K" (0) = 0 gilt [83].
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3.2. Methoden zur Analyse der Morphologie

3.2.3. Modell der Grenzflachenverteilungsfunktion flir einen
eindimensionalen Lamellenstapel

Wie in Kapitel erldutert, sind bei einem realen teilkristallinen Polymer die
Peaks in K" (z) durch Abweichungen von der idealen Struktur verbreitert. Infolge-
dessen ist K”(z) als Summe von Verteilungsfunktionen beschreibbar, wobei h¢(z) die
Verteilung der kristallinen Dicken und h,(z) die Verteilung der amorphen Dicken
bezeichnet. Die Dickenverteilung der Langperiode ist h1,c(z). Hohere Ordnungen
sind analog definiert:

K" (2) = Oac (Ap)z

(ha(z) + hc (2) = 2hac (z) + haca(z) + hacc (2)—...). (3-25)
Sind die Verteilungsfunktionen sehr breit, konnen sie sich gegenseitig tiberla-
gern, was das Ablesen der Strukturparameter allein anhand der Peakpositionen
erschwert. Aus diesem Grund wird in diesem Kapitel eine Funktion K¢, (s), ba-
sierend auf dem eindimensionalen parakristallinen Modell [72,84-86], hergeleitet,
die einen Fit der Grenzflachenverteilungsfunktion im reziproken Raum mit einem
einfachen analytischen Ausdruck erméglicht [67, 87, 88].

Ausgangspunkt ist Gl. wobei h,(z) und he(z) als normierte Gaussfunktionen
angenommen werden, d. h. die Dicken dj/. sind mit den Standardabweichungen
0a/c gaussverteilt:

1 _(Z_da/c)2
haje(2) = e e | 3.26
alc \/EO'a/c ( )

Jede Gaussfunktion hat zwei freie Parameter, das Modell hat also insgesamt vier
freie Parameter. Hohere Verteilungen hqca...(2) werden als Faltungen () von h,(2)
und h¢(z) betrachtet:

ha(2) * he(z) = f ha(Z)he(Z +2)dZ = hae(2). (3.27)

Die Reihenfolge der Indizes spielt dabei keine Rolle (z. B. hzac(2) = ha(2) *2 % he(2)*! =
ha(2) * ha(2) * he(2)):

h,uavc (2) = ha(2)™ * he(2)™. (3.28)

Diesen Ansatz setzt man in Gleichung ein:

9] (A )2 00 .
Kéllm* (2) = % { [Ra(2) + he(2)] * Z [ha(2) * he(2)]"H
N H=0 (3.29)
—2)" [ha(2) * hc(zn*”}.
p=1

Die Fouriertransformation einer Gaussfunktion

F [h(2)] = h(s) = f h(z)e 272 = gm2n°s°0" gi2nsd (3.30)
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3. Rontgenkleinwinkelstreuung

ist wieder eine Gaussfunktion [79] und aus den Faltungen in GI. werden
Produkte. Die Summen aus Gl. konnen dann als geometrische Reihen umge-
schrieben werden, wobei gilt:

x© Kk a ~ ~ S ~ u [fla(s) + ilc(s)]
=—— > |hy(s)+ h ha(s)h = — — , 3.31
u;oaox - [Ra(s) C(S)]ugo[ a()he(s)] TNETAE) (3.31)
aox [—2ha($) hc(s)]
== 2V [ha(9)he(s)] = e 3.32
Z apx® — Z[ a(®he(9)]" = I @) (3.32)
Fur die Fourlertransformatlon von Gl. - 3.29) folgt damit:
FK! (2] = Oac(Ap)? [ha(s) + he(s) = 2ha($) he(s) ] (3.33)
2 1— R () he(s)

Die Kosinustransformation von K”(z) in GL wird approximiert durch den
Realteil ® der Fouriertransformation von GI1.[3.33

Oac(Ap)Z R
8n3

lim I(s)st— I(s)s4] -

Ra(8) + e (5) — 274 (5) e (5) ] . (3.34)

1 — 7a(8) A (s)

Eine Erweiterung mit dem komplex konjugierten Nenner (1 — h} (s) i (s)) fithrt zu:

P
1= 2R[F1a(8) e (8)] + | F1a (5) Fac (5) 2

[ lim 1(s)s* - I(s) s4] -

ARUa(S) + Fo(8)] — 2R [ea(8) e ()] — Ve () PR 1Fc(s)) 330
~|he () PR [Ma($)] + 21 g (8) Fic(5) 1} .
Mit der Beziehung
R(ZF [h(2)]) =R (h(s) = e~ 20" cog (27 sd) (3.36)

ergibt sich ein analytischer Ausdruck fiir K, . (s), der an die experimentellen Streu-
daten der Form 167> [ Slim I(s)s* = I(s) 34] im reziproken Raum angepasst werden
—00
kann:
167°P
1202 05+0D cos(27s(dy + dp)) + e~4m* 205+ 00)

_{6—27[ S O'a COS(ZJl'Sda) +e 27[ S UC COS(ZﬂSdC)

—2e 2SO0 o5 2ms(dy + do)) (3.37)

4222
_in'sioq pm2ntsog cos(2msd,)

4222
_ e 4ntstog p2nt sty cos(2msdy)

494 s (05 +0% }— 1673 [hm I(s)s* = I(s)s*

Bei realen Streudaten ist die Multiplikation mit einer Fensterfunktion w(s) (siehe
GL aufgrund von Rauschen notig. Um die Simulation mit den realen Daten
vergleichen zu konnen, wird sie ebenfalls mit w(s) multipliziert. Das entspricht
einer Faltung von K{, .(z) und K”(z) mit w(z) im Realraum, was zu einer gewissen
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3.2. Methoden zur Analyse der Morphologie

Verbreiterung beider Funktionen fiihrt. Zuséatzlich wird Ké’lm (s) mit einer Auf-
16sungsfunktion r(s) gefaltet, um die begrenzte Auflosung des Messgerédtes zu

beachten:

§2

1 -5
r(s)= e r. 3.38
\/ﬂgr ( )
In dieser Arbeit wurde o, = 0,00325nm™! verwendet, was dem minimalen Punktab-
stand der Streudaten entspricht (siehe Kapitel [3.4).
Der finale Ausdruck fiir die Fitfunktion K, _(s), in den folgenden Kapiteln auch
167> [P — Lypss*| w-Fit oder Modellfunktion genannt, ist dann:

Kgim (5) = 7(8) * (Kgipy (S)0(9)) . (3.39)
Anschlieflend wird K, (z), analog zu den gemessenen Streudaten, mittels einer
diskreten Kosinustransformation berechnet. In Abb.[3.4sind eine simulierte Grenz-
flaichenverteilungsfunktion K¢, (z) (schwarze Linie) und die ersten Beitrage h,(z)
(blau), hc(2) (rot) und —2h,c(2) (schwarz) als gestrichelte Linien dargestellt. Die
Maxima entsprechen den wahrscheinlichsten Werten der Strukturparameter d,,
dc und L. Die Standardabweichung o, ist ein Maf3 fiir die Breite der Verteilung.
Die urspriinglichen Maxima von h¢(z) und —2hac(z) werden in der Summe durch
die gegenseitige Uberlagerung verschoben. Kapitel n zeigt u. a. die schrittweise
Auswertung realer Daten von der gestreuten Intensitét bis hin zur Grenzflachen-
verteilungsfunktion der Streudaten und der Modellfunktion.

K@)

Abb. 3.4: Simulierte Grenzflachenverteilungsfunktion (schwarze Linie). Die Gauss-
funktionen £, (blau), h (rot) und deren negative doppelte Faltung —2h,
(schwarz) sind als gestrichelte Linien gekennzeichnet. Die Maxima ent-
sprechen den Strukturparametern d,, d. und deren jeweiliger Standard-
abweichung .

Der hier vorgestellte Ansatz ermoglicht einen einfachen, analytischen Ausdruck
fiir die Grenzflachenverteilungsfunktion im reziproken Raum. Aber durch die
Annahme von Gaussfunktionen als Dickenverteilungen sind Werte moglich, die
tiir negative z nicht null sind, was unphysikalisch ist, da der minimale Abstand
zweier Grenzflachen null ist. Weiterhin gibt es keine analytische Losung fiir die Ko-
sinustransformation einer Gaussfunktion, die in den negativen z-Bereich hineinragt.
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3. Rontgenkleinwinkelstreuung

Auch die Multiplikation mit einer Heaviside-Funktion wie in [89], um negative Wer-
te abzuschneiden, hat keine analytische Losung. Die hier verwendete Ndherung,
den Realteil ® der Fouriertransformation % anstelle der Kosinustransformation zu
verwenden, fithrt zu einem zusitzlichen Beitrag in K () fiir kleine z. In Abb.
ist die Situation am Beispiel einer Gaussfunktion h,(z) grafisch dargestellt. Der blau
gestreifte Teil der Gausskurve ragt in den negativen Bereich (z < 0) und der rot
gestreifte Bereich illustriert den Zusatzbeitrag.

Abb. 3.5: Gausskurve h, (schwarze Linie), die von Null verschiedene Werte fiir
z < 0 besitzt (blauer Bereich). Durch die Berechnung des Realteils der
Fouriertransformation anstelle einer Kosinustransformation kommt es zu
einem zuséatzlichen Beitrag (roter Bereich) fiir h,(z = 0).

Dieser zusitzliche Beitrag sollte moglichst klein sein, weshalb das Kriterium ver-
wendet wird, dass die Flache der mit der Fensterfunktion gefalteten Gaussfunktion

1 _ (z=da)?

he(2) = F [ha(s)w(s)] = e 205rio? (3.40)

V2my\/ (02 +202)

tiir negative z kleiner als 5% der Gesamtfldche von kY (z) ist, d. h. fiir

(z— da
f e 205197 gz (3.41)
\/E\/(aﬁz(ﬂ)
und
(z=dg)?
e 25+ dz (3.42)

\/ﬁ\/(aa+202)f

soll I =0,95], gelten. Die Ungleichung ist erfiillt, wenn die Bedingung
2,71(0% +20%) < df (3.43)
gilt [67]. Der Beitrag der Auflosungsfunktion kann bei dieser Abschédtzung vernach-

lassigt werden, da 0, < 0,0,.

3.3. Die Kratky-Kamera

Fiir die SAXS-Messungen wurde eine Kratky-Kamera [90] der Anton Paar KG ver-
wendet, erweitert um eine fokussierende Rontgenoptik der Firma AXO Dresden
[81]. Abb.[3.6|zeigt den schematischen Aufbau der Apparatur.
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Abb. 3.6: Schematischer Aufbau der Kratky-Kamera mit fokussierender Optik und
Block-Kollimationssystem, welches aus den Blocken M und B besteht. Die
Probe P befindet sich hinter dem Block B. [70]

Links befindet sich eine Kupfer-Rontgenrohre als Strahlungsquelle mit einem Brenn-
fleck der Grofle 0,4-12mm?. Der erzeugte linienférmige Primérstrahl wird in der fo-
kussierenden Rontgenoptik m. H. der Bragg-Bedingung monochromatisiert und auf
die Detektorebene fokussiert. Als Wellenldnge wird A = 0,154nm (Kupfer-K,-Linie)
ausgewdhlt. Die dafiir verwendete Multilayer-Optik, sowie Aufbau und Funktions-
weise der gesamten Apparatur ist ausfiihrlich in [81] beschrieben.
Innerhalb der Kratky-Kamera befindet sich das Kollimationssystem, bestehend aus
den Blocken B und M. Dadurch wird Streustrahlung oberhalb der Ebene H verhin-
dert. Hinter dem Block B befindet sich die Probe in einem beheizbaren Probenhalter.
Als Detektor wird ein Szintillationszihler verwendet, der iiber einen Schrittmotor
verfahren wird. Er ist an einen Diskriminator angeschlossen, der das Signal des
Detektors digitalisiert und mittels einer Zahlerkarte an das Messprogramm (siehe
Kapitel weiterleitet. Details zur technischen Realisierung sind in [81] zu finden.
Der Streuvektor s in der Einheit nm™' ergibt sich aus der Hohe h (entspricht einem
Streuwinkel von 26) des Detektors iiber dem Primarstrahlmaximum und dem
Abstand R = 200mm zwischen Probe und Detektor:
2 0) ~ 2h h
=0 TR T AR
Abb.[3.7]zeigt den Strahlengang der Kratky-Kamera von oben betrachtet. Der linien-
formige Primdrstrahl fiithrt zu einem trapezformigen Intensitdtsprofil am Detektor
und somit zu einer Verschmierung der Daten. Der Vorteil liegt, im Vergleich zu
einem punktformigen Primarstrahl, in der hoheren Intensitét.
Die Ursache des Verschmiereffektes wird anhand von Abb. (3.8 erklért. Bei einem
punktférmigen Primérstrahl ergibt sich ein ringférmiges Streubild. Der Detektor D
misst bei einer bestimmten Hohe & ein scharfes Intensitatsmaximum. Trifft der
linienférmige Primérstrahl auf eine isotrope Probe, erfolgt die Streuung des Pri-
marstrahls an jedem Punkt der Probe, die beleuchtet wird. Jeder Punkt streut dabei
ringférmig. Der Detektor misst je nach Position {iber dem Primérstrahlmaximum
(Hohe h) eine andere Intensitdt. Sie nimmt bis zu einer bestimmten Hohe zu und
tallt dann steil ab. Bei isotropen Streuern kann die verschmierte Intensitdt auf
einen punktformigen Priméarstrahl zuriickgerechnet und damit entschmiert werden.

(3.44)
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Abb. 3.7: Strahlengang der Kratky-Kamera von oben betrachtet. Der linienférmige
Primérstrahl fiihrt zu einem trapezformigen Primdrstrahlprofil in der
Detektorebene. [70]
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Abb. 3.8: Zweidimensionales Streubild eines isotropen Streuers bei einem (a) punkt-
formigen Primérstrahl (griin) und (b) linienférmigen Primérstrahl (griin).
Der Detektor D (schwarz) wird entlang der h-Achse verschoben und misst
die entsprechende eindimensionale Intensitit (rot). [70]

Zusatzlich zur Streuung an der Probe findet nach dem Lambert-Beerschen
Gesetz [73] auch eine Absorption der Rontgenstrahlen statt. Der transmittier-
te und gestreute Strahl werden dabei um den gleichen Faktor abgeschwiécht. Die
fiir den Primérstrahl gemessene transmittierte Intensitdt kann demnach fiir die
Korrektur des Streusignals ey, (s) verwendet werden. Der Absorptionsfaktor A ist
der Quotient aus der Primérstrahlintensitit mit und ohne Probe:

A= M. (3.45)
Jo (Untergrund)

Damit kann die Absorptionskorrigierte Intensitét Io,, x berechnet werden:
Iexp,k(s) = A_llexp(s)- (346)

Anschliefsend kann die Untergrundstreuung Iexp u, z. B. verursacht durch den Pro-
benhalter, mit Hilfe einer Leermessung abgezogen werden:

Io(s) = Iexp,k(s) — Texp,u (). (3.47)

Auch hier muss die Absorption berticksichtigt werden. Die so korrigierten Mess-
daten werden entschmiert und aus der entschmierten Intensitit Iy(s) wird die
Absolutintensitét Ips(s) durch Normierung auf das Probenvolumen und die Streu-
lange eines Elektrons nach Gl.[3.1T|berechnet.
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3.4. Auswertung und Analyse der Messdaten

Die Messung und Auswertung der Streudaten erfolgt in der Praxis in mehreren
Schritten, welche in Abb.[3.9] schematisch dargestellt sind. Aus den Messdaten
Iexp (s) wird die Absolutintensitit Ips(s) ermittelt. Es folgt ein Porod-Fit fiir die Be-
rechnung von 1673[P — I pss*]w. In dieser Form erfolgt der 1673 [P — Ipss*]w-Fit nach
Gl im s-Raum, der als Resultat die Strukturparameter d,,. und die Verteilungs-
breiten o,/ liefert. Zum Schluss werden die Grenzflachenverteilungsfunktionen der
Fitfunktion und der Daten m. H. einer diskreten Kosinustransformation berechnet.
Die einzelnen Schritte werden im Folgenden erldutert:

1. [ QT/C++ Programm:
Messdaten [y, (S
build l{ exp (5)
2. | QT/C++ Programm: Absorption- und Untergrundkorrektur
SAXS-Desmearing Entschmierung
Berechnung Absolutintensitat I, (S)
3. | MATLAB Programm: — Auswahl Fensterfunktion (o),
correlation_gui Startwerte P, c;, ¢,
und Porodbereich Berechnung K''(z)
I Porod-Fit — P “|  aus Messdaten

Inter- und Extrapolation
Darstellung 16T3[P — I s *]@

Y Y
Startwerte und Grenzen d,, d, 0, O
Schrittweite As Fitfunktion

Berechnung K./, ..(z)
Fit von 16T3[P-I psst]w > aus Fit o

Ergebnis: KI () = d,, d., 04, O,

Abb. 3.9: Schematischer Ablauf der Datenanalyse

1. Das experimentelle Streusignal Iex, (h) bzw. Iexp (), also die Zahl der detektier-
ten Photonen (counts), sowie die Absorption A und die Untergrundstreuung
Iexp,u(8), wird mit dem in Qt/C++ geschriebenen Programm build [81] ge-
messen. Vor jeder Messung wird die Position des Primérstrahlmaximums
bestimmt, die den Nullpunkt der Detektorhdhe (h = 0) definiert. Die Zeit fiir
eine Messung betrédgt je nach Messprogramm 75 — 120min und es werden je-
weils 62 — 89 Messpunkte bis zu einem maximalen Streuvektor syax ~0,9nm™!
aufgenommen. Der minimale, auswertbare Streuvektor ist von der genauen
Justage der Messapparatur abhingig und liegt bei etwa smin ~0,01nm™".

2. Zur Berechnung der Absolutintensitét I ps(s) wird das Qt/C++ Programm
SAXS-Desmearing [70] verwendet. Zundchst wird die bereits gemessene Ab-
sorption der Polymerprobe berticksichtigt und die (ebenfalls absorptions-
korrigierte) Untergrundstreuung abgezogen. Anschliefiend erfolgt die Ent-
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3. Rontgenkleinwinkelstreuung

schmierung numerisch nach einem Algorithmus von G. Strobl [91]. Aus den
entschmierten Daten wird die Absolutintensitit Ips(s) nach GI. berechnet.

. Alle weiteren Schritte der Datenanalyse erfolgen mit Hilfe eines (von S. Pie-

schner) erstellten MATLAB-Programms. Details zum Programm kénnen in
Anhang eingesehen werden.

Die im Experiment gemessene Intensitét besitzt i. Allg. zusdtzlich zum Porod-
Verhalten aus Gleichung zwei weitere Beitrage:

Lis(s) = Ps 4+ c15% + cp. (3.48)

Einerseits einen konstanten Beitrag ¢, durch thermische Dichtefluktuatio-
nen der amorphen Bereiche, andererseits einen mit s* ansteigenden amor-
phen Halo c;. Fiir alle Messungen in dieser Arbeit wurde ¢; Null gesetzt,
da kein Anstieg der Intensitat fiir grofie Streuvektoren zu beobachten war.
Ein Porod-Fit an die Messdaten fiir grofse s-Werte erfolgt nach GI. Der
Giiltigkeitsbereich (Porodbereich) wird manuell ausgewdhlt und der Fit unter
der zusitzlichen Bedingung K”(0) = 0 durchgefiihrt. Da das Rauschen im
Integranden von GL. mit s* eingeht, ist eine Ddmpfung der Messwerte fiir
grofie s notwendig. Dafiir werden die Daten mit einer Fensterfunktion w(s)
multipliziert:

2222

w(s)=e oS, (3.49)

Typische Werte fiir o sind 1 -2nm. Auflerdem verhindert man so Stufen an
den Intervallgrenzen, da fiir reale Daten nur ein endliches Intervall [0, Spax]
zur Verfiigung steht. Durch die Fensterfunktion sind die Messwerte ab einem
bestimmten s Null. Ein weiteres Auffiillen der Messwerte mit Nullen (d. h. es
ergibt sich ein grofleres smax) fithrt nach der Kosinustransformation zu einem
geringeren Az gemdfs Az = ﬁ Die Auflésung wird nur scheinbar erhoht,
man erhilt dadurch keine neuen Informationen.

Die Multiplikation der Daten mit der Fensterfunktion im s-Raum entspricht
im Ortsraum einer Faltung der Grenzflichenverteilungsfunktion K" (z) mit

2
-2 . .
einer Gaussfunktion der Form ﬁe w0? , was zu einer Verbreiterung von

K"(2) fuihrt. Aus der Bedingung K" (z = 0) = 0 folgt nach GL und

Smax
2,22

K"(0) = 167° f [P = aps(s) —c2— c15°)s* | e "7 % ds
. (3.50)

Smax

=167° f f(s)ds=0.
0

Durch die Multiplikation der Daten mit der Fensterfunktion gilt die Bedin-
gung K”(0) = 0 in Gleichung streng genommen nicht mehr. Fiir die Be-
rechnung des Porod-Parameters wird die Bedingung aber benétigt. Die Folge
ist, dass Peaks, die bei kleinen dj,. auftreten, unsymmetrisch und zu schmal
werden. Auf den weiteren Verlauf von K”(z) hat dieser Fehler aber keinen
Einfluss.

Der Punkt s = 0 kann nicht gemessen werden (da dies der Richtung des
Primérstrahls entspricht) und wird deshalb extrapoliert:
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F(8) lsmo = [P = aps(8) — c2)s* + 1 5%] e 77 | g = P (3.51)

Damit wird mittels Gleichung Gl.[3.48| und 3.50| der Porod-Parameter P be-
stimmt. Im Programm wird K" (0) fiir vier vorgegebene P und den gewé&hlten
Startwerten fiir o, ¢; und ¢, berechnet. Anschlieflend wird mit einem linearen
Fit der K" (0, P)-Werte das P berechnet, fiir das K" (0) = 0 gilt. Die Streudaten
werden anschliefend in der Form 167> [P — Ippss*| w dargestellt.

4. Anschlielend erfolgt nach Gl.[3.39 ein nichtlinearer Fit an die Streudaten

in der Form 1673 [P — Ipss*] @ mit der MATLAB-Funktion Isgcurvefit [92]
und den Startwerten d,, d., 0, und o., wobei die untere Grenze fiir die
Verteilungsbreiten o™ = 0,5nm ist. Die Breite der Fensterfunktion ¢ und der
Porod-Parameter P werden aus Punkt 3 iibernommen.
Die Messpunkte s = s; sind nicht dquidistant. Mit steigendem Streuvektor
schwankt die Intensitdt nur noch wenig und der Abstand der Datenpunk-
te kann grofier gewdhlt werden, ohne Informationen zu verlieren. Fiir
die anschlieflende diskrete Kosinustransformation sind aber dquidistante
Abstdnde notwendig. Aus diesem Grund werden die Daten linear inter-
poliert, wobei der kleinste Abstand zweier Messpunkte den dquidistanten
Abstand As=0,00325nm™! bildet. Im Anschluss werden die Daten bis zur
nichsten Zweierpotenz (i. Allg. 2° = 512 Punkte) mit Nullen aufgefiillt,
woraus ein Az = 0,3nm resultiert. Fiir die Fitfunktion wird Standardmaéfig
As=0,000016nm"! gesetzt, was 2'® = 65536 Punkten entspricht.

5. Der letzte Schritt ist die Berechnung von K" (z) und K¢, (z). Ein Auffiillen mit
Nullen auf 2N Datenpunkte ermoglicht eine schnelle Berechnung von K”(z)

und K¢, (z) mit der MATLAB-Funktion fft [93]. Diese Funktion berechnet:

N-1

o
Flz)=)_ f(sj)exp(%sjzk). (3.52)

j=0
Es gilt s; = jAs. Da die Randpunkte in dieser Funktion nicht gesondert be-
handelt werden, miissen diese manuell halbiert werden. AufSerdem ist nur
der Realteil der Fouriertransformation von Interesse. Fiir die Elemente sj-¢
und Smax=n-1 ist cos(2Zsjzi) = 1. Der Vorfaktor As in GL. ’3_173 entsteht durch
die fehlende Normierung auf das Periodizitatsintervall [ ]

Es folgt:
K"(z) =16°R(F [ f(s)])
167°A Smge A9 2 353
= 7[2 - f(SO) +f(5max) +2 % f(Sj) COS(WﬂSjZk) . ( )
S]': N

Die Grenzflachenverteilungsfunktion der Daten und der Fitfunktion wird
demnach iiber den Realteil der diskreten Fouriertransformation [79] berechnet,
was fiir beide Funktionen einer diskreten Kosinustransformation entsprichtlﬂ

4Bei der Herleitung der Fitfunktion wurde in Gl.[3.34|ebenfalls der Realteil der Fouriertransformati-
on verwendet, was in diesem Fall aber nur eine Ndherung der Kosinustransformation ist.
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4. Einfluss der molekularen
Dynamik im Kristall auf die
Morphologie

Zu Beginn dieses Kapitels werden die Morphologien von PEO und PCL als Mo-
dellsysteme fiir crystal-mobile und crystal-fixed Polymere m. H. der in Kapitel
vorgestellten Rontgenkleinwinkelstreuung analysiert.

Es stellt sich die Frage, ob es charakteristische Unterschiede in der Struktur auf-
grund der unterschiedlichen Kristalldynamik gibt. Die Klassifizierung von PEO
als crystal-mobile und PCL als crystal-fixed Polymer in der Literatur [17,43] wurde
mittels NMR nochmals bestitigt. Aus den NMR-Ergebnissen von R. Barenwald
lasst sich zusétzlich die Zeitskala der intrakristallinen Dynamik abschétzen [94-96].
Im zweiten Teil werden deshalb zu Beginn die fiir das Verstiandnis der gezeigten
NMR-Ergebnisse (siehe [87]) benotigten Grundlagen kurz zusammengefasst.
Abschliefsend wird ein Modell des Kristallwachstums vorgestellt, das die beobach-
teten Strukturunterschiede erkldrt. Basis dafiir ist ein Vergleich der Zeitskalen von
Kristallwachstum und Kristalldynamik. Die a.-Relaxation fiihrt zu einer vergleichs-
weise einheitlichen amorphen Dicke. In Abwesenheit dieses Relaxationsprozesses
ist die kristalline Dicke der gut definierte Strukturparameter.

4.1. Charakteristische Morphologie von crystal-fixed
und crystal-mobile Polymeren

Fiir die Strukturuntersuchungen wurde exemplarisch fiir beide Modellsysteme ein
mittleres Molekulargewicht (PEO91 und PCL60) gewihlt. Alle SAXS-Messungen in
diesem Kapitel wurden, sofern nicht anders angegeben, nach isothermer Kristalli-
sation der Proben, bei der jeweiligen Kristallisationstemperatur durchgefiihrt. Der
Vergleich zwischen PEO91 und PCL60 zeigt fiir die untersuchten Temperaturen
deutliche Unterschiede in der charakteristischen Morphologie beider Proben.

In Kapitel 5| wird aufierdem die Molekulargewichtsabhdngigkeit der teilkristallinen
Struktur analysiert. Es wird u. a. gezeigt, dass die Strukturunterschiede zwischen
dem crystal-mobile Polymer PEO und dem crystal-fixed Polymer PCL ebenfalls unab-
hingig vom Molekulargewicht und somit von den Kristallisationsbedingungen (T;
und M,,) im untersuchten Bereich sind.

Abb.[4.1] zeigt die gemessene Absolutintensitét Iuns(s) fiir (a) PEO91 und (b) PCL60
in doppelt logarithmischer Darstellung. Die Daten oszillieren um das Porod-
Verhalten (blaue Kurve) und enden, wie in Kapitel erlautert, oberhalb ei-
nes konstanten Untergrundes (schwarz gestrichelte Linie). Das erste Maximum
Smax PEO = 0,032nm ™! befindet sich fiir PEO bei einem kleineren Streuvektor als fiir
PCL mit smaxpcr = 0,059nm™!, was einer groferen Langperiode von PEO entspricht.
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Abb. 4.1: Nach isothermer Kristallisation bei T, = 45°C gemessene Absolutintensitat
Lps(s) und Porod-Fit (blaue Kurve) fiir (a) PEO91 und (b) PCL60

Fiir eine detaillierte Untersuchung der Morphologie werden die entsprechenden
Streudaten in der Form 1673 [P — Ipss*| w in Abb. dargestellt. Die Breite der
Fensterfunktion w ist fiir beide Proben o = 1nm und der Porod-Parameter P resul-
tiert aus den Fits in Abb.[4.1] Der nichtlineare Fit (rote Linie) nach GI. und die
daraus resultierenden Fitparameter d,, dc und deren Verteilungsbreiten o, und o
sind ebenfalls gezeigt. Bis auf kleinere Abweichungen im Kurvenverlauf zwischen
Daten und Modell ist diese einfache Methode geeignet, um die Streudaten gut
zu beschreiben und Informationen tiber die Morphologie der Polymerproben zu
erhalten.
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Abb. 4.2: Funktion 167° [P — Ipss*] w und entsprechender Fit (rote Kurve) nach
GL tiir (a) PEO91 und (b) PCL60. Die Berechnung erfolgte aus den
Streudaten in Abb.

Abb. 4.3 zeigt die aus Abb. 4.2/ mittels einer diskreten Kosinustransformation ge-
wonnenen Grenzflaichenverteilungsfunktionen K”(z) der Daten und K¢, (z) der
Fitfunktion (schwarze Linie). Die beiden positiven Peaks zeigen die Dickenver-
teilung der amorphen h, (blau) und kristallinen Bereiche h. (rot). Der negative
Peak —2h,c (schwarz gestrichelt) entspricht der Langperiode.
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Abb. 4.3: Gemessene und simulierte Grenzflachenverteilungsfunktion fiir (a) PEO91
und (b) PCL60. Fiir die Simulation sind die ersten drei Beitrdge h, (blau),
h¢ (rot) und —2h,. (schwarz gestrichelt) der nach GL unendlichen

Summe eingezeichnet.

Oszillierende Beitrage in K”(z), wie fiir PEO bei etwa 20nm, werden durch noch
vorhandenes Rauschen verursacht und spiegeln keine Strukturmerkmale wider.
Fiir eine eindeutige Zuordnung der Peaks wird als zusétzliche Information z. B. die
Kristallinitat benotigt. Aus den DSC-Messungen in Kapitel |5.3|ist die Kristallinitat
sowohl fiir PEO als auch fiir PCL bekannt. Da sie fiir PEO91 bei W, = 80% liegt
sind die Peaks gut getrennt und das erste Maximum der Grenzflichenverteilungs-
funktion entspricht der amorphen Dicke. Fiir PCL iiberlagern sich kristalliner und
amorpher Peak stark, da die Kristallinitdt ungefdhr 50 % betrédgt. Eine Trennung der
Peaks und somit Bestimmung der Strukturparameter ist aus diesem Grund nur
m. H. der Fitfunktion moglich.

Die Zuordnung der Peaks erfolgte in einer fritheren Arbeit mittels eines Heiz-
experimentes [67] und soll hier kurz wiederholt werden. Die Probe wurde nach
der isothermen Kristallisation bei T, = 51°C bis auf 33°C abgekiihlt. Anschlieffend
wurde die Probe schrittweise aufgeheizt, erst in 3°C Schritten und dann in der
Nahe der Schmelztemperatur (ab 57°C) in 1°C Schritten. Die aus der Analyse der
Messdaten resultierenden Strukturparameter wihrend des Heizens sind in Abb.
zusammengefasst. Der Anstieg der Langperiode von AL = 5,4nm resultiert haupt-
sdachlich aus der Vergrofierung der amorphen Dicke d,, die kristalline Dicke d.
steigt insgesamt nur um Ad, = 0,5nm. Fiir crystal-fixed Polymere wie PCL steigt
beim Heizen die amorphe Dicke stirker an als die kristalline Dicke, was als parti-
elles Schmelzen interpretiert wird [1}, 97, 98]. Die molekulargewichtsabhdngigen
Messungen in Kapitel [f| bestitigen diese Zuordnung. Mit Zunahme von M,, erhéht
sich die amorphe Dicke, die kristalline Dicke bleibt hingegen konstant.

Die Strukturparameter fiir PEO91 und PCL60 nach isothermer Kristallisation bei
T. = 45°C sind in Tab.4.1| zusammengefasst. Wahrend fiir PCL die amorphe und
kristalline Dicke dhnlich grofs sind, ist fiir PEO die kristalline Dicke wesentlich
grofser als die amorphe Dicke. Bemerkenswert ist die unterschiedliche Dickenver-
teilung der amorphen und kristallinen Phase.
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Abb. 4.4: Strukturparameter d, und d. mit zugehorigen Verteilungsbreiten o,/ und
L fiir PCL60 wahrend des Heizens

dy [nm] | 0, [nm] | d. [nm] | ¢ [nm] | L [nm]
PEO91 7,70 1,60 23,20 4,90 30,90
PEO60 8,80 4,20 7,65 0,85 16,45

Tab. 4.1: Aus der SAXS-Datenanalyse ermittelte Strukturparameter: amorphe Dicke
d, und Standardabweichung o, der Dickenverteilung h,(z), kristalline
Dicke d; und Standardabweichung o. der Dickenverteilung h¢(z) und
Langperiode L

PCL zeigt eine schmale Verteilung von d. und eine breitere Verteilung von d,.
Das entspricht der klassischen Vorstellung, dass wihrend der Kristallisation eine
kristalline Dicke bevorzugt ausgewéhlt wird. Die amorphe Dicke von PEO hat im
Vergleich zu PCL eine dhnliche Grofe, ist aber viel schmaler verteilt. Aufgrund der
unterschiedlichen Grofe der kristallinen Phase ist ein Vergleich der Absolutwerte
der Verteilungen nur bedingt sinnvoll.

Um zu zeigen, dass diese Morphologien typisch fiir beide Polymere sind, wurden
die Messungen analog fiir verschiedene Kristallisationstemperaturen wiederholt.
Die Strukturparameter sind in Abb. 4.5/ dargestellt, wobei der Temperaturbereich
analog zu Kapitel [5.2) gewdhlt wurde.

In Ubereinstimmung mit fritheren Beobachtungen [37, 38] steigt die kristalline
Dicke in PEO91 mit zunehmender Kristallisationstemperatur stark an, wiahrend
sie in PCL60 nur schwach von T, abhingig ist. Die amorphe Dicke zeigt fiir beide
Proben kaum eine Temperaturabhidngigkeit. Diese Beobachtungen, sowie die
prinzipielle Form von K" (z) sind im Einklang mit fritheren, weniger detaillierten
Ergebnissen fiir dhnliche Polymere [37, 86]].

Durch einen Vergleich der relativen Dickenverteilungen agel =0,/d, und agel =o.ld,,
in Abb.|4.5als offene Symbole dargestellt, zeigen sich ebenfalls systematische Unter-
schiede. Fiir PEO sind 0561 ~ 0,2 und 0291 ~ 0,2 und fiir PCL 02"1 ~0,5und agel ~0,1.
Die amorphe Phase ist demnach fiir PEO signifikant besser definiert. Fiir die kristal-
line Dicke ist der Trend invertiert. Wie lassen sich diese Ergebnisse interpretieren?
In Kapitel 4.3l wird ein Modell vorgestellt, mit dem sich die unterschiedlichen
Verteilungen sowie Lamellendicken erkldren lassen.
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Abb. 4.5: Amorphe und kristalline Dicke d,,. sowie die relativen Breiten O'ZSIC nach
isothermer Kristallisation bei verschiedenen Temperaturen fiir (a) PEO91
und (b) PCL60

Dabei resultiert die Struktur fiir PEO aus einer Kombination von Kristallisation
und einer Reorganisation direkt an der Wachstumsfront. Das laterale Wachs-
tum und ein Dickenwachstum der Kristallite finden somit auf vergleichbaren
Zeitskalen statt. Fiir PCL finden aufgrund der fehlenden Kristallmobilitit keine
Reorganisationsprozesse wahrend der Kristallisation statt.

4.2. Molekulare Dynamik in der kristallinen Phase

Die Zeitskala der Reorganisation durch die a.-Relaxation ldsst sich m.H. von
Festkorper-NMR-Messungen abschitzen, die in Zusammenarbeit mit der Fach-
gruppe NMR entstanden sind. Aus diesem Grund liefert das folgende Kapitel
zunédchst einen kurzen Exkurs in die NMR-Grundlagen, soweit diese fiir das Ver-
stindnis bendtigt werden. Eine detaillierte Einfithrung in die NMR bieten z. B.
[99,100]. Anschliefsend wird die Kristallmobilitdt untersucht, also die Dynamik
in der kristallinen Phase, um daraus Informationen tiber die Sprungzeit 7. der
kristallinen a.-Relaxation zu erhalten.

4.2.1. Der freie Induktionszerfall teilkristalliner Polymere

In einem 1H—NMR—Experiment wird das Protonensignal in der Zeitdoméne, der so-
genannte freie Induktionszerfall (FI, detektiert. Die dominante Wechselwirkung
der Protonen in einem Festkorper ist die dipolare Kopplung. Da diese unabhingig
von der Starke des Magnetfeldes ist, konnten die hier gezeigten Experimente mit
der technisch einfachen Niederfeld-NMR [101] durchgefiihrt werden.

In den kristallinen Bereichen sind die Ketten regelmafSig und dicht gepackt auf
einem Gitter angeordnet. Die Mobilitdt der Ketten ist deutlich eingeschréankt und
anisotrop, woraus eine starke dipolare Kopplung und somit ein steiler Abfall des
FIDs resultiert. Abb.[4.6(a)|zeigt das typische Spektrum eines dipolar gekoppelten

Free induction decay
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4. Einfluss der molekularen Dynamik im Kristall auf die Morphologie

Protonenpaars im statischen Limit, auch Pake-Spektrum genannt [43], als schwarze
Linie. Die Breite ist charakterisiert durch den Abstand der Peaks voneinander,
welcher der 1,5-fachen dipolaren Kopplungskonstante Dyy/27m entspricht (Dyy hat
die Einheit rad/s). Durch die grofie Anzahl miteinander wechselwirkender Protonen
ist diese charakteristische Form in einer realen Probe verwaschen.

Das Zeitsignal wird durch eine Abragam-Funktion (Produkt aus Gauss- und Sinc-
Funktion) beschrieben [102]]:

_O,S(at)z Sin(b t)
br

Die Fouriertransformation dieser Funktion ist als schwarz gestrichelte Linie in
Abb. dargestellt. Das zweite Moment des Spektrums ldsst sich aus den Fitpa-
rametern a und b berechnen: M, = a? + %2 [103]. M, ist ein Mafs fiir die Breite der
Spektrallinie und somit fiir die Starke der dipolaren Kopplung.

feh)=e (4.1)
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Abb. 4.6: (a) Typisches Protonenspektrum fiir einen mobilen (rot gestrichelte Li-

nie) und starren Festkorper. Letzteres wird durch das Pake-Spektrum
(schwarze Linie) fiir ein Protonenpaar und die Fouriertransformation der
Abragam-Funktion (schwarz gestrichelte Linie) reprasentiert. [104]
(b) FID-Signale von Polyethylacrylat fiir verschiedene Temperaturen, bei
denen sich die Dipolkopplung mit steigender Temperatur immer stér-
ker ausmittelt. Die gestrichelten schwarzen Linien sind Fits nach Gl.
und die farbigen Linien sind Fits nach Gl.[£.3] mit den resultierenden
Korrelationszeiten 7. [104]

Weit oberhalb von T, zeigen die amorphen Bereiche schnelle und nahezu isotrope
Molekiilbewegungen. Wechselwirkungen zwischen den Kernen werden daher stir-
ker als in der kristallinen Phase ausgemittelt und der FID fillt nur langsam ab. Im
Frequenzspektrum entspricht das der in Abb. rot gestrichelten Lorentz-Kurve.
Der Signalanteil der amorphen Phase ladsst sich durch eine modifizierte Exponential-
funktion beschreiben, auch Kohlrausch-Williams-Watts (KWW) Funktion genannt:

fn=e " 4.2)

T, ist eine apparente transversale Relaxationszeit. Der Exponent g variiert zwischen
Werten « 1 und dem statischen Limit § = 2.
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4.2. Molekulare Dynamik in der kristallinen Phase

Abb. zeigt typische, temperaturabhingige FID-Signale vom statischen Limit
(d. h. unterhalb von T) bis zum mobilen Limit. Im statischen Limit fallt der FID steil
ab. Wenn die Bewegungsrate der Kettendynamik die dipolare Kopplungsstarke
(= 20kHz) tibersteigt, mitteln sich die starken, orientierungsabhdngigen Kopplun-
gen zwischen den Protonen teilweise aus, was zu einem schwécheren Abfall des
FIDs fiihrt. Einzelne KWW-Funktionen (gestrichelte Linien) mit verschiedenen
Exponenten zwischen 1 und 2 kénnen die Daten iiber den gesamten Temperaturbe-
reich gut beschreiben. Fiir eine semiquantitative Analyse des FIDs kann man die
Theorie von Anderson und Weiss [94-96] nutzen:

T+t

Irp (1) = (cos( f wp @) dt))
; (4.3)

=exp exp [-S*M,t°/2].

~(1 - S*) M1 (e—”fc P 1)
T

C

Die Mittelung (...) erfolgt tiber alle Spinpaare und der Ordnungsparameter S be-
schreibt den Grad der Mittelung. Die Dipolfrequenz wp(9) ist proportional zu
Dun P; (cos(9)) und zeigt bei Molekiilbewegungen eine zeitliche Verdnderung. Be-
trachtet man diese Bewegung als Rotation der Polymerkette entlang ihrer Achse,
kann die Autokorrelation von P, (cos(9(1))) als exponentielle Funktion beschrieben
werden:

C(t) = [(I—Sz)exp(—r—tc) +8%]. (4.4)
Im langsamen (statischen) Limit reduziert sich Gl. 4.3|zu
Jim T (1) = exp(~ My t212) (4.5)
und im schnellen (mobilen) Limit zu
Tlciglo Irp (1) = exp(—S* M 1212). (4.6)

Diese Grenzfille werden im néchsten Abschnitt zur Parameterbestimmung von
M, und S benutzt. Zwischen diesen Grenzfillen ist der Abfall partiell exponentiell.
Aus der Form des FID-Signals kénnen somit durch Anpassen dieser Fitfunktion
Informationen {iiber die Korrelationszeit 7. der Molekiildynamik in der Probe
erlangt werden.

4.2.2. Untersuchung der Kristallmobilitat

Fiir die Einteilung von PEO und PCL in crystal-mobile und crystal-fixed Poly-
mere wurden analog zu den SAXS-Messungen PEO91 und PCL60 verwendet.
Die gezeigten NMR-Messungen wurden von R. Barenwald durchgefiihrt. Hier
sollen nur die Ergebnisse prasentiert werden, experimentelle Details sind in
[59, 60, 62,187, 1055107] zu finden.

Nur der kristalline Anteil des FIDs ist fiir die Untersuchung der kristallinen Dy-
namik von Interesse. Da die Kopplungsstdrke in den amorphen Bereichen viel
geringer als im Kristall ist, lassen sich kristalline und amorphe Signalbeitrdge durch
ihre unterschiedliche Dynamik voneinander trennen.
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4. Einfluss der molekularen Dynamik im Kristall auf die Morphologie

Abb.[4.7) zeigt die kristallinen Anteile des FIDs von (a) PEO91 und (b) PCL60 nach
isothermer Kristallisation bei T, = 45°C (318K) fiir die Temperaturen T = 246K,
267K, 288K, 310K, 325K und 331K. Sie wurden aus den kompletten FIDs, fiir die im
Inset ein Beispiel bei 310K gezeigt ist, extrahiert. Der steile Abfall wird durch die
kristallinen Bereiche, der flache Verlauf durch die amorphen Bereiche in der Probe
verursacht. Mit einer Fitfunktion ldsst sich das Gesamtsignal in einen kristallinen,
intermedidren und amorphen Anteil auftrennen [108].
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Abb. 4.7: Kristalliner Anteil des FID von (a) PEO und (b) PCL fiir verschiedene
Temperaturen (T = 246K, 267K, 288K, 310K, 325K und 331K). Die schwar-
zen Linien in (a) entsprechen dem aus Gl. resultierenden Fit. Der
Komplette FID ist jeweils fiir T = 310K als Inset zu sehen. [87]

Bei den hier betrachteten Molekiilbewegungen handelt es sich um Spriinge entlang
der Helix im Kristall aufgrund der ac.-Relaxation. Der Effekt der temperaturabhéan-
gigen a.-Relaxation bzw. intrakristallinen Dynamik ist fiir PEO deutlich als flacher
werdender Abfall der kristallinen Komponente bei steigenden Temperaturen zu
erkennen. Fiir PCL kann kein signifikanter Effekt beobachtet werden. Somit konnen
auf der Zeitskala dieses Experimentes im sub-ms Bereich Molekiilbewegungen
innerhalb der Kristallite fiir PCL ausgeschlossen werden. Durch weitere *C-NMR
Messungen konnten auch langsamere Bewegungen bis in den Sekundenbereich
ausgeschlossen werden [61].

Fiir die Berechnung der Korrelationszeit 7. der Helixspriinge wurden die kristal-
linen Anteile der FIDs nach Gl. 4.3|simultan fiir die verschiedenen Temperaturen
gefittet, wobei eine Log-Normalverteilung fiir 7. und eine Arrheniusabhédngigkeit
tiir die mittlere Korrelationszeit

(te) =Toexp(Ey/RT) 4.7)

angenommen wurden [59, 106]. R = 8,3144598]/molK ist die universelle Gaskon-
stante. Das Ergebnis ist fiir PEO in Abb. als schwarze Linie zu erkennen,
wobei M> = 1400ms™2 und S = 0,089 benutzt wurden. Man erhilt die Parameter
E, = (74 £ 11)kJ/mol (Aktivierungsenergie) und logty[s] = =19 £ 1 und kann daraus
die mittlere Korrelationszeit (z.) fiir jede Temperatur berechnen. Fiir T = 45°C (318K)
betragt die mittlere Korrelationszeit (z¢) = 0,14 us. Sie entspricht fiir die 7,-Helix
der PEO-Kristallite einer longitudinalen Translation um 3,5 Monomereinheiten,
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4.3. Modell fiir die Strukturbildung

d.h. Az. =0,974nm. Im ndchsten Abschnitt wird die Zeitskala dieser longitudinalen
Diffusionsbewegung mit der Zeitskala der Kristallisation verglichen.

4.3. Modell far die Strukturbildung

In diesem Kapitel sollen mogliche Ursachen fiir die unterschiedlichen charakteris-
tischen Morphologien der Modellsysteme PEO und PCL diskutiert werden. Die
Tatsache, dass PCL eine schmale Verteilung von d., also eine wohldefinierte kristalli-
ne Dicke, und eine breitere Verteilung von d, aufweist, stimmt mit dem klassischen
Konzept der Auswahl einer bestimmten Dicke wéahrend der Kristallisation tiberein
(siehe Kapitel 2.2).

Aber warum ist die amorphe Phase in PEO schmaler verteilt als in PCL? Aus Ab-
schnitt ist die vollig verschiedene Kristalldynamik der beiden Proben bekannt.
Somit liegt es nahe die a.-Relaxation, welche eine Reorganisation und Verdickung
der kristallinen Lamellen ermdglicht, mit der unterschiedlichen Struktur in Ver-
bindung zu bringen. Seit langem bekannt ist z. B. fiir Polyethylen, ebenfalls ein
crystal-mobile Polymer, das sogenannte lamellar thickening [109]110]. Dabei fiihren
langsame Reorganisationsprozesse durch die a-Relaxation wahrend oder nach der
Kristallisation zu einem Anstieg von d. [111}112].

In dieser Arbeit ist die amorphe Dicke fiir PEO und PCL &hnlich, wohingegen
die kristalline Dicke in PEO mehr als doppelt so grof? ist als in PCL. Es ist schwer
vorstellbar, dass dieser grofie Unterschied durch eine nachtragliche Reorganisation
entsteht. Ein solches Wachstum wiirde eine komplette Reorganisation der teilkris-
tallinen Struktur erfordern, inklusive der in den amorphen Bereichen befindlichen
Verschlaufungen. Weiterhin konnte solch eine langsame Reorganisation fiir PEO in
unseren Messungen nicht beobachtet werden. Die kristalline Dicke bleibt wahrend
der Kristallisation konstant (siehe Abb.[A.T|in Anhang[A.T).

Daraus ergibt sich die Frage, ob die Struktur aus einer Kombination von Kristall-
wachstum in lateraler Richtung und einer Reorganisation bzw. Verdickung direkt
an der Wachstumsfront resultiert. Ahnliche Ideen wurden bereits vorgeschlagen
[16, 48] und werden spdter mit den Ergebnissen in dieser Arbeit verglichen. Ob
dieses Konzept realistisch ist, soll ein Vergleich der Zeitskalen der Kristalldynamik
und des Kristallwachstums zeigen.

Die durch die ac-Relaxation verursachten Helixspriinge fithren zu einer longitu-
dinalen Diffusion der Kette im Kristall. Den Sprungprozess und die daraus resul-
tierende Bewegung der Kette kann man sich dabei vereinfachend als random walk
vorstellen. In diesem Modell bewegt sich die Kette in n Spriingen der Lange Az,
um die mittlere quadratische Strecke

d? = nAzZ. (4.8)

Die dafiir benotigte Reorganisationszeit 7y ist die n-fache Korrelationszeit 7 fiir
einen Helixsprung:
TR = NTe. 4.9)

Durch einfaches umstellen und einsetzen gelangt man zu

dZ
TR~ TCA_zcg (4.10)
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4. Einfluss der molekularen Dynamik im Kristall auf die Morphologie

als Zeit, die eine Kette braucht, um sich entlang der Kristalldicke d. zu bewegen.
Die in Abschnitt ermittelte Korrelationszeit 7. entspricht fiir die 7,-Helix von
PEO einer Translation um Az = 0,974nm. Fiir T, = 45°C betrédgt die Korrelationszeit
nach GL.}4.7| 7. = 0,14 us und nach Kapitel |4.1|ist die kristalline Dicke von PEO91
dc = 23,2nm. Damit betrdgt die Reorganisationszeit bei dieser Temperatur 7y = 78 us
und die Wachstumsgeschwindigkeit liegt nach Kapitel [5.1.2]bei u ~ 25 um/s. Wih-
rend der Zeit Tg wéchst der Kristall um etwa 2nm, es werden also nur wenige
Ketten innerhalb dieser Zeit an der Wachstumsfront angelagert. Somit erreicht ein
wachsender Kristall seine finale Dicke bereits kurz hinter der Wachstumsfront, mit
einer Reorganisationszone As von einigen Nanometern, wie schematisch in Abb.
dargestellt.

crystal-fixed crystal-mobile
2 { ’ 2
S
SENES dﬂ“nf J
< D >
d.
AL 7T
7/ =\ 1da
S S /As = VAL,
75T '

Abb. 4.8: Schematische Darstellung der Strukturbildung fiir crystal-fixed und crystal-
mobile Polymere. Wahrend fiir crystal-fixed Polymere die teilkristalline
Struktur direkt aus dem lateralen Wachstum der kristallinen Lamellen
resultiert, ist fiir crystal-mobile Polymere das Wachstum mit einer Reor-
ganisation der kristallinen Phase verbunden, was zu einer Kristallverdi-
ckung direkt an der Wachstumsfront fiihrt. Dieses Konzept basiert auf der
Beobachtung, dass die Anlagerung von Ketten an den Kristall und Helix-
spriinge im Kristall auf vergleichbaren Zeitskalen stattfinden. Es existiert
somit eine Reorganisationszone As an der Wachstumsfront. Die finale
Morphologie ist charakterisiert durch die Dicke der amorphen Phase.

Die finale Struktur von PEO ist charakterisiert durch eine wohldefinierte amorphe
Dicke, entsprechend eines lokalen Gleichgewichts zwischen dem Antrieb fiir eine
weitere Verdickung und den topologischen Einschrankungen in der amorphen
Phase [57].

Im Modell von Rault [16] fiihrt ebenfalls der a.-Prozess zu einer Verdickung der
zu Beginn gebildeten Dicke des Kristalls. Er geht dabei von einer dickenabhén-
gigen Aktivierungstemperatur Ty (dc) aus. Das Dickenwachstum stoppt, wenn
To (dc) = T¢ ist. Fiir PCL ohne kristalline Mobilitédt ist nach Rault die zu Beginn
entstandene Kristallitdicke die finale Dicke, was mit unseren Beobachtungen tiber-
einstimmt. Hikosaka’s sliding-diffusion-Modell [48] hat ebenfalls eine kristallitdi-
ckenabhéngige Barriere fiir die Verdickung der Lamellen.

46



4.3. Modell fiir die Strukturbildung

Beide Modelle beinhalten (im Gegensatz zu den meisten anderen) explizit eine
gewisse Mobilitdt der Ketten in der kristallinen Phase. In beiden Modellen sinkt der
Antrieb fiir die Verdickung mit d.. Neue NMR-Messungen [R. Kurz (mtindliche
Mitteilung, 02.03.2016)] zeigen fiir PEO jedoch nur eine schwache Abhdngigkeit
der Korrelationszeit von d.. Der Sprungprozess wird als lokaler Defektsprung
interpretiert, der unabhéangig von der Lamellendicke d. ist [44-46].

Fiir PCL ist die Situation anders. Eine kristalline Dynamik konnte durch verschie-
dene NMR-Messungen bis in den Sekundenbereich ausgeschlossen werden. Selbst
wenn es eine noch langsamere Dynamik gabe, wére diese Korrelationszeit im Ver-
gleich zu PEO mindestens um den Faktor 10° grofer. Auf der anderen Seite ist nach
Kapitel die Wachstumsgeschwindigkeit mit = 0,031 um/s bei 45°C in PCL
800-mal kleiner als in PEO. Im Vergleich zu PEO sind die Zeitskalen fiir Kristall-
wachstum und Reorganisation durch intrakristalline Dynamik stark voneinander
separiert. Somit kann die Kristalldynamik wahrend der Kristallisation keine Rolle
spielen. Die kristalline Dicke wird demnach wiahrend der Kristallisation tempera-
turabhidngig gewahlt und die wachsenden Lamellen fiillen zuféillig die amorphe
Phase, was als Einschubkristallisation bezeichnet wird [1]. Das entspricht der Be-
obachtung einer breiteren Dickenverteilung der amorphen Phase im Vergleich zur
kristallinen Phase in PCL. Abb. 4.8 veranschaulicht die beiden unterschiedlichen
Szenarien fiir den Kristallisationsprozess.

Im Rahmen einer Masterarbeit [113] wurde das Schmelzverhalten beider Modell-
systeme mit Hilfe von kombinierten SAXS-, DSC- und Flash-DSC-Messungen
untersucht. Diese Beobachtungen bestitigen die unterschiedliche Strukturbildung
in crystal-mobile und crystal-fixed Polymeren. Im Flash-DSC kénnen Reorganisations-
prozesse wihrend des Aufheizens durch sehr grofle Heizraten von bis zu 10*K/s
unterdriickt werden. In PEO werden die Lamellen wahrend der Kristallisation
durch die a.-Relaxation stabilisiert, da sie sich schon wahrend der Kristallisation
verdicken. Sie schmelzen dadurch erst deutlich oberhalb T.. PCL zeigt bei aus-
reichend hohen Heizraten im Flash-DSC ein Aufschmelzen der Lamellen direkt
oberhalb T.

Abb.[4.9|zeigt eine SAXS-Messung fiir das Aufheizen von PEO188 nach isothermer
Kristallisation bei T, = 45°C [70].
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Abb. 4.9: Strukturparameter von PEO188 wihrend des Heizens nach isothermer

Kristallisation bei 45°C und relative kristalline Dicke ¢ als Inset
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4. Einfluss der molekularen Dynamik im Kristall auf die Morphologie

Die kristalline Dickenverteilung o verringert sich bei gleichzeitiger Zunahme der
mittleren Lamellendicke d., was zu einer Verringerung der relativen Dickenver-
teilung o™ = g./d. durch das Schmelzen diinner Lamellen fiihrt. In PCL findet
bei SAXS-Messungen vor dem finalen Aufschmelzen ein kontinuierliches Schmel-
zen und Rekristallisieren wihrend des Heizens statt. Der Unterschied zwischen
Schmelz- und Kiristallisationslinie im multistage-Modell von Strobl kénnte dem-
nach auf eine nachtrégliche Reorganisation wiahrend des Aufheizens zurtickgefiihrt
werden.

Das vorgestellte Modell ist in Ubereinstimmung mit der urspriinglichen Beobach-
tung von Boyd [18], dass Polymere mit a.-Relaxation eine hohere Kristallinitét
aufweisen. Dariiber hinaus liefert es eine intuitive Begriindung fiir die unterschied-
lichen Morphologien in PEO und PCL. Fiir crystal-mobile Polymere ist die Dicke
der amorphen und kristallinen Bereiche ein Ergebnis aus dem Zusammenspiel
der Zeitskalen der molekularen Dynamik in der kristallinen Phase und der Kine-
tik des Kristallwachstums. Die finale Morphologie ist gekennzeichnet durch eine
lokal dquilibrierte topologische Struktur der amorphen Phase. Es bildet sich ein
lokales Gleichgewicht zwischen dem Antrieb fiir eine weitere Verdickung und den
topologischen Einschrankungen in der amorphen Phase, was letztendlich zu einer
minimalen amorphen Dicke fiihrt.
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5. Einfluss der
Kristallisationsbedingungen auf
die Morphologie

Ausgehend von der Literatur soll in diesem Kapitel das Zusammenspiel zwischen
der Dynamik der verschlauften Schmelze, der Kinetik des Kristallwachstums und
deren Auswirkungen auf die teilkristalline Struktur im Fokus stehen. Zusatzlich
existiert in PEO durch den a.-Prozess eine Dynamik im Kristall. Diese Beweglich-
keit in der kristallinen Phase fithrt nach Kapitel 4 zu einer Lamellenverdickung
wihrend der Kristallisation. Kénnen sich die Ketten, deren Bewegung durch Ver-
schlaufungen eingeschrankt ist, wahrend der Kristallisation unter bestimmten Kris-
tallisationsbedingungen reorganisieren? Ist dafiir die stark vom Molekulargewicht
abhidngige Schmelzdynamik, die Kristallisationskinetik oder die Kristalldynamik
entscheidend?

Um diese Fragen zu kldren, wurden PEO- und PCL-Proben mit verschiedenen
Molekulargewichten untersucht. Im ersten Teil werden die Zeitskalen der Schmelz-
dynamik (7p) und Kristallisationskinetik (7¢) miteinander verglichen. In Abschnitt
5.1.T7]wird fiir jede Probe die Entschlaufungszeit 7p aus rheologischen Messungen
bestimmt. Aus der in Abschnitt gemessenen Wachstumsgeschwindigkeit der
Sphérolithe wird die Kristallisationszeit 7¢ bestimmt. Dabei dient das Verhiltnis
aus Entschlaufungszeit tp der Schmelze und der Kristallisationszeit 7¢ als di-
mensionsloser Parameter um zwischen schneller und langsamer Kristallisation zu
unterscheiden. Beide Zeitskalen sind sowohl abhdngig vom Molekulargewicht als
auch von der Kristallisationstemperatur. Somit konnen durch geeignete Variation
der Kristallisationsbedingungen beide Félle untersucht werden.

Anschliefiend wird im zweiten Teil der Einfluss auf die Strukturparameter unter-
sucht. Die Morphologie von PCL dndert sich im Vergleich zu PEO nur wenig mit der
Kristallisationstemperatur und dem Molekulargewicht. Grund dafiir ist die unter-
schiedliche Kristalldynamik. Durch einen Vergleich der Zeitskala der a.-Relaxation
Tg Mit 7p und 7¢ wird gezeigt, dass das Zusammenspiel der Zeitskalen wichtig ist.
Nur mit a.-Relaxation konnen die Parameter 7p und 7¢ die teilkristalline Struktur
effektiv beeinflussen, das Ausmafs ist wiederum abhéngig vom Verhaltnis 7p/7c.

5.1. Schmelzdynamik und Kristallisationskinetik

5.1.1. Messung der Entschlaufungszeiten

Die Entschlaufungszeit 7p ist die langste Relaxationszeit der Kette in der Schmelze.
Im Reptationsmodell [22] 28] entspricht 7p der Zeit, die fiir eine Kette notig ist,
um aus ihrer (aus den umgebenden Ketten gebildeten) Rohre zu diffundieren. Der
Schwerpunkt der Kette bewegt sich dabei um den End-zu-End-Abstand Ry.
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5. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die Morphologie

Mit rheologischen Messungen kann die Entschlaufungszeit bestimmt werden. Da-
tiir wurde ein ARES-G2 Rheometer von TA Instruments benutzt. Die in diesem
Kapitel gezeigten Messungen wurden mit 8mm parallelen Platten unter Normalat-
mosphédre durchgefiihrt. Bei ausreichend hohem Molekulargewicht kann 7p direkt
durch eine dynamisch mechanische Messung bestimmt werden. Dabei wird die
Probe mit einer periodisch oszillierenden Kraft bei verschiedenen Frequenzen (w)
deformiert und das Speichermodul G'(w) und das Verlustmodul G”(w) gemessen.
Ein typischer Verlauf beider Module ist in Abb.5.1{dargestellt.

log G’ und log G"

—— G'"' (Verlustmodul)
—— (' (Speichermodul)

log w

Abb. 5.1: Typischer Verlauf von Speichermodul G'(w) und Verlustmodul G"(w) in
doppelt logarithmischer Darstellung (Grafik nach [114])

Fiir kleine Frequenzen ist G”(w) x w und G'(w) x w?. Das Verlustmodul ist grofer
als das Speichermodul. Die Probe verhilt sich viskos und kann frei fliefien. Der
Schnittpunkt zwischen G'(w) und G”(w) markiert den FlieSiibergang und wird
crossover-Frequenz w. genannt. Bei Frequenzen oberhalb w. hindern Verschlaufun-
gen die Ketten am Fliefsen. Aus der inversen crossover-Frequenz ergibt sich somit
die Entschlaufungszeit

Tp = g . (5.1)

Bei hinreichend grofien Molekulargewichten bildet sich zwischen dem Fliefs- und
Glasbereich ein Gummiplateau:

_ PRT
=M

Gp (5.2)
Fiir PCList G, = 1 MPeﬂ Fiir sehr hohe Frequenzen geht die Probe in den glasartigen
Zustand tber.

Sowohl der messbare Frequenzbereich (wmax = 100rad/s) als auch der Temperatur-
bereich sind limitiert. Unterhalb von 50°C (PCL) bzw. 60°C (PEO) kristallisiert die
Probe wihrend des Experimentes und oberhalb von 90°C ist unter Normalatmo-
sphére die Probe thermisch nicht mehr stabil. Messungen bei unterschiedlichen
Temperaturen lassen sich durch Frequenz-Temperatur-Superposition in eine Mas-
terkurve bei einer Referenztemperatur T;s iberlagern. Dabei werden die einzelnen

!Berechnung mit p = 1,145-10%kg/m?® (Herstellerangabe Scientific Polymer Products), Me = 3kg/mol,
R=8,314]/molK, T = 343K (70°C)
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5.1. Schmelzdynamik und Kristallisationskinetik

Messkurven mit einem Verschiebungsfaktor ar auf der Frequenzachse verschoben.
Es gilt:

_ W(Tref)
()
Da die rheologischen Messungen fiir PEO6, PEO37, PEO188 und PEO237 bereits
in [70] ausfiihrlich beschrieben wurden, stehen im Folgenden die Ergebnisse fiir
PCL im Fokus. Abb.[5.2(a)| zeigt die durch Frequenz-Temperatur-Superposition
erstellte Masterkurve fiir PCL77 bei Tt = 70°C und Abb. die resultierenden
Verschiebungsfaktoren ar. Die Speicher- und Verlustmodule fiir zwei ausgewihlte
Temperaturen sind als Inset in Abb. zu sehen.

Ein Fit der Verschiebungsfaktoren mit der Williams-Landel-Ferry (WLF) Gleichung

(5.3)

ar

(T — Thet)

o (5.4)

log(ar) = -C;

ermoglicht die Berechnung von 7p(T) = artp(Tyes) fiir alle Temperaturen T. Da-
bei wurde die Vogeltemperatur mit Ty = —110°C (T, —50°C) fiir PCL als konstant
angenommen.

0,4

e PCL77
WLF-Fit

log(a,)=-C,(T-T )(T-T,)

0,24

& 00
g
2 T _=70°C
0,2 T,=-110°C
=285
10° T Y Toror T T -04 T T T T T
1 10 100 -20 -10 0 10 20
a,W[rad/s] T-T . [°C]
(a) Masterkurve fiir PCL77 bei T = 70°C (b) Verschiebungsfaktoren ar und WLEF-Fit fiir
Tret =70°C

700 8,0 9

s00] ® 55°C 75°C PCL28 o G"PCL52

60°C <« 80°C linearer Fit

5003 A 65°C e 85°C 754
70°C 90°C
— 4003
£
o E £ 7,04
= 300 %’,
] A—A A A A A A A A A =
] 6,5
200-_
1 <_<—4_‘_4_4_‘_‘_‘_‘
1 —O— 00— 0—0—0—0— 00— 0 6.0 IN(G")=In(w)+In(n)
1 ' ' T 20 15 10 05
Scherrate y[1/s] In(w)

(c) Viskositit n fiir verschiedene Scherraten und  (d) Fit von In(G") fiir PCL52 bei Ty = 70°C
Temperaturen fiir PCL28

Abb. 5.2: Rheologische Messungen an (a, b) PCL77, (c) PCL28 und (d) PCL52
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5. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die Morphologie

Fiir kleine Molekulargewichte ist die Entschlaufungszeit sehr klein. Somit kann
o nicht im limitierten Frequenz- und Temperaturbereich gemessen werden. Die
Viskositdt n ist proportional zu 7p, d. h. nach Abschnitt haben beide die gleiche
Temperatur- und Molekulargewichtsabhidngigkeit:

Tp o o< My,. (5.5)

Somit kann aus Viskositdtsmessungen die Entschlaufungszeit indirekt bestimmt
werden. Als Beispiel ist das Ergebnis der Viskositdtsmessungen von PCL28 fiir
verschiedene Temperaturen in Abb. dargestellt. Die Viskositit ist unabhédngig
von der Scherrate y. Sie wird fiir jede Temperatur durch einen linearen Fit mit
Anstieg Null ermittelt. Die Temperaturabhédngigkeit wird dabei analog zu den
oszillierenden Schermessungen durch den Verschiebungsfaktor ar beschrieben.
Eine weitere Moglichkeit zur Bestimmung der Viskositit bietet das Verlustmodul
bei kleinen Frequenzen. Es gilt:

lim G" (w) = wn. (5.6)
w—0

Aus einem linearen Fit von In(G") = In(w) +In(n) ladsst sich n bestimmen. Das Ergeb-
nis ist fiir PCL52 bei Tief = 70°C in Abb. dargestellt. Die Viskositdt wurde fiir
alle vorhandenen Proben gemessen und in Abb.5.3|dargestellt, um die Molekular-
gewichtsabhdngigkeit von 1 bzw. 7p nach Gl.[5.7| moglichst exakt bestimmen zu
konnen:

ITpX N = AM‘X,. (57)

Aus einem linearen Fit, entsprechend In(n) = In(A) + vIn(My), wird v = 3,6 als An-
stieg bestimmt. Experimentelle Ergebnisse in der Literatur schwanken zwischen
v =3,2..3,6 [1]. Die Entschlaufungszeit ist mit der Viskositéat iiber eine Konstante
¢ =1p/n verkniipft. Zur Bestimmung dieser Konstanten wurde fiir alle Proben,
bei denen es moglich war (PCL52, PCL60, PCL77, PCL92, PCL207), sowohl 1 als
auch 7p bei gleicher Temperatur (70°C) gemessen. Fiir PCL ergibt sich ein mittleres
c=(1,4-10"5+0,5-10"% Pa~!. Damit kann 7p, fiir alle Molekulargewichte berechnet
werden.

Abb.|5.3| zeigt die aus den Viskositidtsmessungen ermittelten Entschlaufungszei-
ten sowie die direkt gemessenen Entschlaufungszeiten fiir 70°C. In Tab.5.1|sind
die Ergebnisse fiir ausgewdahlte Proben zusammengefasst. Fiir PCL52 wurde das
Fitergebnis fiir die Berechnung der Entschlaufungszeit gewihlt.

Mit den bekannten Verschiebungsfaktoren kann die Entschlaufungszeit aufSferdem
zu niedrigeren Temperaturen extrapoliert werden. Das ist wichtig, da 7p spéter bei
Temperaturen, bei denen die Proben kristallisieren, mit der Kristallisationszeit 7¢
verglichen werden soll.

Die Auswertung der rheologischen Messungen von PEO erfolgte in [70] analog. Fiir
die theoretische Berechnung der Entschlaufungszeit fiir ein beliebiges Molekular-
gewicht bei einer bestimmten Temperatur benotigt man den Verschiebungsfaktor
ar(My, T), die Konstante ¢, den Proportionalitdtsfaktor A und die Potenz v:

Tp(My, T) = ar(My, T) - c- A- M. (5.8)

Die Parameter sind in Tab.[5.2] fiir beide Polymere zusammengefasst. Konnte
7p(My, Tref) direkt gemessen werden, gilt:

Tp(Mw, T) = ar(Mw, T) - Tp (M, Tres). (5.9)
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5.1. Schmelzdynamik und Kristallisationskinetik
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Abb. 5.3: Molekulargewichtsabhidngigkeit der Viskositdt 7 und der Entschlaufungs-
zeit Tp flir PCL bei Tt = 70°C

Probe | w. [rad/s] Tp [s] n [Pa] C
PCL11 - 5,55-107° (Fit) 2,38 2,65
PCL28 - 1,79-10~* (Fit) 126,0 | 2,11
PCL37 - 4,82-107* (Fit) | 339,9 | 2,09
PCL52 | 235,25 |4,25-1073 (Fit) | 41,09-10% | 2,98
PCL60 | 266,71 5,36-1073 23,65-10° | 2,64
PCL77 37,87 2,64-1072 37,07-10° | 2,85
PCL207 8,45 11,83-1072 | 65,44-10% | 2,76

Tab. 5.1: Crossover-Frequenz w., Entschlaufungszeit 7p, Viskositdt n und C, (fiir die
Berechnung von ar) aus rheologischen Messungen fiir eine Referenztem-
peratur von Ty = 70°C

c[Pa”!] | A[Pa-s-mol-g7!]| v
PEO | 1,82-107% 2,36-10713 33
PCL | 1,42-107% 1,24-10714 3,6

Tab. 5.2: Parameter fiir die Berechnung der Entschlaufungszeit 7p

Abb. und Abb. zeigen die extrapolierten, gering temperaturabhangi-
gen Entschlaufungszeiten fiir PEO und PCL in logarithmischer Darstellung fiir

verschiedene Molekulargewichte. Fiir eine bessere Ubersichtlichkeit wurde auf
Fehlerbalken verzichtet. Mit zunehmendem Molekulargewicht und abnehmender
Temperatur steigt die Entschlaufungszeit. Sie ist fiir beide Proben in der gleichen
Grofenordnung, variiert aber je nach Molekulargewicht zwischen 107%s und 1s.
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5. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die Morphologie
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Abb. 5.4: Temperaturabhangige Entschlaufungszeit 7p fiir (a) PEO- und (b) PCL-
Proben mit verschiedenen Molekulargewichten

5.1.2. Messung der Kristallisationszeiten

Die kristallinen Lamellen wachsen, ausgehend vom Kristallisationskeim, mit kon-
stanter Geschwindigkeit in radialer Richtung und bilden im uym-Bereich Sphérolithe
als Uberstruktur. Das Wachstum dieser Sphérolithe kann mit einem Polarisationsmi-
kroskop beobachtet werden. Bei gekreuzten Polarisatoren ist die Schmelze dunkel
und die doppelbrechenden, kreisformigen Sphérolithe sind hell.

Zur experimentellen Bestimmung der Kristallisationszeiten wurde ein Mikroskop
BX51 der Firma Olympus und ein Heiztisch vom Typ THMS 600 der Firma Linkam
verwendet. Die Wachstumsgeschwindigkeit i bei einer bestimmten Temperatur T
wird durch eine zeitabhidngige Messung des Radius r eines wachsenden Sphéro-
lithen bestimmt. Durch die lineare Abhédngigkeit ist 4 aus dem Anstieg von r () = ut
berechenbar. Fiir jede Temperatur wurden mindestens drei Sphérolithe vermes-
sen. Die Wachstumsgeschwindigkeit ist temperaturabhédngig und kann mit der in
Kapitel eingefiihrten Gleichung[2.8 beschrieben werden.

Beide Probensysteme zeigen eine starke Abhédngigkeit von der Kristallisationstem-
peratur T;, da der Einfluss der Segmentmobilitdt der Ketten durch den grofien
Abstand zu Ty im untersuchten Temperaturbereich gering ist. Bis auf das kleins-
te Molekulargewicht (PCL11), welches eine erhohte Wachstumsgeschwindigkeit
zeigt, haben alle PCL Proben eine dhnliche T.-Abhdngigkeit. Fiir PEO weicht die
Temperaturabhdngigkeit der Wachstumsgeschwindigkeit ebenfalls fiir das kleinste
Molekulargewicht (PEO6), aufgrund seiner niedrigeren Gleichgewichtsschmelz-
temperatur T5° [70], ab.

Abb.[5.5zeigt die experimentell ermittelten Wachstumsgeschwindigkeiten fiir aus-
gewdhlte PEO- und PCL-Proben mit verschiedenen Molekulargewichten. Im We-
sentlichen zeigt die Wachstumsgeschwindigkeit eine unsystematische Variation
mit dem Molekulargewicht. Durch die starke Temperaturabhingigkeit tiberwiegen
Fehler, die z. B. durch einen Temperaturgradienten im Heizer verursacht werden.
Als Inset sind deshalb zusatzlich fiir beide Proben die gemittelten Wachstums-
geschwindigkeiten mit ihren Standardabweichungen gezeigt, wobei jeweils das
kleinste Molekulargewicht ausgeschlossen wurde.
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5.1. Schmelzdynamik und Kristallisationskinetik
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Abb. 5.5: Temperaturabhingigkeit der Wachstumsgeschwindigkeit p der Sphéroli-
the fiir unterschiedliche Molekulargewichte und gemittelte Wachstums-
geschwindigkeit als Inset von (a) PEO und (b) PCL

Im Vergleich zu PEO ist der untersuchte Temperaturbereich fiir PCL durch die
geringere Wachstumsgeschwindigkeit zu niedrigeren Temperaturen verschoben.
Generell sind die ermittelten Wachstumsgeschwindigkeiten im jeweiligen Tempe-
raturbereich fiir PEO etwa eine Grofsenordnung hoher. Die messbaren Sphérolith-
grofien unterscheiden sich fiir beide Polymere. Typische Radien fiir PCL liegen
im Bereich von 10um. Die Auflosung des verwendeten Mikroskops betrdgt bei
den verwendeten Einstellungen = 1um. Somit ist die Messung im Vergleich zu
PEO, dessen Radien im Bereich > 100 um liegen, erschwert und mit einer grofieren
Unsicherheit behaftet.

Die Kristallisationszeit 7¢c = Ry/p ist definiert als Zeit, die eine Lamelle benétigt,
entlang einer Strecke Ry zu wachsen. Ry ist der molekulargewichtsabhingige End-
zu-End-Abstand einer Kette in der Schmelze. Dieser Wert ist polymerspezifisch
und lasst sich fiir verschiedene Molekulargewichte nach GI.[2.15 berechnen.

Wie zur Bestimmung der Entschlaufungszeiten wird auch hier das gewichtsgemit-
telte Molekulargewicht fiir die Berechnung der Kristallisationszeiten verwendet.
Tab.[5.3|fasst die End-zu-End-Abstidnde Ry nach Gl. fiir die untersuchten PEO-
und PCL-Proben zusammen.

PCL11 | PCL28 | PCL37 | PCL52 | PCL60 | PCL77 | PCL207
Ry [nm] | 8,1 131 | 150 | 17,8 19,2 21,8 35,6
PEO6 | PEO37 | PEO53 | PEO91 | PEO187 | PEO188 | PEO237
Ry [nm] | 6,1 149 | 177 | 22,8 33,5 33,6 37,7

Tab. 5.3: End-zu-End-Abstinde Ry nach Gl. fur die untersuchten PEO- und
PCL-Proben

Abb.[5.6 zeigt die resultierenden Kristallisationszeiten fiir beide Polymere in lo-
garithmischer Darstellung. Sie steigen fiir beide Polymerproben stark mit der
Temperatur (invers zu p) und leicht mit dem Molekulargewicht an. Der Einfluss des
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5. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die Morphologie

Molekulargewichtes durch Ry ist grofier als der unsystematische Fehler der Wachs-
tumsgeschwindigkeit. Die Kristallisationszeiten fiir PCL reichen im untersuchten
Temperaturbereich von rund 1072s bis 10s. Fiir PEO ergeben sich Kristallisations-
zeiten zwischen 1073s und 1s. Bei gleicher Temperatur ist 7 fiir PCL somit rund
100-mal grofler als fiir PEO.

10| " PEOB » ol T PCL11
i —e—PEOQ37 —e—PCL28
] —A—PEO53 —A—PCL37
10° PEO91 , PCL52
PEO187 1074 PCL60
1 —<«—PEO188 —<—PCL77
T 107 = —e— PCL207

& —e— PE0237

45 50 55 60 25 30 35 40 45 50
T, [°C] T, [°Cl

(a) PEO (b) PCL

Abb. 5.6: Kristallisationszeiten 7¢ in Abhédngigkeit von T fiir (a) PEO- und
(b) PCL-Proben mit verschiedenen Molekulargewichten

5.1.3. Bestimmung der Kristallisationsregime

Die charakteristische Zeitskala fiir die Dynamik der Ketten in der Schmelze ist die in
Abschnitt ermittelte Entschlaufungszeit 7p. Wahrend dieser Zeit bewegt sich
der Schwerpunkt der Kette um Ry. Sie ist nach Abb.5.4{und GL.[5.7|stark molekular-
gewichtsabhingig und variiert fiir beide Proben im gemessenen M,,-Bereich um
fiinf Grofienordnungen. Die Temperaturabhédngigkeit ist im gemessenen T-Bereich
im Vergleich dazu gering. Als charakteristische Zeitskala der Kristallisation dient
die in Abschnitt[5.1.2]berechnete Kristallisationszeit 7¢. Wiahrend dieser Zeit wichst
eine Lamelle um die Strecke Rj. Die Wachstumsgeschwindigkeit ist nach Abb.
und GL.2.8]von der Kristallisationstemperatur abhéngig. Durch den mit v/M, stei-
genden End-zu-End-Abstand Ry erhoht sich 7¢ mit dem Molekulargewicht, im
Vergleich zur T-Abhéngigkeit aber nur gering. Ein Vergleich beider Zeitskalen, also
das Verhiltnis 7p/7¢, soll als dimensionsloser Parameter fiir die Unterscheidung
von schneller und langsamer Kristallisation dienen.

In Abb.[5.7(a)jund Abb. ist fiir PEO und PCL das Verhiltnis von 7p zu 7¢ fiir
verschiedene Molekulargewichte in Abhédngigkeit von der Temperatur dargestellt.
Ist das Verhiltnis 7p/7¢ grofs, so ist die Probe im Bereich der schnellen Kristallisati-
on. Umgedreht ist bei einem kleinen Verhiltnis von 7p/7¢ die Probe den Bereich
der langsamen Kiristallisation.

Fiir PCL wird das schnelle Regime nur fiir PCL77 und PCL207, also die grofsten
Molekulargewichte, bei tiefen Kristallisationstemperaturen erreicht. In PEO dage-
gen iliberstreicht man durch Variation von T fiir alle Proben (aufier PEO6) den
Ubergang von schneller zu langsamer Kristallisation. Dabei gibt es keine scharfe
Grenze, sondern einen steten Ubergang zwischen beiden Grenzfillen.
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5.1. Schmelzdynamik und Kristallisationskinetik
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Abb. 5.7: Verhiltnis von Entschlaufungszeit und Kristallisationszeit fiir (a) PEO
und (b) PCL

Allgemein erreicht man einen Ubergang vom langsamen zum schnellen Regime
mit einer Erhohung des Molekulargewichtes und/oder einer Erniedrigung der
Kristallisationstemperatur.
Welchen Einfluss konnen diese Grenzfalle auf die teilkristalline Struktur haben? Die
Grenzfille der schnellen und langsamen Kiristallisation sind in Abb.[5.8/schematisch
und unskaliert dargestellt.
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Abb. 5.8: Mogliche Strukturen nach schneller und langsamer Kristallisation: Bei der
langsamen Kristallisation kann die Reorganisation der Ketten wahrend
der Kristallisation zu einer vergrofierten kristallinen Dicke d. und Lang-
periode L oder zu einer Verringerung der Verschlaufungsdichte (helleres
griin) in der amorphen Phase (d,) fithren

Im Limit der schnellen Kristallisation ist 7p > 7¢. Die Entschlaufungszeit ist also
viel grofier als die Kristallisationszeit. Die Kette kann wahrend der Kristallisation
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5. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die Morphologie

nur lokal relaxieren und damit die Verschlaufungen der urspriinglichen Schmelze
nicht aufldsen. Diese konzentrieren sich in der amorphen Phase und verhindern ein
weiteres Dickenwachstum. Die Lamellendicke ist auf die Knduelgrofie beschrankt.
Im Grenzfall langsamer Kristallisation ist 7p < 7¢. Die Kette kann wahrend der
Kristallisation vollstandig relaxieren. Es konnen wahrend der Kristallisation Ver-
schlaufungen aufgelost werden und die Ketten konnen ihre Konformation global
andern. Demnach miissten weniger entanglements in die amorphe Phase integriert
werden, was zu einem Dickenwachstum der Lamelle fithren konnte. Eine weite-
re Moglichkeit ist eine verringerte Verschlaufungsdichte in der amorphen Phase,
in Abb.[5.§ dargestellt durch das hellere griin. Dieses Szenario wird fiir PCL in
Kapitel [6| untersucht.

Ob und wie die bei der Kristallisation gebildeten amorphen und kristallinen Be-
reiche tatsdchlich durch die Konformation der Ketten in der Schmelze beeinflusst
sind, wird in Abschnitt5.2|analysiert. Fiir PEO konnte bereits ein Einfluss der Kris-
tallisationsregime auf die Morphologie nachgewiesen werden [70]. Im langsamen
Limit konnen wesentlich dickere Lamellen gebildet werden als im schnellen Limit.
Offen bleibt bei dieser Beobachtung der Einfluss der a.-Relaxation und damit die
Ubertragbarkeit dieses Ergebnisses auf andere Polymere. Aus diesem Grund wird
PCL als Polymer ohne a.-Relaxation als zweites Modellsystem untersucht.

5.2. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf
die teilkristalline Struktur

In Kapitel ] wurde der Einfluss der Dynamik im Kristall auf die Morphologie
untersucht. Welche Rolle spielen die Kristallisationsbedingungen, d. h. die Schmelz-
dynamik und Kristallisationskinetik? Fiir beide Proben wird in diesem Kapitel
die Temperatur- und Molekulargewichtsabhdngigkeit der teilkristallinen Struktur
mittels SAXS untersucht. Soweit nicht anders angegeben, wurden alle Strukturen
nach isothermer Kristallisation bei T, gemessen. Die Auswertung der Streudaten
erfolgt wie in Kapitel 3|beschrieben. Die Breite der Fensterfunktion wurde i. Allg.
o =1,4nm fiir PCL und o =2,0nm fiir PEO gewaéhlt. Es zeigt sich, dass sich die
Morphologie von PCL nur schwach mit dem Parameter 7p/7¢ d&ndert. In PEO ist
die ac-Relaxation fiir alle untersuchten Temperaturen im Vergleich zum Kristall-
wachstum schnell, d. h. die kristallinen Lamellen verdicken sich in allen gezeigten
Experimenten bis zu einer minimalen amorphen Dicke. Die finale kristalline Dicke
ist abhédngig von 7p/7¢.

5.2.1. Crystal-fixed: Poly-c-Caprolacton

Einfluss der Kristallisationstemperatur auf die Morphologie

Die Abhingigkeit der teilkristallinen Struktur von der Kristallisationstemperatur in
Abwesenheit einer Dynamik im Kristall wird am Bsp. PCL77 untersucht. Abb.
zeigt die Absolutintensitét fiir PCL77 nach Abschluss der isothermen Kristallisation
bei verschiedenen Kristallisationstemperaturen (7. = 30°C, 35°C, 40°C, 45°C, 50°C).
Aus Ips(s) wird die in Abb. dargestellte Funktion ISF = 167% [P — I pss*] @
berechnet, wobei P der Porod-Parameter und o die Fensterfunktion ist. Ein an-
schlieSender Fit nach GI. und Gl. liefert die Strukturparameter d,,c und
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5.2. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die teilkristalline Struktur

ihre Verteilungsbreiten o,/c. Auf eine Darstellung des Fits wurde zur besseren
Ubersichtlichkeit verzichtet. Abb. stellt die berechneten Grenzfldchenvertei-
lungsfunktionen (IDF) der Daten (K" (z)) und der Fitfunktion (Kg (z)) dar. Der Fit
ist in allen Abbildungen dieses Kapitels als durchgezogene Linie mit der den Daten
entsprechenden Farbe gekennzeichnet. Die aus dem Fit resultierenden Strukturpa-

rameter sind in Abb. zusammengefasst.
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Abb. 5.9: SAXS-Messungen und Datenauswertung fiir PCL77 nach isothermer Kris-
tallisation bei verschiedenen T, = 30°C, 35°C, 40°C, 45°C, 50°C

Wie in Kapitel 4] ist fiir PCL die kristalline Dicke gut definiert, die amorphe Di-
cke hat eine breitere Verteilung. Das entspricht dem Bild des zufélligen Wachsens
einer Lamelle mit bestimmter Dicke in die amorphe Phase. Die amorphe Dicke
d, steigt bei Erthohung der Kristallisationstemperatur von T, = 30°C auf T, =50°C
um Ad, = 3nm, die kristalline Dicke d. um Ad. = 1,5nm. Die Langperiode ist die
Summe aus d, und d. und erhoht sich demnach um AL = 4,5nm. In Tab. sind
alle Werte notiert.

Als Messunsicherheit wird fiir die Langperiode +0,15nm (aus dem Punktabstand
Az =0,3nm der Messdaten) abgeschitzt. Der Fehler fiir die amorphe und kristalline
Dicke wurde mit Hilfe der Liange einer Monomereinheit (dyion = 0,87 nm) im Kristall
abgeschitzt. d. = ndwion sollte ein ganzzahliges Vielfaches der Lange einer Mono-
mereinheit sein, woraus ein Fehler von +0,44 nm resultiert. Fiir die Kristallinitat
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5. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die Morphologie

bedeutet das insgesamt ein Fehler von = 6%. Im untersuchten Temperaturbereich
andert sich die teilkristalline Struktur nur gering, obwohl die charakteristische Zeit
fiir die Kristallisationsbedingungen 7 /7¢ um drei Gréflenordnungen, von 5,5-1073
fur 50°C bis 3,6 fir 30°C, variiert.

da [nm] | 04 [nm] | de [nm] | o [nm] | L [nm] | X¢ [%]
T. =30°C 7,68 3,97 6,82 0,50 14,50 47,0
T. =35°C 8,77 4,59 6,96 0,50 15,73 44,2
T, =40°C 9,16 4,72 7,51 0,58 16,67 45,1
T.=45°C | 10,10 5,13 7,80 0,64 17,90 43,6
T.=50°C | 10,68 5,20 8,34 0,82 19,02 43,8

Tab. 5.4: Strukturparameter d,, d. und L sowie die Dickenverteilungen o, der amor-
phen und o der kristallinen Phase fiir PCL77 mit o = 1,4nm fiir alle Tem-
peraturen

Einfluss des Molekulargewichtes auf die Morphologie

Fir die Analyse der Molekulargewichtsabhidngigkeit wurden die Proben bei
T. =50°C isotherm kristallisiert. Bei dieser Temperatur haben die Proben theore-
tisch die Moglichkeit zu reorganisieren, da der Parameter 7p/7 fiir alle Proben « 1
ist. Abb.[5.10(a)| zeigt die Absolutintensitét Is(s) fiir ausgewahlte PCL-Proben
nach isothermer Kristallisation bei 50°C. Aus Ips(s) und einem Porod-Fit (nicht
eingezeichnet) wurde wieder die Funktion 1673 [P — Lips 54] w berechnet. Anschlie-
lend erfolgte der Fit dieser Funktion im reziproken Raum. Das Ergebnis ist in
Abb. dargestellt. Sowohl die Daten als auch der Fit wurden kosinustrans-
formiert, um K" (z) und K (z) in Abb.[.10(c)|zu erhalten. Die Strukturparameter
in Abb. sind das Resultat des Fits. In dieser Abbildung sind auch Proben
enthalten, deren Streudaten nicht in Abb.[5.10(a)-(c) gezeigt wurden. Die Kristal-
litdicke d. ist fiir alle Molekulargewichte gleich und liegt bei d. = (8,09 +0,17)nm,
also mit einer Variation unterhalb der Messgenauigkeit. Die amorphe Dicke d,
steigt mit dem Molekulargewicht um Ad, = (11,05-6,83)nm = 4,22nm = 4nm. Ein
Vergleich der Strukturparameter fiir das kleinste Molekulargewicht (PCL11) mit
der Konturldnge Rnyax = 52,3nm zeigt, dass auch in dieser Probe die Lamellen aus
mehrfach gefalteten Ketten bestehen.

Aus der Langperiode L und dem Porod-Parameter P ldsst sich nach GI. wobei
Oqc = 2/L die innere Oberfldche pro Volumen fiir einen idealen Lamellenstapel ist,
die Elektronendichtedifferenz

Ap=V4n3PL (5.10)

abschétzen. Der resultierende Dichtekontrast ist als Inset fiir alle Molekulargewichte
in Abb. dargestellt. Ap ist mit (32,4+1,3)e.u./ nm? in etwa konstant.

In Abb. wird die bei T, = 50°C (offene Symbole) entstandene Struktur mit der
bei T, = 35°C (volle Symbole) entstandenen Struktur verglichen. Fiir 35°C steigt die
amorphe Dicke mit My, um Ad, = (9,12-6,19)nm = 2,93nm = 3nm. Die kristalline
Dicke d. = (6,64+0,36) nm ist auch bei dieser Kristallisationstemperatur unabhingig
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5.2. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die teilkristalline Struktur

vom Molekulargewicht. Sowohl die kristalline als auch die amorphe Dicke sind fiir
die hohere Kristallisationstemperatur zu grofieren Werten verschoben. Der Anstieg
der amorphen Dicke mit dem Molekulargewicht ist vergleichbar. Bei T, = 50°C mit
Ad,(50°C) = 4nm steigt die amorphe Dicke etwas mehr mit dem Molekulargewicht
an als bei T, = 35°C mit Ad,(35°C) = 3nm. In Tab. in Anhang sind die Werte
tir alle Proben zusammengefasst.
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Abb. 5.10: SAXS-Messungen und Datenauswertung fiir PCL mit unterschiedlichen
Molekulargewichten nach isothermer Kristallisation bei T, =50°C

Nach Literaturangaben (siehe Gl. steigt in abgeschreckten PE-Proben die amor-
phe Dicke proportional zur Wurzel des Molekulargewichtes [14]. Versucht man
die in diesem Abschnitt vorgestellten Daten auf diese Weise zu beschreiben (vgl.
Abb. |A 3), ergibt sich im Vergleich zur Literatur (y(PE) = 0,44nmv/mol/ /g) fiir beide
Kristallisationstemperaturen ein viel geringerer Anstieg (y(35°C) = 0,09nmv/mol/ /g,
¥(35°C) = 0, 13nmv'mol//g).

Ein Unterschied ist die Kristallisationstemperatur. Wie in Kapitel [6|deutlich wer-
den wird, verringert sich in PCL die Verschlaufungsdichte in der amorphen Phase
mit zunehmender Kristallisationstemperatur. Wenn z. B. durch ein Abschrecken
der Probe ein Entschlaufen wihrend der Kristallisation verhindert wird, konnten
diese entanglements zu einem starkeren Anstieg von d, mit zunehmendem Mole-
kulargewicht fithren. Der Anstieg der amorphen Dicke ist jedoch fiir die tiefere
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5. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die Morphologie

Kristallisationstemperatur kleiner, was ein Widerspruch zu [14] ist. Die experi-
mentelle Beobachtung in [14] ist fiir PCL demnach nicht reproduzierbar. Die hier

vorgestellten PCL-Daten werden am besten mit einem Anstieg proportional zu
MY beschrieben, was in Abb. den blauen Kurven entspricht.
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Abb. 5.11: Molekulargewichtsabhédngigkeit der Strukturparameter d,, d. und L fiir
T = 35°C (volle Symbole) und T, = 50°C (offene Symbole)

Fiir beide Temperaturen und fiir alle Molekulargewichte konnte die in Kapitel 4]
gefundene, charakteristische Morphologie von PCL bestétigt werden. Auch fiir 50°C
stellt sich keine minimale amorphe Dicke ein, was durch die grofie Verteilungsbreite
in Abb. deutlich wird.

PCL als Polymer ohne Kristalldynamik zeigt i. Allg. nur eine schwache Anderung
der teilkristallinen Struktur bei Variation der Kristallisationsbedingungen. Die kris-
talline Dicke ist entsprechend der klassischen Kristallisationstheorien unabhingig
vom Molekulargewicht und wird temperaturabhingig gewahlt.

5.2.2. Crystal-mobile: Polyethylenoxid

Einige der in diesem Abschnitt vorgestellten PEO-Daten wurden bereits in [70]
untersucht. Neu ist fiir diese Proben die Auswertung der Daten m. H. der in Kapitel
eingefiihrten Modellfunktion.

Einfluss der Kristallisationstemperatur auf die Morphologie

Die T.-Abhangigkeit der teilkristallinen Struktur fiir ein crystal-mobile Polymer wird
exemplarisch am Bsp. PEO188 analysiert. In Abb. sind die Absolutinten-
sitdten fiir verschiedene Kristallisationstemperaturen (T, = 45°C, 50°C, 55°C, 60°C)
gezeigt. Die Peaks verschieben sich mit zunehmendem Molekulargewicht nach
links zu kleineren Streuvektoren. Aus den Streudaten wurde wieder die Funktion
ISF bestimmt und angepasst, wie in Abb. dargestellt.
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Abb. 5.12: SAXS-Messungen und Datenauswertung fiir PEO188 nach isothermer
Kristallisation bei verschiedenen T, = 45°C, 50°C, 55°C, 60°C
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5. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die Morphologie

Daraus wurden die Grenzflaichenverteilungsfunktionen der Daten und der Fit-
funktion in Abb.[5.12(c)| bestimmt. Das erste Maximum, welches der Dicke der
amorphen Phase entspricht, verschiebt sich zu grofleren Werten, genau wie das
der Langperiode entsprechende Minimum. In Abbildung Abb. sind die
Strukturgroflen, die aus dem Fit in Abb. resultieren, dargestellt.

Der Parameter 7p/7¢ variiert von 9,1-10~ fiir 60°C bis 66, 3 fiir 45°C. Wie fiir PCL77
werden im untersuchten Temperaturbereich etwa drei Grofienordnungen {tiberstri-
chen. Im Vergleich zu PCL77 zeigt PEO188 einen deutlich starkeren Einfluss der
Kristallisationstemperatur auf die finale Morphologie. Die amorphe Dicke bleibt na-
hezu konstant und steigt bei Erhohung der Kristallisationstemperatur von T, = 30°C
auf T = 50°C um Ad, = 1,18nm. Die kristalline Dicke steigt mit Ad. = 39,31nm
stark an. Die Langperiode erhoht sich demnach um AL = (71,5-31,0) nm = 40,4nm.
Grund dafiir ist die in Kapitel 4| beschriebene Verdickung der Kristallite wihrend
der Kristallisation durch die a.-Relaxation. Der Porod-Parameter sinkt mit Zunah-
me von T, durch die groflere Langperiode. Die Kristallinitét steigt von 67 % auf
84%. In Tab.[5.5sind die Strukturinformationen zusammengefasst.

da [nm] | 04 [nm] | de [nm] | o¢ [nm] | L [nm] | X [%]
T.=45°C | 10,35 | 332 | 2067 | 626 | 31,02 | 66,6
T.=50°C | 1047 | 332 | 2734 | 677 | 3781 | 723
T.=55°C | 10,82 | 510 | 3528 | 7,10 | 4610 | 765
T.=60°C | 1153 | 454 | 5998 | 11,25 | 7151 | 839

Tab. 5.5: Strukturparameter d,, d. und L sowie die Dickenverteilungen o, der amor-
phen und o der kristallinen Phase fiir PEO188 mit ¢ =2,0nm fiir alle
Temperaturen

Fiir die hdchste Kristallisationstemperatur ist der kristalline Peak sowie die Lang-
periode in der Grenzfldchenverteilungsfunktion schwer zu erkennen. Um zu de-
monstrieren, dass die Modellfunktion die Struktur weiterhin beschreiben kann, ist
in Abb. die IDF und die Modellfunktion von PEO188 fiir T, = 60°C einzeln
dargestellt. Zusétzlich sind fiir K (2) die ersten drei Beitrage h, (blau), h. (rot)
und —2h, (schwarz) als gestrichelte Linien eingezeichnet. Der amorphe Beitrag
ha, ist gut separiert. Durch die kleine amorphe Dicke und die breite Verteilung der
kristallinen Dicken tiberlagern sich h. und —2h,. und 16schen sich teilweise aus.

Einfluss des Molekulargewichtes auf die Morphologie

Da fiir PEO188 ein starker Einfluss von T. auf die Struktur beobachtet wurde,
wird die Molekulargewichtsabhédngigkeit im Folgenden fiir 45°C und fiir 60°C
untersucht. Die Ergebnisse der Rontgenkleinwinkelstreudaten und anschlieflenden
Analyse sind in Abb. fiir 45°C und in Abb. fiir 60°C dargestellt. Zusatzlich
sind in Abb. und Abb. die Proben PEO53 und PEO187 enthalten.

Durch die geringe Wachstumsgeschwindigkeit von PEO6 bei 60°C (vgl. Abb.
war es nicht moglich die Probe bei dieser Temperatur isotherm zu kristallisieren.
Deshalb sind fiir PEO6 die Daten nach isothermer Kristallisation bei 55°C gezeigt.
Die Modellfunktion kann die sehr unterschiedlichen Strukturen gut beschreiben.
Lediglich fiir das kleinste Molekulargewicht gibt es grofiere Abweichungen. Fiir
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5.2. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die teilkristalline Struktur

eine {ibersichtlichere Darstellung ist PEO6 in Abb. nicht enthalten. Der voll-
standige Datensatz kann in Abb.[A 2/in AnhangA.1|eingesehen werden.

Die Elektronendichtedifferenz fiir beide Temperaturen ist als Inset in Abb.
und Abb. gezeigt. Sie ist fiir PEO6 bei 45°C kleiner als fiir die restlichen
Proben. In [70] wird der grofiere Anteil von Kettenenden und scharfen Riickfal-
tungen als Grund genannt. PEO6 bildet somit einen Sonderfall, da in dieser Probe
die Ketten nicht oder lediglich einmal gefaltet sind (Rmax = 34,8nm). Des Weiteren
ist die Bestimmung des Porod-Parameters fiir sehr kleine d, mit einer grofleren
Unsicherheit behaftet. Das Modell gelangt nach Gl. an seine Grenzen.
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Abb. 5.13: SAXS-Messungen und Datenauswertung fiir PEO mit unterschiedlichen
Molekulargewichten nach isothermer Kristallisation bei T, = 45°C

Fir T.=45°C steigt die amorphe Dicke mit dem Molekulargewicht um
Ady = (15,59 -3,97)nm = 11,62 nm. Die kristalline Dicke steigt leicht mit dem Mole-
kulargewicht, insgesamt variieren die Werte aber nur um d. = (19,27 + 2,31) nm. Die
Langperiode erhoht sich, vor allem aufgrund der Zunahme der amorphen Dicke
um AL = (34,46 -19,74)nm = 14,72nm. Der Porod-Parameter sinkt entsprechend
mit dem Molekulargewicht (siehe Gl.[3.21).

Fir T, =60°C steigt die amorphe Dicke d, mit dem Molekulargewicht um
Ad, = (15,34 —4,95)nm = 10,39nm, d. h. etwa gleich stark wie bei 45°C. Die kristalli-
ne Dicke steigt stark um Ad, = (61,64 —20,61) nm = 41,03nm und die Langperiode
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5. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die Morphologie

erhoht sich vor allem durch die Zunahme der kristallinen Dicke um AL =51,33nm.
Bei dieser Temperatur ist der Porod-Parameter fiir PEO91 zu hoch, was auf Fehler
in der Bestimmung der Absolutintensitét, z. B. durch eine Luftblase in der Probe,
zuriickgefiihrt wird. Er wird deshalb nicht fiir die Berechnung von Ap verwendet.
Fiir alle anderen Proben ist Ap = (33 +3) e.u./nm3.
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Abb. 5.14: SAXS-Messungen und Datenauswertung fiir PEO mit unterschiedlichen
Molekulargewichten nach isothermer Kristallisation bei T, = 60°C

Bei konstanter Temperatur steigt 7p/7c mit dem Molekulargewicht. Trotzdem
erreichen grofie Molekulargewichte bei T. = 60°C eine grofiere kristalline Dicke
als kleine M,. Dieser scheinbare Widerspruch kann durch einen Vergleich der
kristallinen Dicken mit der Knduelgrofie aufgelost werden. Betrachtet man die
Verdickung beziiglich der Knduelgrofie, also d. normiert auf 2Ry, sinkt diese mit
zunehmendem 7p/7c. Wie ldsst sich dieses Ergebnis interpretieren? Bei Erhohung
der Temperatur wird die a.-Relaxation schneller, also wird die Zeit 7. fiir einen
Sprung kleiner. Gleichzeitig steigt aber nach GI. die Reorganisationszeit Ty
durch die steigende Kristallitdicke.

Abb. zeigt eine Abschétzung fiir 7y in Abhangigkeit von 7p/7¢c. Um 7y fiir
moglichst viele Temperaturen darstellen zu kénnen, wurden die Werte von d.
mittels einer Exponentialfunktion angepasst, was fiir PEO188 in Abb. der
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5.2. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die teilkristalline Struktur

rot gestrichelten Kurve entspricht. Die tatsdchlich gemessenen d. Werte sind als
offene Symbole gekennzeichnet. Es wird nach Kapitel 4.3|angenommen, dass der
Sprungprozess ein lokaler Vorgang und somit unabhidngig vom Molekulargewicht
ist. Fur alle Proben, bis auf PEO237, ist bei einem bestimmten Wert von 1p/7¢ ein
Minimum zu sehen, fiir kleinere Werte von 7p/7¢ steigt 7g. Eine Verringerung von
Tp/7¢c entspricht bei konstantem Molekulargewicht einer Erh6hung der Kristal-
lisationstemperatur. Um die jeweilige Kristallitdicke zu erreichen, ist fiir hhere
Temperaturen also mehr Zeit notwendig. Hervorzuheben ist, dass 7y fiir alle Pro-
ben im gezeigten Temperaturbereich lediglich um eine Grofienordnung schwankt.
Sie ist immer deutlich kleiner als 7¢ (Vergleiche Abb.[5.6(a)). Die a.-Relaxation ist
demnach nicht der limitierende Faktor fiir die finale kristalline Dicke, sie ist im
untersuchten Temperatur- und Molekulargewichtsbereich immer aktiv.
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Abb. 5.15: (a) Reorganisationszeit und (b) relative Kristallitdicke in Abhédngigkeit
von den Kiristallisationsbedingungen. Je weiter man sich dem Limit der
schnellen Kristallisation ndhert (7p/7¢ wird grofler), desto geringer ist
die relative Verdickung der kristallinen Lamellen.

Was die beobachtete Struktur tatsdchlich bestimmt, kann mit einem Vergleich von
dc/2Ry mit Tp/7¢, dargestellt in Abb. begriindet werden. Tragt man d./2Ry
als ein Mafs fiir die Dicke bzw. Verdickung bezogen auf 2R, in Abhingigkeit
von 7p/7¢ auf, erhdlt man eine Art Masterkurve, die einem Potenzgesetz folgt.
Je schneller die Kristallisation im Vergleich zur Schmelzdynamik ist (vp/7¢ wird
grofier), desto geringer ist die relative Verdickung der kristallinen Dicke. Sie variiert
auf einer logarithmischen Skala mit dem Parameter 7p/7c. Die absolute Dicke
wird durch das Molekulargewicht bzw. die Knduelgrofle festgelegt. Somit ist die
ac-Relaxation fiir das Wachsen dicker Kristalle notwendig, das Dickenwachstum ist
aber durch die Schmelzdynamik behindert. Es ist anzunehmen, dass die amorphe
Dicke jeweils einen minimalen Wert erreicht, da 7y fiir alle Temperaturen viel
kleiner als 7¢ ist. Sie nimmt aber mit dem Molekulargewicht zu. Ein moglicher
Grund ist das in Kapitel [f] erlduterte mehrfache Fixieren einer Kette im Kristall. Fiir
grofiere M,, ist die Entschlaufung erschwert.

Abb. fasst die Molekulargewichtsabhédngigkeit der Strukturparameter fiir beide
Kristallisationstemperaturen zusammen. Die Strukturparameter sind aufSerdem
in Tab. in Anhang tiir alle Proben zu finden. Die Kristallitdicke steigt fiir
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5. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die Morphologie

60°C stark mit dem Molekulargewicht, fiir 45°C ist sie praktisch unabhéngig von
M. Die M,,-Abhdngigkeit der amorphen Phase ist fiir beide Temperaturen dhnlich.
Sie wird fiir PEO am besten durch eine in Abb. als blau gestrichelte Linien zu
erkennende Exponentialfunktion beschrieben. Das Molekulargewicht nimmt vor
allem bei den grofien Molekulargewichten (PEO187, PEO188, PEO237) zu.

Mit dem von [14] postulierten Anstieg o< /M, lassen sich die Daten schlechter
beschreiben. Die amorphe Dicke weicht vom /M- Verlauf ab (vgl. Abb.[A.3). In
dieser Auftragung hitte PEO fiir beide Kristallisationstemperaturen den Anstieg
Y(PEO) =0,23 nmy/'mol/ V8 welcher wieder geringer ist als fiir PE in [14].
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Abb. 5.16: Strukturparameter d,, d., L fiir T, = 45°C (volle Symbole) und 7, = 60°C
(offene Symbole)

5.2.3. Vergleich der Modellsysteme

Bisher wurde gezeigt, dass die Struktur von PCL wenig abhingig von der Kris-
tallisationstemperatur und dem Molekulargewicht ist. Die Morphologie von PEO
andert sich im Vergleich dazu stark. Grund dafiir ist die unterschiedliche Kris-
talldynamik, denn die a.-Relaxation ermdglicht eine Verdickung der kristallinen
Phase wihrend der Kristallisation (siehe Kapitel ). Das Ausmaf} der Verdickung
ist abhdngig vom Verhiltnis 7p/7¢. Ein Vergleich der Strukturparameter zwischen
PEO und PCL in einer dreidimensionalen Darstellung ist in Abb. in Anhang
zu finden.

Vergleich der Knaueldimension in der Schmelze mit der Morphologie

Abb. zeigt fiir beide Proben einen Vergleich der Kndueldimension 2R, mit
der Langperiode L fiir jeweils zwei Temperaturen. Fiir PCL ist keine Korrelation
der Langperiode mit 2Ry erkennbar (offene und geschlossene Kreise). Je hoher
das Molekulargewicht ist, desto mehr Lamellen kdénnen innerhalb eines Knéuels
wachsen. Fiir PEO, kristallisiert bei 60°C, ist die Langperiode (offene Dreiecke) im
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5.2. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die teilkristalline Struktur

Bereich der Kndueldimension oder sogar grofSer. In einer Kugel mit dem Radius
Ry befindet sich immer nur eine Lamelle. Bei 45°C ist in dieser Auftragung analog
zu PCL keine Abhidngigkeit der Langperiode (geschlossene Dreiecke) von 2R,
erkennbar.

Abb. stellt, wie fiir PEO bereits in Abb. gezeigt, die auf 2Ry normierte
kristalline Dicke in Abhéngigkeit von 7p/7¢ fiir PEO und PCL dar. Es wurden
verschiedene Molekulargewichte bei jeweils vier unterschiedlichen T kristallisiert.
Je schneller die Kristallisation im Vergleich zur Schmelzdynamik ist (vp/7¢ wird
grofier), desto geringer ist die relative kristalline Dicke. Man erkennt einen polymer-
spezifischen universellen Kurvenverlauf, der fiir PEO (durchgezogene Linie) viel
starker abfillt als fiir PCL (gestrichelte Linie). Fiir PCL ist dieser Zusammenhang
trivial und resultiert aus den unterschiedlichen Kndueldurchmessern der verschie-
denen Proben. Es bestéatigt sich erneut die geringe Sensitivitdt der Morphologie von
PCL auf die Kristallisationsbedingungen.
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Abb. 5.17: (a) Vergleich der Langperiode L fiir PEO (Dreiecke) und PCL (Kreise) fiir
jeweils zwei Kristallisationstemperaturen mit der Kndueldimension 2Ry
(b) Universelle Abhédngigkeit fiir d./2Ry von 1p/7¢ fiir PEO (geschlossene
Symbole) und PCL (offene Symbole)

Temperexperimente

Zum Abschluss des Kapitels werden die Ergebnisse der Rolle der Reorganisation
nach Abschluss der Kristallisation vorgestellt. In einem Temperexperiment [70]
wurde fiir PEO188 mittels SAXS bestatigt, dass die teilkristalline Struktur wahrend
der isothermen Kiristallisation entsteht und nicht durch nachtragliche Reorganisati-
on zu erreichen ist. Die a.-Relaxation kann nur wihrend der Kristallisation an der
Wachstumsfront zu einer starken Reorganisation fiihren.

Abb.[5.18(a)| zeigt die Entwicklung der Strukturparameter wahrend eines Tem-
perexperimentes. Wahrend der (schnellen) Kristallisation bei 45°C werden viele
Verschlaufungen durch den Einbau in die Lamellen fixiert. Beim anschliefSenden
schrittweisen Aufheizen und Tempern bei 60°C schmelzen und rekristallisieren die
Lamellen im Falle von PEO nicht, sondern sie verdicken sich. Damit ist es nicht
moglich, die im Kristall fixierten Verschlaufungen im selben Mafie zu l6sen, wie
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5. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die Morphologie

bei einer Kristallisation direkt bei 60°C. Kristallisiert man die Probe direkt bei 60°C,
konnen mehr Verschlaufungen wéhrend der Kristallisation aufgeldst werden und
dadurch eine grofiere Kristallitdicke erreicht werden. Dadurch ist die kristalline Di-
cke (roter Strich) und die Langperiode (schwarzer Strich) fiir die bei 60°C isotherm
kristallisierte Probe wesentlich grofier.

Im Falle von PCL findet eine Reorganisation durch kontinuierliches Schmelzen und
Rekristallisieren wihrend des Temperns statt [113]. Abb. zeigt ebenfalls ein
Temperexperiment fiir PCL37. Die Probe wurde in fliissigem Stickstoff kristallisiert.
Waihrend des schrittweisen Heizens steigen die Strukturparameter. Da jedoch
nicht alle Lamellen gleichzeitig aufschmelzen, kann auch bei PCL die isotherm
kristallisierte Struktur nicht durch Tempern erreicht werden [113]].
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Abb. 5.18: (a) Vergleich der Strukturparameter fiir PEO188 nach isothermer Kris-

tallisation bei T, = 60°C (Linien) und nach Kristallisation bei T, = 45°C
und anschlieffendem schrittweisen Aufheizen und Tempern bei 60°C
(Messungen von A. Petzold)
(b) Vergleich der Strukturparameter fiir PCL37 nach isothermer Kris-
tallisation bei T, = 50°C (Linien) und nach Kristallisation in fliissigem
Stickstoff und anschlieffendem schrittweisen Aufheizen und Tempern
bei 50°C und 52°C (Heizmessung von M. Schulz)

5.3. Anhang

Im Anhang speziell fiir dieses Kapitel werden Messungen gezeigt, die fiir die Inter-
pretation der Daten nicht zwingend notwendig sind, jedoch die bisherigen Resultate
bestétigen. Ein Vergleich der SAXS-Ergebnisse mit DSC und NMR untermauert die
Anwendbarkeit der Modellfunktion fiir die Auswertung der SAXS-Daten.

Dickenverteilung der amorphen und kristallinen Phase

In Kapitel 4.1) wurde die Abhédngigkeit der Dickenverteilung der amorphen und
kristallinen Phase bereits fiir PCL60 und PCL91 fiir verschiedene T, untersucht.
Abb. und Abb. zeigen die absoluten Dickenverteilungen o,/ der
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amorphen (blaue Vierecke) und kristallinen (rote Kreise) Phase fiir PEO und PCL
tiir jeweils eine hohe (offene Symbole) und eine niedrige (geschlossene Symbole)
Kristallisationstemperatur in Abhédngigkeit vom Molekulargewicht. Abb.
und Abb. zeigen die relativen Dickenverteilungen o' =g el dyye.
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Abb. 5.19: Absolute und relative Dickenverteilungen der amorphen (blaue Viere-
cke) und kristallinen (rote Kreise) Phase fiir (a),(c) PEO und (b),(d) PCL
tiir eine tiefe (geschlossene Symbole) und eine hohe (offene Symbole)
Kristallisationstemperatur

Die grundsétzliche Beobachtung ist analog zu Kapitel Fiir PEO ist die amor-
phe Dicke gut definiert, fiir PCL die kristalline Dicke. Gut definiert bezieht sich
dabei immer auf den Vergleich mit der jeweils anderen Phase. Dieses Ergebnis gilt
unabhidngig von der Kristallisationstemperatur und dem Molekulargewicht. In
Tab.[A.T|und Tab.[A.2]in Anhang[A.1|sind die Werte fiir die absoluten und relativen
Verteilungen zusammengefasst. PCL zeigt eine geringe Zunahme von o, mit dem
Molekulargewicht, die kristalline Dickenverteilung ist aber immer sehr schmal
im Vergleich zu o,, welche eine stiarkere Molekulargewichtsabhédngigkeit hat. Die
Verteilungen fiir PCL sind fiir die hohere Temperatur etwas grofier. Da dort aber
auch die Strukturen grofier sind, bleibt das Verhéltnis 04/c/da/c, also die relative

Verteilung 0, konstant. Sie betrigt fiir die amorphe Phase ¢! ~ 0,5 und fiir die
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5. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die Morphologie

kristalline Phase agel ~ 0,1 und verdeutlicht ebenfalls, dass die kristalline Phase

besser definiert ist als die amorphe Phase.

Fiir PEO ist das Ergebnis nicht eindeutig. Die Breite der Verteilungen steigt fiir beide
Temperaturen, stdrker als in PCL, mit dem Molekulargewicht an. Die Verteilung der
kristallinen Dicke ist fiir hohe Temperaturen grofier als fiir niedrige. Die Verteilung
der amorphen Dicke ist unabhidngig von der Kristallisationstemperatur, da die
ac-Relaxation bei beiden Temperaturen viel schneller als 7¢ ist. Es kann immer eine
My-abhdngige, minimale amorphe Dicke erreicht werden. Bezogen auf die relativen
Verteilungen liefert 0™ ein analoges Ergebnis. Die relative Dickenverteilung o'
ist nur von M,, abhdngig, nicht von T.. Warum Uf:el bei 45°C mit M, steigt und fiir

60°C unabhéngig ist bleibt unklar.

Vergleich der SAXS-Ergebnisse mit DSC und NMR

Die Ermittlung der Kristallinitat erfolgte neben der Rontgenkleinwinkelstreuung
mit Hilfe von dynamischer Differenzkalorimetrie (DSC) und Kernspinresonanz-
spektroskopie (NMR). SAXS misst eine lineare Kristallinitdt X, = %, die dem kris-
tallinen Volumenanteil X; = % der Probe entspricht. Mit DSC und NMR (siehe
Kapitel wird der kristalline Gewichtsanteil W, = ¢ gemessen. Beide Definitio-
nen der Kristallinitédt sind tiber die Massendichte p und der kristallinen Dichte p.
verkniipft: W, = %Xc.

SAXS und DSC

Das in dieser Arbeit verwendete DSC ist ein UNIX DSC7 Leistungskompensations-
Differenz-Kalorimeter (engl. power compensation DSC) von Perkin Elmer. In Abb.
ist der schematische Aufbau dieser DSC-Apparatur dargestellt.

LALILLLAL LR RN ]
N

o = N

\-.

\\\\\ S

Abb. 5.20: Schematischer Aufbau einer DSC-Apparatur [115]

Probe (S) und Referenz (R) befinden sich in Gefdfden in thermisch voneinander
getrennten Kammern. Die Temperaturregelung von Probe und Referenz (leeres
Gefafd) erfolgt separat. Das Aufheizen bzw. Abkiihlen beider GefifSe erfolgt mit
der Heizrate § = %. Die Temperaturen von Probe Ts und Referenz Ty sollen dabei
wihrend der gesamten Messung gleich sein. Damit Ts = Ty gilt, sind verschieden
grofie Heizleistungen P [J/s] notig. Die Differenz der Heizleistungen von Probe
(Ps) und Referenz (Pg) entspricht dem Wéarmestrom @ = (Z—Qt [J/s], also der pro Zeit ¢
ausgetauschten Warme 6Q:

® = AP = Ps— Py. (5.11)

Asymmetrien zwischen der Masse von Proben- und Referenzgefafs konnen mit
einer Leermessung (Basis) korrigiert werden (® = AP — APgagis) [115]].
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5.3. Anhang

Aus dem gemessenen Warmestrom kann nach Gl mit bekannter Probenmasse
m und Heizrate § die spezifische Warmekapazitét ¢, mit der Einheit J/gK berechnet
werden [116]:

@ = ¢, fm. (5.12)
Fiir die Bestimmung der Kristallinitdt mittels DSC wurden jeweils sechs verschie-
dene Molekulargewichte fiir PEO und PCL verwendet. Aus der Schmelze (= 85°C)
wurden die Proben mit einer Rate von 40K/min bis zur gewtiinschten Kristallisati-
onstemperatur abgekiihlt und isotherm kristallisiert. Nach Abschluss der isother-
men Kristallisation wurden die Proben auf 20°C abgekiihlt und anschlieflend mit
B =10K/min aufgeheizt.
Waéhrend des Aufheizens finden Reorganisationsprozesse in der Probe statt. Diese
konnen i. Allg. nur fiir sehr hohe Heizraten, wie es die fast scanning calorimetry (z. B.
das Flash-DSC) ermoglicht, verhindert werden [116].
Fiir PEO und PCL stimmten in einem Vergleich von DSC- und Flash-DSC-
Messungen die ermittelten Kristallinitdten fiir beide Methoden im Rahmen der
Messunsicherheit tiberein [113]. Aus diesem Grund wird die weniger aufwendige
konventionelle DSC fiir die Bestimmung der Kristallinitdt genutzt.
Abb.[5.21] zeigt die spezifische Warmekapazitat ¢, fiir beide Probensysteme in
Abhiangigkeit vom Molekulargewicht.
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Abb. 5.21: Spezifische Warmekapazitit ¢, fiir verschiedene Molekulargewichte von
(a) PEO und (b) PCL fiir das Aufheizen (8 = 10K/min) nach isothermer
Kristallisation

PEO wurde bei 45°C, PCL bei 35°C kristallisiert. Diese Temperaturen wurden aus
Zeitgriinden gewahlt. Die Schmelztemperatur (Peaktemperatur) fiir PCL ist im DSC
im Vergleich zu SAXS (T3 ~ 60°C) niedriger. PEO zeigt eine groflere Variation
der Schmelztemperatur (ATD5¢ = 8K) als PCL (AT25C = 2,4K).

Die aus den DSC-Experimenten ermittelte Kristallinitdt berechnet sich aus dem
Verhiltnis der Schmelzenthalpie AH der Probe und der Schmelzenthalpie A H einer

zu 100% kristallinen Probe:
AH

= AH,
AH entspricht der Fliche des Schmelzpeaks nach Abzug der Basis. Literaturanga-
ben fiir AH; schwanken fiir PCL zwischen 135]/g [117] und 157]/g [118].

W, (5.13)
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5. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die Morphologie

Hier wurde der Mittelwert aus beiden Werten verwendet und die Abweichung
als Fehler fiir die DSC-Messungen genutzt. Fiir PEO ist AH, = 197]/g [118] und es
wurde ein Fehler von 5% angenommen. Der Fehler der SAXS-Messungen wurde in
Kapitel mit 6% abgeschatzt. Ein Vergleich der aus SAXS und DSC ermittelten
molekulargewichtsabhangigen Kristallinitdten ist fiir PEO in Abb. und fir

PCL in Abb. dargestellt.
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(a) DSC- und SAXS-Kristallinitdten fiir PEO kris- (b) DSC- und SAXS-Kristallinitdten fiir PCL kris-
tallisiert bei T, =45°C tallisiert bei T. = 35°C

Abb. 5.22: Aus SAXS und DSC ermittelte Kristallinitdaten fiir verschiedene Moleku-
largewichte von (a) PEO und (b) PCL

Fiir PEO sind die aus DSC ermittelten Kristallinitdten fiir alle Molekulargewichte
hoher. Im Rahmen der Messunsicherheit stimmen die Kristallinitdten fiir mittle-
re Molekulargewichte tiberein. Fiir das kleinste und grofite Molekulargewicht in
PEO weicht die Kristallinitdt starker ab. Bei PCL weicht ebenfalls das kleinste
Molekulargewicht starker ab als die Fehlertoleranz. Moglicherweise ist das fiir die
SAXS-Auswertung angenommene Zweiphasenmodell bei sehr hohen /niedrigen
Molekulargewichten zu einfach. Fiir PEO6 zeigte die Modellfunktion in Abb.
grofiere Abweichungen. PEO237 hat eine sehr breite Verteilung der Strukturpara-
meter, woraus eine grofiere Unsicherheit in der SAXS-Kristallinitét folgt.

Fiir jeweils zwei Molekulargewichte pro Modellsystem wurden die Kristallinitdten
in Abhéngigkeit von der Kristallisationstemperatur untersucht. In Abb.[5.23(a)|
ist die spezifische Warmekapazitat fiir PEO53 und PEO187 fiir das Aufheizen
nach isothermer Kristallisation bei verschiedenen Kristallisationstemperaturen
T. =45...60°C dargestellt.

Aufgrund der unterschiedlichen Lamellendicke, die sich fiir die einzelnen Kris-
tallisationstemperaturen bildet, ist auch der Schmelzpeak abhdngig von T.. Die
Mobilitdt der Polymerketten fiihrt bereits im Kristallisationsprozess zu einer Stabili-
sierung der Lamellen, welche eine Reorganisation der Lamellen fiir einen grofseren
Temperaturbereich verhindert [113]. Die beobachteten Schultern vor dem eigentli-
chen Maximum kénnten durch verschiedene Populationen von Lamellendicken,
die bei unterschiedlichen Temperaturen schmelzen, verursacht werden (vergleiche
Abb.[4.9).

Fiir PCL ist in Abb. ebenfalls eine Abhingigkeit der Schmelztemperatur
von der Kristallisationstemperatur erkennbar. Auch der Schmelzpeak der reorga-
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5.3. Anhang

nisierten Struktur wird durch T, beeinflusst [113]. Die aus den DSC-Messungen
ermittelten Kristallinitditen wurden wieder mit den aus SAXS-Experimenten ge-
wonnenen Kristallinitdten verglichen. Auf das Einzeichnen der Fehler wurde hier

verzichtet. Abb. stellt die temperaturabhidngigen Kristallinitdten fiir PEO53
und PEO187 dar.
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(a) Spezifische Warmekapazitat ¢, fiir PEO kris- (b) Spezifische Warmekapazitét c,, fiir PCL kris-
tallisiert bei verschiedenen T = 45...60°C tallisiert bei verschiedenen T, = 30...50°C

Abb. 5.23: Spezifische Warmekapazitat c, fiir (a) PEO und (b) PCL fiir das Aufhei-
zen (B = 10K/min) nach isothermer Kristallisation bei unterschiedlichen
Kristallisationstemperaturen T
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(a) DSC- und SAXS-Kristallinitiaten fiir PEO53 (b) DSC- und SAXS-Kristallinitdten fiir PCL37
und PEO187 kristallisiert bei T, = 45...60°C und PCL77 kristallisiert bei T, = 30...50°C

Abb. 5.24: Aus SAXS und DSC ermittelte Kristallinitdten fiir jeweils zwei bei ver-
schiedenen T, kristallisierte (a) PEO- und (b) PCL-Proben

Beide Methoden liefern vergleichbare Ergebnisse, die innerhalb der Fehlertole-
ranzen liegen. Auch fiir PCL stimmen die in Abb. dargestellten Kristalli-
nitdten innerhalb der Fehler iiberein. Einzige Ausnahme ist PCL77, kristallisiert
bei 30°C. Tendenziell sind die DSC-Kristallinitdten fiir PEO hoher als die SAXS-
Kristallinitdten, fiir PCL verhilt es sich umgekehrt. Der Grund dafiir ist unklar.
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5. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die Morphologie

SAXS und NMR

Fiir den Vergleich von SAXS- und NMR-Messungen wurden in einem eigens kon-
struierten Ofen die Proben im Vakuum isotherm kristallisiert. Anschlieffend wurde
jeweils ein Teil der Probe mit SAXS und NMR gemessen. Beide Messungen wur-
den fiir PEO simultan und sofort nach Abschluss der Kristallisation durchgefiihrt,
um eventuelle Alterungseffekte auszuschliefSen. Fiir PCL konnte dieser Effekt
ausgeschlossen werden [104]. Die Praparation im Ofen ist ein Vorteil fiir die Ver-
gleichbarkeit der Ergebnisse. Fiir den Vergleich der SAXS- und DSC-Messungen
mussten die Proben im jeweiligen Gerét kristallisiert werden. Eine unterschied-
liche Temperaturkalibrierung kann insbesondere bei PEO zu Abweichungen der
Kristallinitdt fiithren.

Die von R. Kurz durchgefiihrten NMR-Messungen erfolgten analog wie in Kapi-
tel 4.2]beschrieben. Aus einem Fit des aufgenommenen FID lésst sich der amorphe
fa, kristalline f; und intermediére f; Anteil in der Probe ermitteln. In Tab.[5.6/sind
die aus SAXS ermittelten Strukturparameter inklusive kristallinem Anteil X; und
die aus NMR ermittelten Anteile f;, fi, fc zusammengefasst.

[ Probe [T.[)Cl[da[nm] [de[nm] [LInm][ fi [ £ [ £ [ Xc |

PCL37 25 6,4 6,0 124 10,27 | 0,13 | 0,60 | 0,48
PCL37 50 8,1 8,1 16,2 | 0,41 | 0,06 | 0,53 | 0,50
PCL77 25 7,7 6,6 14,3 10,55 (0,07 | 0,38 | 0,46
PCL77 50 10,3 8,3 18,6 | 051 005|044 | 045
PEO53 30 4,7 14,9 196 10,21 0,03 0,76 | 0,76
PEOS53 55 57 27,2 329 1018|001 081|0,83
PEO187 30 7,0 15,8 228 10,23|0,02|0,75|0,70
PEO187 55 8,9 30,5 394 |024|002]|0,74 0,77

Tab. 5.6: Strukturparameter und Kristallinitdat aus SAXS (X;) und Anteile f;, fi, fc
aus NMR im Vergleich

Der kristalline Anteil f. entspricht der NMR-Kristallinitdt. Auch hier findet sich
eine gute Ubereinstimmung der Kristallinititen aus beiden Methoden, wobei die
Abweichungen fiir PCL grofier und unsystematisch sind. In [119] wurde u. a. fiir
PCL gezeigt, dass die Grenzflache zwischen amorpher und kristalliner Phase rau ist
und sich die Interphase in der welligen Struktur der kristallinen Lamellen befindet.
Mit SAXS misst man periodische Strukturen. Ist die teilkristalline Struktur sehr
inhomogen kann die Methode an ihre Grenzen stofien. Die SAXS-Kristallinitat
vergleicht sich am besten mit f., d.h. der intermedidre Anteil f; wird im SAXS-
Experiment der amorphen Phase zugeordnet.
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6. Topologische Struktur der
amorphen Phase von PCL und
deren Einfluss auf die
mechanischen Eigenschaften

Bisher wurde der Einfluss der Kristalldynamik sowie der Schmelzdynamik und
Kristallisationskinetik auf die Morphologie von crystal-mobile und crystal-fixed Poly-
meren untersucht. Fiir PEO wurde dabei eine starke Abhdngigkeit der Strukturpa-
rameter vom Molekulargewicht und von der Kristallisationstemperatur gefunden.
Die Zeitskala der Kristallisation (7¢) und die Entschlaufungszeit (7p) beeinflussen
die teilkristalline Struktur. PCL zeigt trotz Variation der Parameter 7p und 7¢ um
mehrere Groflenordnungen kaum eine Anderung in der finalen Morphologie. In
diesem Kapitel soll untersucht werden, ob in PCL stattdessen die topologische
Struktur der amorphen Phase durch eine Variation der Kristallisationsbedingungen
beeinflusst wird.

In der Literatur bekannt ist ein Anstieg der Verschlaufungsdichte mit zunehmen-
dem Molekulargewicht [120, [121], wobei sich die Experimente hauptséachlich auf
PE konzentrieren. Um den Einfluss der kristallinen Dicke bzw. der Kristallinitét
auf die mechanischen Eigenschaften zu untersuchen, wurden in der Regel eine
Vielzahl von Parametern gleichzeitig gedndert. Dazu zdhlen das Molekulargewicht,
die Anzahl und Art von Verzweigungen, die Kristallisationstemperatur, Kiihlra-
ten, anschlieflendes Tempern sowie die Schmelz- oder Losungskristallisation [122].
Dementsprechend schwierig ist die Interpretation solcher Ergebnisse.

Da sich die Morphologie iiber einen weiten Molekulargewichts- und Temperatur-
bereich kaum &ndert, stellt PCL ein ideales Modellsystem fiir die Untersuchung
der amorphen Phase dar. Informationen iiber das amorphe Netzwerk konnen
nichtlineare mechanische Messungen wie der Zugversuch liefern.

Zu Beginn werden die Grundlagen des Spannungs-Dehnungs-Experimentes erlau-
tert. Danach geben simultane SAXS-Messungen wihrend des Zugversuches einen
Einblick in die Vorgdnge in der Probe auf mikroskopischer Ebene. Anschlieffend
wird der Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf die Netzwerkstruktur der
amorphen Phase untersucht.

Die in Kapitel [1| eingefiihrte theoretische Uberlegung, dass der Parameter 7p/7c
bei crystal-fixed Polymeren einen Einfluss auf die Verschlaufungsdichte hat, konnte
qualitativ bestatigt werden. Abschlieflend werden beide Modellsysteme gegentiber-
gestellt und die Abhdngigkeit der Dicke und Verschlaufungsdichte der amorphen
Phase von den Kiristallisationsbedingungen miteinander verglichen.
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6. Topologische Struktur der amorphen Phase von PCL

6.1. Grundlagen der
Spannungs-Dehnungs-Messung

Der Zugversuch

In einem Zugversuch wird die Probe an beiden Enden mit Klammern in eine
Zugmaschine eingespannt. Die Probe der Lange Ly, Breite by und Dicke dy wird
mit einer gewissen Geschwindigkeit v um die Strecke AL gestreckt und die dazu
notige Kraft F gemessen. Das Prinzip eines Streckexperimentes sowie der reale
experimentelle Aufbau sind in Abb.|6.1|dargestellt.

(a) Prinzip eines Streckexperimentes (b) Mit Klammern fixierte Probe
in einer Zugmaschine

Abb. 6.1: (a) Schematischer und (b) realer experimenteller Aufbau eines Streckexpe-
rimentes

Aus dieser Messung kann, mit der Querschnittsflache Ay = by - dy der Probe, die
nominelle Spannung o (engineering stress) berechnet werden:

F
=—. 6.1
0o A (6.1)
Die nominelle Dehnung €, (engineering strain) ist definiert als:
AL
= 6.2
€0 T (6.2)

wobei im realen Experiment Ly = 15mm der Abstand zwischen beiden Klammern
ist, zwischen denen die Probe befestigt ist. Wahrend der Dehnung dndert sich
die Querschnittsfliche von Ag auf A. Aus diesem Grund berechnet sich die wahre
Spannung o (true stress) aus der Kraft F pro momentaner Fliache A:

F
=—. 6.3
o= (6.3)
Die wahre Dehnung ¢ (true strain) ist definiert als inkrementeller Anstieg der

Ausdehnung dL geteilt durch die momentane Lange L= Lo+ AL:

L
dL L
€ _!T —ln(L—O) (64)
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6.1. Grundlagen der Spannungs-Dehnungs-Messung

Wihrend der Deformation bleibt das Volumen der Probe konstant (dV = 0), sodass
gilt:
L A
== (6.5)
Ly, A
Mit dem Dehnungsverhéltnis A = L—LO (extension ratio), dem Verhéltnis von aktueller
Lange zur Ausgangsldange, lassen sich € und o ausdriicken als:

e=In(A) =In(1 + &), (6.6)

o =09A=0¢pexp(e). (6.7)

Schniirt sich die Probe wahrend des Zugversuches ein (necking), wie im unteren
Teil von Abb. dargestellt, ist die Dehnung aufgrund der unterschiedlichen
Querschnittsflichen in der Probe nicht mehr an allen Orten gleich. Um dennoch
die wahre Spannung o und wahre Dehnung ¢ berechnen zu konnen muss die
ungleichméBige Anderung des Probenquerschnittes beriicksichtigt werden. In
der Praxis wird das realisiert, indem die momentane Breite b der Probe an einer
bestimmten Stelle gemessen wird. Die wahre Dehnung ¢ ist dann:

b
e=2In(=2). (6.8)
b
Abb.[6.2(a)| zeigt schematisch eine nominelle Spannungs-Dehnungs-Kurve und
Abb. :6.2 b)|eine wahre Spannungs-Dehnungs-Kurve am Beispiel von Polyethylen.
250
strain 200 |
Yield-Punkt hardening _
strain © 150 |-
. [
=) softening s
© 100}
S
Elastisches 50 L
Verhalten
0 | 1 1
0.0 0.5 1.0 1.5 2.0
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(a) Nominelle Spannungs-Dehnungs-Kurve (b) Wahre Spannungs-Dehnungs-Kurve

Abb. 6.2: (a) Typische nominelle Spannungs-Dehnungs-Kurve eines teilkristallinen
Polymers und (b) wahre Spannungs-Dehnungs-Kurve am Beispiel von
Polyethylen (Grafik nach [123])

Fiir kleine Spannungen bzw. Dehnungen verhilt sich die Probe elastisch, oo und
go sind direkt proportional und das Hookesche Gesetz o = E¢ ist erfiillt. Aus der
Steigung erhilt man den Elastizitatsmodul E. Beim Ubergang von elastischem zu
plastischem Verhalten (Streckgrenze) weicht die Spannungskurve vom linearen
Verlauf ab und erreicht am Yield-Punkt ein Maximum. An diesem Punkt schniirt
die Probe ein und die nominelle Spannung sinkt ab (strain softening). Dann breitet
sich bei etwa gleichbleibender Spannung die Einschniirung iiber den gesamten
Bereich zwischen den Klammern aus. Ist die gesamte Probe verstreckt, steigt die
Spannung bis zum Bruch wieder an (strain hardening) [25]. Fiir die wahre Spannung
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6. Topologische Struktur der amorphen Phase von PCL

o(€) verschwindet das Maximum. Der Yield-Punkt ist hier definiert als Punkt
mit der stirksten Kriimmung. Die molekularen Prozesse in der Probe wihrend
der Deformation werden in Abschnitt untersucht. Zunaichst wird die fiir alle
folgenden Messungen nétige Probenpraparation und experimentelle Durchfithrung
erldutert.

Probenpraparation und experimentelle Durchfiihrung

Fiir die mechanischen Messungen wurden vier PCL-Proben mit unterschiedlichen
Molekulargewichten verwendet (PCL28, PCL37, PCL52, PCL77).

Die Proben wurden fiir 10min bei 90°C mit einer Heizpresse in einer Metallform
geschmolzen und anschlieflend in einem Wasserbad bei verschiedenen Temperatu-
ren isotherm kristallisiert. Nach Abschluss der Kristallisation wurden die Proben
mittels einer weiteren Presse bei Raumtemperatur in eine in Abb. dargestellte
Knochenform (Ly = 10mm, by = 5mm, dj = 0,1 mm) gestanzt.

Wie im vorherigen Abschnitt beschrieben wurden die Proben mit Klammern in
einer Streckmaschine (Linkam TST350) befestigt und mit einer konstanten Geschwin-
digkeit von v = 20 um/s gestreckt und die dafiir notige Kraft F gemessen. Um die
wahre Spannung und Dehnung zu berechnen muss die Anderung der Breite b
wihrend des Experimentes gemessen werden. Dafiir wurde an allen Messpunkten
ein Bild der Probe aufgenommen.

Fiir die SAXS-Experimente wurde ein Xeuss-System von Xenocs mit einem Pila-
tus 100K Halbleiterdetektor von Dectris verwendet. Eine mit einer Multilayer-Optik
fokussierte Kupfer-Rontgenquelle mit einem Brennfleck der Gréfe 0,6 mm? er-
zeugt einen punktféormigen Primérstrahl (1 = 0,154nm). Der Abstand zwischen
Probe und Detektor betrdgt 1063 mm und der zugdngliche Winkelbereich liegt bei
s = (0,03 - 0,21) nm. Die Proben wurden schrittweise mit gleicher Geschwindigkeit
v =20pum/s gestreckt. Ein zweidimensionales (2D) Streubild mit einer Expositions-
zeit von 1800s wurde nach jedem Schritt in Transmission aufgenommen. Nach [124]
hat das schrittweise Strecken keinen Einfluss auf die Gesamtform der Spannungs-
Dehnungs-Kurve o(¢). Die wahre Spannung und Dehnung wurde an der Position
des Rontgenstrahls ermittelt.

Alle Experimente wurden, soweit nicht anders angegeben, bei einer Temperatur
von T =30°C durchgefiihrt.

6.2. Veranderungen der teilkristallinen Struktur
wahrend der Deformation

In Abschnitt(6.1|wurde bereits der prinzipielle Verlauf einer Spannungs-Dehnungs-
Kurve diskutiert. Um die Strukturverdnderungen der Probe auf molekularer Ebene
wihrend eines Zugversuches zu analysieren, wurden fiir PCL37 und PCL77 si-
multan SAXS-Messungen durchgefiihrt. Die Streudaten stimmen qualitativ mit
Messungen an PCL aus der Literatur iiberein [125]. Abb. zeigt ausgewdhl-
te 2D-SAXS-Streubilder fiir verschiedene Dehnungen ¢ wihrend des Streckens
von PCL77 nach isothermer Kristallisation bei 35°C. Darunter befindet sich jeweils
eine schematische Darstellung verschieden orientierter Lamellenstapel wahrend
der Deformation. Die Streckrichtung ist horizontal. Die zugehorige Spannungs-
Dehnungs-Kurve ist in Abb. [6.3(c)|zu sehen, sowie die Spannungs-Dehnungs-Kurve
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6.2. Veranderungen der teilkristallinen Struktur wiahrend der Deformation

fir PCL77 nach Kristallisation bei 50°C. Abb.[6.3(b)| zeigt die aus den SAXS-Daten
ermittelte Langperiode L entlang der Streckrichtung fiir beide Temperaturen.

€=0,0 e=0,4 €=0,6 e=1,2

(a) 2D-SAXS-Aufnahmen wihrend der Streckung in horizontaler Richtung von PCL77
kristallisiert bei T, = 35°C. Darunter sind schematisch die Strukturen in der Probe
wihrend der Deformation dargestellt.
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(b) Langperiode entlang der Streckrichtung (c) Wahre Spannungs-Dehnungs-Kurve von
von PCL77 kristallisiert bei T.=35°C und PCL77  kristallisiert bei T.=35°C und
T =50°C T =50°C

Abb. 6.3: Zug-Dehnungs-Experiment und simultane 2D-SAXS-Messungen fiir
PCL77

Zu Beginn ist die Probe isotrop (e = 0). Fiir kleine Deformationen werden nur die
amorphen Bereiche gestreckt, was zu einem leichten Anstieg der Langperiode in
Abb. fithrt [125]. Am Yield-Punkt beginnt durch kristallografisches Gleiten
entlang der Kristallketten eine orientierungsabhiangige Fragmentierung, Zersto-
rung und anschliefflende Rekristallisation der Lamellen [126]. Senkrecht zur Streck-
richtung orientierte Lamellen, d. h. ihre Normale ist parallel zur Streckrichtung,
werden zuerst zerstort [127]. In Abb. erkennt man fiir € = 0,4 die reduzierte
Streuintensitdt entlang der Streckrichtung. In der schematischen Darstellung ist
die Fragmentierung dieser Lamellen zu sehen. Sind die Lamellen senkrecht zur
Streckrichtung zerstort tragen sie nicht mehr zum Streusignal bei, was durch das
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6. Topologische Struktur der amorphen Phase von PCL

rote Kreuz gekennzeichnet ist. Anschlieffend werden die Lamellen parallel zur
Streckrichtung (Normale senkrecht zur Streckrichtung) aufgebrochen, was zu einer
Verringerung der Intensitét in meridionaler Richtung fiihrt [127]. Die Ketten &ndern
bei der Auflosung der Lamellen ihre urspriingliche gefaltete Konformation. Durch
Strecken und anschlieffendem Rekristallisieren bilden sich sogenannte Mikrofibril-
len. Diese bestehen aus alternierenden Lamellenblécken, die durch amorphe Berei-
che voneinander getrennt, aber iiber Verschlaufungen und gespannte tie—Molekﬁl
miteinander verbunden sind [128]].

Durch die Bildung der im Schema rot gekennzeichneten Fibrillen (¢ = 0,6) entsteht
ein neuer Streupeak mit einer geringeren Langperiode entlang der Streckrichtung.
Aufgrund der geringen Ausdehnung der Kristallite in den Fibrillen ist der Peak
senkrecht zur Streckrichtung deutlich verbreitert.

In Abb. ist fiir T, = 35°C ein Abfall der Langperiode von 20,0nm auf 15,6 nm
zu beobachten. Zusitzlich ist im Streubild ein Vier-Punkt-Muster zu erkennen,
welches durch schrédg zur Streckrichtung stehende Lamellen verursacht wird. Zu
Beginn der Fragmentierung dieser Lamellen bleibt durch Scherung und Verkippung
der kristallinen Blocke in Streckrichtung noch eine gewisse Korrelation zwischen
den fragmentierten Lamellen erhalten (blau gekennzeichnet) [125H127]. Der Winkel
des Vier-Punkt-Musters beziiglich der Streckrichtung ist von € abhéngig. Mit zu-
nehmender Dehnung wandern diese Peaks in Richtung des Meridians [126]. Die
Intensitét in Streckrichtung nimmt bei steigender Deformation weiter zu, da die
verbliebenen Lamellen allméhlich zerstdrt werden und sich daraus neue Fibril-
len bilden [125]. Fiir € = 1,2 tragen nur noch die Fibrillen zur Streuung bei. Zum
Schluss werden die Fibrillen weiter gestreckt, was zu einer Verfestigung (strain
hardening) fiihrt, also einem stdrkeren Anstieg in o (¢) in Abb. sowie einer
leicht vergrofierten Langperiode in Abb.

Die Anderungen der teilkristallinen Struktur wihrend der Dehnung sind in Abb.
tiir einen einzelnen Lamellenstapel noch einmal schematisch zusammengefasst.
Bei kleiner Dehnung werden nur die amorphen Bereiche gestreckt. Es folgt die
spannungsinduzierte Fragmentierung und anschliefiende Fibrillenbildung durch
Rekristallisation.

=, —> =
59 ;
Lamellenstapel Streckung ‘ Fragmentierung der Fibrillen
amorpher Bereiche Lamellenstapel
<= Streckrichtung ==

Abb. 6.4: Modell der Strukturbildung wihrend der Verstreckung von teilkristallinen
Polymeren (Grafik nach [129])

Beide Proben haben nach der Formation der Fibrillen in etwa die gleiche Langperi-
ode. Diese hdangt von der Strecktemperatur ab. Somit spielt die anfangliche Struktur

LEine Molekiilkette, die benachbarte Lamellen oder Kristallite miteinander verbindet
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6.2. Veranderungen der teilkristallinen Struktur wiahrend der Deformation

keine Rolle mehr. Fiir die niedrigere Kristallisationstemperatur T, = 35°C entstehen
die Fibrillen bei einer kleineren Deformation als fiir T, = 50°C. Fir T, = 50°C sind
im als Inset in Abb. gezeigten Streubild fiir € = 0,8 noch keine Fibrillen zu
erkennen, wohingegen fiir T, = 35°C bereits bei € = 0,6 Fibrillen existieren. Das ldsst
auf eine hohere Verschlaufungsdichte in der bei niedrigerer Temperatur kristalli-
sierten Probe schliefien. Bei einer geringeren Verschlaufungsdichte ist eine grofiere
Deformation nétig, um die erforderliche Spannung fiir die Bildung von Fibrillen
zu erreichen [2},130].

Fiir PCL37 wurden bei vier unterschiedlichen Temperaturen (in Eiswasser ab-
geschreckt, T. = 35°C, 42,5°C und 50°C) kristallisierte Proben vor und nach dem
Zugversuch mittels DSC untersucht. Das Ergebnis ist in Abb. dargestellt. Das
Vorgehen ist analog zu Kapitel 5.3} jedoch mussten hier die Proben direkt von Raum-
temperatur an aufgeschmolzen werden. Dadurch ist ein schlechter thermischer
Kontakt zwischen Pfannchen und Probe nicht auszuschliefSen. Im ungestreckten
Zustand zeigen die Proben wie in Abb. einen von der Kristallisationstempe-
ratur abhiangigen Schmelzpeak. Nach dem Strecken ist der Schmelzpeak fiir alle
Proben bei der gleichen Temperatur und, bis auf T, = 50°C, zu hoheren Tempera-
turen verschoben. Somit wird bestétigt, dass die sich bildenden Fibrillen von der
Strecktemperatur abhdngen und unabhédngig von der thermischen Vorgeschichte
der Probe sind.

Die Kristallinitdt der gestreckten Proben liegt bei (62,2 +0,7) % und ist grofier als die
Kristallinitdt der ungestreckten Proben. Fiir die ungestreckten Proben steigt sie mit
der Kristallisationstemperatur von 55,6 % auf 59,9% und liegt damit etwa 5-10%
tiber der Kristallinitat der direkt im DSC kristallisierten Proben (siehe Abb.[5.24(b)).
Diese Diskrepanz liegt vermutlich an der lingeren Lagerung der gestreckten und
ungestreckten Proben bei Raumtemperatur.
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(a) Spezifische Warmekapazitat ¢, fiir unge- (b) 2D-SAXS-Aufnahmen von PCL37 fiir e = 1
streckte und gestreckte PCL37 Proben

Abb. 6.5: DSC- und 2D-SAXS-Messungen fiir PCL37 nach Kristallisation bei ver-
schiedenen Temperaturen (abgeschreckt, T. = 35°C, 42,5°C und 50°C)

Des Weiteren wurden auch fiir PCL37 2D-SAXS-Messungen wéahrend des Streckens
durchgefiihrt. Abb.[6.5(b)|zeigt fiir drei unterschiedlich kristallisierte Proben jeweils
das Streubild fiir eine Deformation von ¢ = 1. Die kompletten Messreihen sind in
Abb.[A.5]- Abb.[A.7in Anhang[A.2]zu finden. Die in Eiswasser abgeschreckte Probe
zeigt ein analoges Streubild zu PCL77 in Abb. Fiir T, = 35°C erkennt man
zusétzlich zum Peak der fibrilldren Struktur einen dominanten Streubeitrag fiir sehr
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6. Topologische Struktur der amorphen Phase von PCL

kleine Winkel in der Ndhe des mittigen Primérstrahlfangers. Dieser Beitrag ist fiir
T. = 50°C noch stirker ausgeprégt. Der Streubeitrag der Fibrillen in Streckrichtung
ist nur noch schwach zu erkennen. Grund dafiir ist die Bildung von zahlreichen
mikro- und nanometergroflen Hohlrdumen (cavities) wahrend der Deformation. Sie
entstehen in der Nédhe des Yield-Punktes, wo die plastische Deformation der kristal-
linen Lamellen beginnt [131} [132]. Wenn die Starke bzw. Spannung der amorphen
Phase geringer als die fiir die Deformation der Kristalle nétige Yield-Spannung ist,
entstehen cavities in der amorphen Phase [131-133]. Wenige Verschlaufungen, also
ein schwaches Netzwerk, begiinstigen die Bildung dieser Hohlrdume [131} 132].
Da im Falle von PCL37 das Molekulargewicht konstant ist, muss die Kristalli-
sationstemperatur einen Einfluss auf die amorphe Phase haben. Je hoher T ist,
desto geringer ist demnach die Verschlaufungsdichte. Ist das Molekulargewicht
wie im Falle von PCL77 grofs genug, tritt keine Kavitation (cavitation) auf. Durch
die Bildung der Hohlrdume wird die makroskopische Probenbreite b wahrend der
Spannungs-Dehnungs-Messung tiberschitzt, was zu einer verringerten und somit
falschen Dehnung ¢ fiihrt. Eine quantitative Auswertung der wahren Spannungs-
Dehnungs-Kurven ist dadurch nicht mdoglich.

6.3. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf
den Modul der amorphen Phase

Die bisher gezeigten 2D-SAXS-Messungen lieferten qualitative Hinweise auf unter-
schiedliche Eigenschaften der amorphen Phase bei Variation der Kristallisationsbe-
dingungen.

In diesem Abschnitt werden die Spannungs-Dehnungs-Kurven quantitativ mit dem
in Abb. dargestellten Haward-Thackray-Modell (HT-Modell) [121), [134-136]
ausgewertet. Damit ldsst sich der Modul G der amorphen Phase bestimmen, der als
Indikator fiir die Verschlaufungsdichte p. dient.
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J— 2 _1 ; " b100
Orup = G(A" —277) 20 M
. Ols
UViS = TIE . I I I I 0.0 I0,5 ;,IO 1.5I 2,0
2 _1 0 2 4 6 8 10 12 14 16
0 = Oyjg + G(). —A ) 22!
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Abb. 6.6: (a) Haward-Thackray-Modell zur Beschreibung des Deformationsverhal-
tens teilkristalliner Polymere und (b) zugehoriger Fit
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6.3. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf den Modul der amorphen Phase

In diesem Modell wird das teilkristalline Polymer als eine Kombination aus elas-
tischer Feder (Hooke-Element), die in Reihe mit einem Dampfungselement und
einer parallelen gummielastischen Feder geschaltet ist, beschrieben. Die elastische
Feder erfasst den elastischen Anteil bei kleinen Dehnungen ¢}, was dem Strecken
der amorphen Phase vor dem Yield-Punkt entspricht.

Das Dampfungselement beschreibt das Abgleiten der kristallinen Ketten als kon-
stanten viskosen Beitrag zur Spannung, also die am Yield-Punkt beginnende Zersto-
rung der Lamellen. Die gummielastische Feder beschreibt die verschlaufte amorphe
Phase fiir grofiere Dehnungen ep oberhalb des Yield-Punktes. Mit diesem sehr einfa-
chen Modell lassen sich die wiahrend der Deformation auftretenden grundlegenden
makroskopischen Effekte beschreiben.

Nach diesem Modell ist das Deformationsverhaltnis (extension ratio) A =1+ ey + €p.
Fiir Deformationen nach dem Yield-Punkt kann der Beitrag der elastischen De-
formation ey vernachlédssigt werden, da der plastische Beitrag ep dominiert. Fiir
ey < €p gilt somit ndherungsweise A = 1+ €p = 1 + €. Tritt necking auf, wie in allen
Proben dieser Arbeit, so berechnet man A nach Gl.|6.6|iiber A = exp(e).

Der viskose Beitrag zur Spannung o wird durch den konstanten Beitrag ovis repra-
sentiert, da nach Definition ois = né unabhédngig von ¢ ist. Der gummielastische
Beitrag zur Spannung ist o,y = G(A* — 171). Fiir die Gesamtspannung o folgt:

0 =0yis + G(A2 - 171, (6.9)

Tragt man o gegen (A% — 17!) auf, so erhélt man zwei Geraden mit den Anstie-
gen E (griin) und G (rot). Der Giiltigkeitsbereich fiir den Haward-Thackray-Fit
ist vom Yield-Punkt bis zum FEinsetzten des strain-hardening bei etwa A = 4. In
Abb. sind die Geraden als gestrichelte griine Linie mit Anstieg E und als rote
Linie mit Anstieg G dargestellt, sowie der Fitbereich als Inset. Wie im vorherigen
Abschnitt gezeigt, werden die kristallinen Lamellen in diesem Bereich zerstort
und die Spannungs-Dehnungs-Kurve spiegelt die Eigenschaften der amorphen
Netzwerkstruktur wider [124]. Fiir eine bessere Vergleichbarkeit mit den originalen
Spannungs-Dehnungs-Kurven o (¢) der Daten wird im Folgenden die Auftragung
o(A) genutzt.

Abb.|6.7|fasst alle relevanten Auswerteschritte fiir die Bestimmung des G-Moduls
am Beispiel von PCL77, kristallisiert bei T, = 35°C und T = 50°C, zusammen. Aus
den Rohdaten in Abb. d.h. der Kraft F, die fiir die Ausdehnung AL notig
ist, kann mit Hilfe der gemessenen Breite b wiahrend der Dehnung die wahre
Spannung und Dehnung berechnet werden, welche in Abb. dargestellt ist.
Fiir die Bestimmung des E-Moduls bieten sich die Rohdaten durch die im Ver-
gleich zur wahren Spannungs-Dehnungs-Kurve grofse Anzahl an Datenpunkten
im elastischen Deformationsbereich an. Der E-Modul liegt fiir alle Proben und
Temperaturen im Bereich E = (660 + 40) MPa. Es konnte keine Korrelation zu den
Kristallisationsbedingen gefunden werden.

Das Ergebnis des Haward-Thackray-Fits ist in Abb. und Abb. in zwei
verschiedenen Darstellungen zu sehen. Fiir Deformationen unterhalb des strain
hardening kann das Modell die Spannungs-Dehnungs-Kurve sehr gut beschreiben.
Der resultierende G-Modul ist fiir die bei niedrigeren Temperaturen kristallisierte
Probe grofier (Gpcr77(35°C)= 5,6 MPa) als fiir die bei hohen Temperaturen kristalli-
sierte Probe (Gpcr77(50°C)= 4,0MPa). Die Kristallisationskinetik bzw. die Zeitkon-
stante 7¢ beeinflusst somit, trotz dhnlicher Morphologie, die mechanischen Eigen-
schaften. Bei 35°C kristallisiert die Probe nach Kapitel etwa 30-mal schneller
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6. Topologische Struktur der amorphen Phase von PCL

als bei 50°C. Somit kann weniger Reorganisation oder Entschlaufung wahrend der
Kristallisation stattfinden, was zu einer unterschiedlichen Verschlaufungsdichte
fiihren kann.
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Abb. 6.7: Spannungs-Dehnungs-Experiment und Auswertung mit dem Haward-
Thackray-Modell zur Bestimmung des G-Moduls fiir PCL77, kristallisiert
bei T, = 35°C (blau) und T, = 50°C (orange)

Der Einfluss des Molekulargewichtes auf die mechanischen Eigenschaften von PCL
istin Abb. (Spannungs-Dehnungs-Kurve) und Abb. (Haward-Thackray-
Modell) dargestellt. Die Kristallisationstemperatur betréagt fiir alle Proben 35°C.
PCL28 bricht kurz nach dem Yield-Punkt und kann damit nicht mit dem HT-Modell
ausgewertet werden. Fiir hohe Molekulargewichte ist das strain hardening besonders
ausgepragt, was auf einen Anstieg der Verschlaufungsdichte zuriickzufiihren ist
[120].

Der G-Modul steigt ebenfalls mit dem Molekulargewicht von Gpcrs7 = 2,9MPa auf
Gpcis2 = 3,7MPa und Gpcr77 = 5,6 MPa. Die Ergebnisse des HT-Fits sind in Tab.
zusammengefasst. Da fiir PCL37 bereits bei T, = 35°C Kavitation beobachtet wurde,
ist der Modul fiir diese Probe moglicherweise iiberschitzt. Bei T, =50°C zeigen
sowohl PCL37 als auch PCL52 Kavitation, wodurch eine quantitative Auswertung
der Molekulargewichtsabhdngigkeit fiir diese Temperatur nicht moglich war.
Hinsichtlich der Yield-Spannung ois wird in der Literatur i. Allg. eine Proportiona-
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6.3. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf den Modul der amorphen Phase

litdt zwischen o;s und der Kristallinitdt beobachtet [122]. Von einer Proportionalitit
zur Dicke der Lamellen d., die theoretisch durch Nukleation von Stufen- oder
Schraubenversetzungen als Ursache des Yieldings erkldrt werden kann [137, [138],
wird ebenfalls berichtet [139-141]. Diese Abhdngigkeit konnte hier nicht bestatigt
werden.

In [141] wird die Wichtigkeit der stress transmitter, also Verschlaufungen und
tie-Molekiile, die amorphe und kristalline Phase miteinander koppeln, hervor-
gehoben. Bei gleicher kristalliner Dicke d,, wie es fiir die bei gleicher Temperatur
kristallisierten PCL-Proben der Fall ist, erhoht sich nach [141] ois mit Zunahme
der stress transmitter. Fiir T, = 35°C ldsst sich dieses Ergebnis bestitigen. ois nimmt
mit dem Molekulargewicht zu, was sich als Erhéhung der Verschlaufungs- und
tie-Molekiildichte interpretieren ldsst. Fiir T, = 50°C traten bei PCL37 und PCL52
Kavitation auf, was ebenfalls einen Einfluss auf den Yield-Stress haben kann und
die Interpretation erschwert.
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Abb. 6.8: (a) Spannungs-Dehnungs-Kurve und (b) Auswertung mit dem Haward-
Thackray-Modell zur Bestimmung des G-Modul fiir PCL28 (griin), PCL37
(schwarz), PCL52 (rot) und PCL77 (blau) Kristallisiert bei T. = 35°C

Probe | G[MPa] | o [MPa] | G [MPa] | o.is [MPa]
T.=35°C | T.=35°C | T.=50°C | T.=50°C

PCL37 2,9 28 - 25
PCL52 3,7 36 - 29
PCL77 5,6 49 4,0 28

Tab. 6.1: Aus dem Haward-Thackray-Fit ermittelte Parameter G und ois

Mit den gezeigten Messungen konnte ein Einfluss der Schmelzdynamik sowie
der Kristallisationskinetik auf die mechanischen Eigenschaften von PCL bestitigt
werden. Die Verschlaufungsdichte @ndert sich mit dem Molekulargewicht und der
Kristallisationstemperatur. Der G-Modul steigt mit zunehmendem M,, und/oder
sinkendem T..

In Kapitel wurde der dimensionslose Parameter 1p/7¢ fiir verschiedene Kris-
tallisationsbedingungen fiir eine Reihe von PCL-Proben bestimmt. Ein Vergleich
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6. Topologische Struktur der amorphen Phase von PCL

der Zeitskalen 7p und 7¢ erlaubt Riickschliisse, wie schnell die Dynamik der Ketten
in der Schmelze im Vergleich zur Kinetik des Kristallwachstums ist.

Abb.[6.9 stellt 7p/7¢ fiir die hier verwendeten Proben in Abhingigkeit von der
Kristallisationstemperatur inklusive der Messunsicherheiten sowie die gemessenen
G-Module dar. Vergleicht man in dieser Darstellung die gemessenen Netzwerkmo-
dule G mit den Kristallisationsbedingungen, lédsst sich eine Korrelation erkennen.
Mit steigendem Molekulargewicht steigt auch G, was einer Erh6hung der Verschlau-
fungsdichte mit Anndherung an das Limit der schnellen Kristallisation entspricht.
Bei Anndherung an das Limit der langsamen Kristallisation durch Erhéhung der
Kristallisationstemperatur sinkt G entsprechend.

Diese Darstellung zeigt aber auch, dass der Parameter 7p/7¢ nicht der einzige
bestimmende Faktor fiir den Modul sein kann. PCL77, kristallisiert bei 50°C, hat den
kleinsten Wert fiir 7p/7c, aber nicht den geringsten Modul. Das Molekulargewicht
hat offensichtlich einen grofieren Effekt als die Kristallisationstemperatur.
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Abb. 6.9: Verhiltnis 7p/7¢ und ermittelte G-Module in MPa fiir PCL37 (schwarz),
PCL52 (rot) und PCL77 (blau)

Eine mogliche Erklarung liefert ein Vergleich der Langperiode L mit dem Kné&u-
eldurchmesser 2R (siehe Abb.[5.17(a)). Die KniuelgréBe (2R, = 26,2nm...43,6nm,
siehe Tab. héangt wesentlich starker vom Molekulargewicht ab als die finale Mor-
phologie (L = 13,8nm...19,0nm, siehe Tab.[A.T)). Mit steigendem Kndueldurchmesser
wird es immer wahrscheinlicher, dass eine Kette in mehrere Lamellen eingebaut
wird, oder eine Kette an verschiedenen Stellen der selben Lamelle eingebaut wird.
Beides verhindert ein weiteres Entschlaufen der beteiligten Kette(n).

Abb.[6.10(b)| illustriert den Mechanismus des mehrfachen Fixierens einer Kette
(multiple pinning) wahrend der Kristallisation anhand von drei Ketten mit unter-
schiedlichen Farben. Die rote Kette bildet wiahrend der Kristallisation unldsbare
Verschlaufungen sowohl mit der blauen und griinen Kette als auch mit sich selbst.
Es ist auch denkbar, dass durch diesen Vorgang die Kettendynamik wiahrend
der Kristallisation nicht mehr durch Reptation beschreibbar ist. Multiple pinning
verlangsamt somit effektiv die Dynamik der Entschlaufung.

_ pRT

Ein Vergleich mit dem in Kapitel 5.1.1jabgeschétzten Plateaumodul Gy = 5~ ~ 1MPa
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6.3. Einfluss der Kristallisationsbedingungen auf den Modul der amorphen Phase

fiir PCL zeigt ebenfalls, dass die amorphe Phase fiir alle Proben durch die kristalli-
nen Lamellen stark eingeschrankt ist.

Ein Anstieg von 2R, erhoht nach [142] die Dichte der tie-Molekiile. Diese spielen
aber fiir das Deformationsverhalten nur eine untergeordnete Rolle [2] und ihre
Anzahl ist im Vergleich zur Anzahl der Verschlaufungen i. Allg. vernachlassigbar
[143]. Somit wird der Effekt von tie-Molekiilen als Hauptursache fiir die starke
Molekulargewichtsabhdngigkeit des G-Moduls ausgeschlossen.

In Abb. ist G in Abhéngigkeit von 7p/7¢ dargestellt und kann durch die
phanomenologische Gleichung

1
G=0,63 M+ mlog (tp/TC) (6.10)

beschrieben werden. Eine v/M,,-Abhdngigkeit von G beschreibt den stark limitierten
Datensatz am besten. Diese Annahme ist plausibel, da der Kndueldurchmesser mit
der Wurzel des Molekulargewichtes ansteigt und somit die Wahrscheinlichkeit fiir
multiple pinning erhoht.
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(a) Abhingigkeit des G-Moduls von 7p/7¢ (schwarz) (b) Mehrfaches Fixieren einer Kette (multiple
und phidnomenologische Beschreibung (blau) pinning) wahrend der Kristallisation

Abb. 6.10: (a) Experimentell ermittelte und aus Gl berechnete G-Module sowie
(b) der Mechanismus des multiple pinning am Bsp. von drei Ketten (rot,
blau, griin). Durch den Einbau einer Kette an mehreren Positionen im
Kristall bilden sich permanente Verschlaufungen.

Der Modul dndert sich logarithmisch bei Variation der Kristallisationsbedingungen
und mit der Wurzel des Molekulargewichtes. Der Entschlaufungsprozess scheint
behindert zu sein, was ebenfalls durch multiple pinning erklarbar ist.

Nimmt man an, dass die Barriere fiir eine weitere Entschlaufung mit sinkender
Verschlaufungsdichte zunimmt, l4sst sich die Entschlaufungsrate G (die Rate, mit
der der Modul sinkt) qualitativ beschreiben:

G x a' exp (-bAG). (6.11)

AG = |G - G| ist dabei die Differenz von der molekulargewichtsabhidngigen, ur-
spriinglichen Verschlaufungsdichte Gy. Eine solche Barriere fiihrt zu der experi-
mentell beobachteten logarithmischen Abhéangigkeit.

Fiir ein quantitatives Verstdndnis dieser Beziehung sind jedoch mehr Datensit-
ze notig. Eine Moglichkeit wire, die Messungen in Kompression durchzufiihren.
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6. Topologische Struktur der amorphen Phase von PCL

Dadurch wird Kavitation verhindert [133] und eine Auswertung der Molekularge-
wichtsabhéngigkeit auch fiir hohe Kristallisationstemperaturen ermoglicht.

6.4. Diskussion

In diesem Kapitel wurde die topologische Struktur der amorphen Phase von PCL
m. H. mechanischer Messungen ndher untersucht. Es wurde eine enge Beziehung
zwischen dem Parameter 7p/7c, der die Kristallisationsbedingungen beschreibt,
und dem Netzwerkmodul G gefunden. Auch wenn die Korrelation momentan nur
qualitativer Natur ist, bestitigt sie dennoch die theoretischen Uberlegungen. Wih-
rend der Kristallisation konnen sich Verschlaufungen, abhéngig vom Zusammen-
spiel zwischen Schmelzdynamik und Kristallisationskinetik, in unterschiedlichem
Ausmaf auflosen. Die log(rp/7¢) Abhédngigkeit von G deutet auf eine sinkende Ent-
schlaufungsrate durch den Einbau einzelner Ketten an verschiedenen Positionen in
der kristallinen Phase wihrend der Kristallisation hin.

SAXS-Messungen in Kapitel haben gezeigt, dass die Morphologie weitgehend
unbeeinflusst von den Kristallisationsbedingungen ist und damit nicht durch die
entanglements bestimmt ist. Im crystal-fixed Polymer wachsen Lamellen mit einer
bestimmten Dicke d., die durch die Wahl der Kristallisationstemperatur bestimmt
ist. Ndhert man sich durch Verringerung von 7p/7c dem Limit der langsamen
Kristallisation, sodass sich die Ketten wahrend der Kristallisation reorganisieren
konnen, verringert die amorphe Phase ihre Anzahl an entanglements, statt diinner
zu werden. Die Kristallinitdat wird nicht erhoht.

Was bestimmt die Dicke der amorphen Phase in PCL? Die Dicke muss zwischen
d™n und d™* liegen. Die maximale amorphe Dicke muss kleiner sein als d, + 267,
sonst wiirde eine weitere Lamelle in den amorphen Bereich wachsen. Die minimale
Dicke ist somit 25}, was z. B. fiir jede Lamelle einer minimalen Dicke der Falto-
berflache 6;, die von der Steifigkeit des Polymers abhédngt, entsprechen konnte.
Die Kuhn-Léange von PE, welches bis auf die Estergruppe einen identischen che-
mischen Aufbau wie PCL hat, betrdgt ai = 1,5nm [71]. In [144] wurde fiir PE die
Anzahl an CH;-Einheiten in scharfen Riickfaltungen auf 11 — 12 abgeschitzt. Somit
hitte eine Faltoberfliche mit ausschliefdlich scharfen Riickfaltungen eine Dicke
von etwa 0,7nm. Fiir eine tatsdchliche Abschédtzung von ¢ sind jedoch detaillierte
Kalkulationen tiber die reale durchschnittliche Lange von Riickfaltungen nétig. Bei
einer hohen Verschlaufungsdichte konnen aber auch die zusammengeschobenen
entanglements die minimale amorphe Phase bestimmen.

Fiir PEO war es nicht moglich die Proben iiber den Yield-Punkt hinaus zu Strecken,
was moglicherweise durch die sehr viel grofieren Spharolithe verursacht wird (siehe
Kapitel [5.1.2). In Kapitel 5.2 wurde ein starker Einfluss der Kristallisationsbedin-
gungen auf die Morphologie gefunden. Die a.-Relaxation fithrt zu einer Verdickung
der wachsenden Lamellen. Das Ausmaf der Verdickung ist von 7p/7¢ abhdngig.
In diesem Fall scheint eine Reduzierung von Verschlaufungen notwendig fiir die
Entstehung sehr dicker Lamellen, wie sie bei hohen Kristallisationstemperaturen
beobachtet wurden. Unveroffentlichte NMR-Ergebnisse [R. Kurz (miindliche Mit-
teilung, 02.03.2016)] bestdtigen diese Annahme. Die Dynamikﬂ der Polymerketten

2Dynamik auf der Zeitskala der Schmelzdynamik

90



6.4. Diskussion

in der amorphen Phase ist in PEO unabhiéngig von der Kristallisationstemperatur.
Die Lamellen verdicken sich bis zu einer gewissen lokal dquilibrierten topologi-
schen Struktur der amorphen Bereiche. Eine weitere Verdickung der Lamellen wird
wahrscheinlich durch die Akkumulation von Verschlaufungen in der amorphen
Phase, die nicht aufgeldst werden konnen, begrenzt [145]. In PCL &ndert sich hin-
gegen die Dynamik sowohl mit der Kristallisationstemperatur also auch mit dem
Molekulargewicht und bestétigt die Ergebnisse der Mechanikmessungen.

Bemerkenswert ist, dass trotz der unterschiedlichen Abhingigkeit der Dynamik in
den amorphen Bereichen von den Kristallisationsbedingungen sowie den vollig
verschiedenen kristallinen Dicken, die amorphe Dicke fiir beide Proben dhnlich

groB ist (vergleiche Tab. und Tab.[A.2).
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7. Zusammenfassung

Ziel dieser Arbeit war ein systematischer Vergleich der Zeitskalen der Kristall- und
Schmelzdynamik sowie der Kristallisationskinetik und ihr kombinierter Einfluss
auf die finale teilkristalline Struktur. Im Fokus sollte insbesondere die Struktur
und Topologie der amorphen Phase stehen. Um die Rolle der a.-Relaxation zu
analysieren wurden als Modellsysteme Polyethylenoxid (PEO) als crystal-mobile
und Poly-e-Caprolacton (PCL) als crystal-fixed Polymer verwendet.

Die Untersuchung der teilkristallinen Struktur erfolgte m. H. der Rontgenkleinwin-
kelstreuung. Dafiir wurde eine Modellfunktion auf Grundlage des parakristallinen
Modells entwickelt, die einen Fit der Grenzflichenverteilungsfunktion K (z) im
reziproken Raum ermoglicht. Somit lassen sich die amorphe und kristalline Dicke
der teilkristallinen Struktur auch dann verldsslich bestimmen, wenn sich die einzel-
nen Strukturbeitriage in K”(z) gegenseitig stark tiberlagern. Des Weiteren erlaubt
diese Methode auch quantitative Aussagen iiber die Breite der Verteilungen der
amorphen und kristallinen Bereiche.

Ein wichtiges Resultat der SAXS-Messungen sind die fundamentalen Unterschiede
in der teilkristallinen Struktur zwischen crystal-mobile und crystal-fixed Polyme-
ren, welche iiber frithere Beobachtungen einer unterschiedlichen Kristallinitat fiir
die zwei Polymerklassen hinausgehen. Diese charakteristische Morphologie ist
unabhdngig von den genauen Kristallisationsbedingungen.

Entsprechend dem klassischen Konzept der Auswahl einer bestimmten Lamellen-
dicke wahrend der Kristallisation ist die kristalline Dicke in PCL wohldefiniert und
hat eine schmalere Verteilung als die amorphe Dicke. Fiir PEO ist die teilkristalline
Struktur nicht allein durch die Auswahl einer bestimmten Dicke wahrend der Kris-
tallisation bestimmt. Vielmehr ist die finale Morphologie durch eine wohldefinierte
Dicke der amorphen Phase charakterisiert. Diese ist wesentlich schmaler verteilt
als in PCL.

Aus der Kombination von NMR-Experimenten und den Strukturinformationen
wurde die Reorganisationszeit 7y abgeschitzt. Auf dieser Zeitskala ermoglicht die
ac-Relaxation eine Reorganisation der Ketten im Kristall. Fiir PEO konnte gezeigt
werden, dass die Dicke der amorphen und kristallinen Bereiche ein Ergebnis aus
dem Zusammenspiel der Zeitskalen der molekularen Dynamik in der kristallinen
Phase und der Kinetik des Kristallwachstums ist. Die finale Morphologie ist gekenn-
zeichnet durch eine lokal dquilibrierte topologische Struktur der amorphen Phase.
Es bildet sich ein lokales Gleichgewicht zwischen dem Antrieb fiir eine weitere
Verdickung und den topologischen Einschrankungen in der amorphen Phase, was
letztendlich zu einer minimalen amorphen Dicke fiihrt.

Der Einfluss der Dynamik der Polymerschmelze auf die teilkristalline Struktur nach
isothermer Kristallisation wurde fiir beide Proben untersucht. Dabei diente das Ver-
héltnis von Entschlaufungszeit 7p und Kristallisationszeit 7¢ als charakteristischer
Parameter fiir die Kristallisationsbedingungen. Die Entschlaufungszeit wurde aus
rheologischen Messungen, die Kristallisationszeit aus der Wachstumsgeschwindig-
keit der Sphérolithe bestimmt. Durch Variation der Kristallisationstemperatur und
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7. Zusammenfassung

des Molekulargewichtes ldsst sich der Parameter 7p/7¢ steuern.

Die Morphologie von PCL bleibt zu einem Grofsteil unbeeinflusst von den Kris-
tallisationsbedingungen. Es existiert keine Molekulargewichtsabhidngigkeit der
kristallinen Dicke. Die amorphe Dicke steigt schwach mit dem Molekulargewicht
(o< M®?) an. Beide Strukturparameter erhdhen sich mit der Kristallisationstempera-
tur, wobei die Absolutwerte nur um wenige nm steigen. Im Vergleich dazu zeigt
die teilkristalline Struktur von PEO eine starke Abhédngigkeit von den Kristalli-
sationsbedingungen. Bei hohen Kristallisationstemperaturen wurde ein Anstieg
der kristallinen Dicke mit dem Molekulargewicht festgestellt. Die kristalline Dicke
ist in PEO immer grofier als in PCL und variiert um mehrere 10nm. Beide Proben
haben eine vergleichbare amorphe Dicke, welche aber eine ganz unterschiedliche
Verteilung hat.

Grund dafiir ist die unterschiedliche Kristalldynamik. Durch einen Vergleich der
Reorganisationszeit 7g aufgrund der a.-Relaxation mit 7p und 7¢ wurde gezeigt,
dass das Zusammenspiel der Zeitskalen wichtig ist. Nur mit a.-Relaxation kann
der Parameter tp/7¢ die teilkristalline Struktur effektiv beeinflussen. Fiir PEO ist
die a.-Relaxation bei allen untersuchten Temperaturen so schnell, dass sie eine
Verdickung des Kristalls direkt an der Wachstumsfront ermdoglicht. Das Ausmaf3
dieser Verdickung ist wiederum abhidngig von 7p/7¢. Fiir die Entstehung sehr
dicker Lamellen, wie sie bei hohen Kristallisationstemperaturen beobachtet wur-
den, scheint eine Reduzierung der Verschlaufungen wiahrend der Kristallisation
notwendig zu sein.

Da die Morphologie fiir PCL, unabhédngig von den Kristallisationsbedingungen,
immer dhnlich ist, stellt dieses Polymer ein ideales System fiir die Untersu-
chung der entanglement-Struktur der amorphen Bereiche dar. In Ubereinstimmung
mit den theoretischen Uberlegungen in der Literatur wurde mittels mechani-
scher Messungen eine enge Beziehung zwischen dem Parameter 7p/7¢c und dem
Netzwerkmodul G der amorphen Phase gefunden. Bei Ethohung des Molekularge-
wichtes sowie Erniedrigung der Kristallisationstemperatur steigt der G-Modul.
Waéhrend der Kristallisation konnen Verschlaufungen, abhdngig vom Zusammen-
spiel von Schmelzdynamik und Kristallisationskinetik, in unterschiedlichem Aus-
maf’ aufgelost werden. Durch die fehlende Mobilitdt der Ketten im Kristall fiihrt
diese Entschlaufung jedoch nicht zu einer grofleren Lamellendicke oder kleineren
amorphen Bereichen, sondern zu einer Reduzierung der Verschlaufungsdichte.
Die Korrelation G(rp/7¢) ist jedoch nur qualitativ und zeigt auch, dass 7p/7¢ nicht
der einzige Faktor sein kann, der die Eigenschaften der amorphen Phase bestimmt.
Die log(rp/7c) Abhédngigkeit des Moduls deutet auf eine Reduzierung der Ent-
schlaufungsrate durch den Einbau der Ketten in die kristalline Phase. Das mehr-
fache fixieren einer Kette (multiple pinning) wahrend der Kristallisation behindert
die Entschlaufung. Dieser Effekt steigt mit dem Molekulargewicht. Dieses Ergebnis
motiviert die Frage nach einer genaueren Beschreibung der Schmelzdynamik, wenn
bereits Einschrankungen durch die kristallinen Lamellen vorhanden sind.

Fasst man die Ergebnisse dieser Arbeit zusammen ergibt sich nach Abb.[7.1| fol-
gendes Bild: Je kleiner das Verhiltnis 7p/7¢ ist, desto mehr Zeit haben die Ketten
sich wahrend der Kristallisation zu entschlaufen und zu reorganisieren. Das
tiihrt im Falle von PEO durch die a.-Relaxation zu einer Vergrofierung der kristal-
linen Dicke bis zu einer minimalen amorphen Dicke, welche von 7p/7¢ abhdngig ist.
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Abb. 7.1: Als farbige Késten sind die wesentlichen beobachteten Effekte markiert:
Fiir beide Proben steigt die amorphe Phase mit dem Molekulargewicht,
wobei der Anstieg in PEO grofier als in PCL ist. Eine starkere Entschlau-
fung der Ketten wihrend der Kristallisation fiihrt in PEO zu einer vergro-
erten kristallinen Dicke d, bis zu einer minimalen amorphen Dicke d"
und in PCL zu einer verringerten Verschlaufungsdichte p. (helleres griin)
in der amorphen Phase.

In PCL fiihrt die Reorganisation der Ketten wiahrend der Kristallisation zu einer
ebenfalls von 7p/7¢ abhdngigen Verringerung der Verschlaufungsdichte pe. Fiir
beide Proben steigt die amorphe Phase mit dem Molekulargewicht.

Fiir ein quantitatives Verstdndnis der Korrelation G(7p/7¢) sollten die mechanischen
Messungen auch fiir ein crystal-mobile Polymer durchgefiihrt werden. Fiir PCL ist
eine groflere Serie von Molekulargewichten und Kristallisationstemperaturen nahe-
liegend. Eine Moglichkeit wire, die Messungen in Kompression durchzufiihren.
Dadurch wird Kavitation, die bei hohen Kristallisationstemperaturen beobachtet
wurde und eine quantitative Auswertung der mechanischen Messungen unmoglich
machte, verhindert und eine Analyse der Molekulargewichtsabhangigkeit auch fiir
hohe Kristallisationstemperaturen ermoglicht. NMR-Experimente, die ebenfalls
die Dynamik in den amorphen Bereichen messen, wiirden die Untersuchungen
komplementieren.

Interessant wire aufSerdem die Untersuchung eines Polymers mit vergleichsweise
langsamer kristalliner Dynamik. Mogliche Kandidaten dafiir sind Polyoxymethy-
len, Polyvinylidenfluorid oder isotaktisches Polypropylen. Dort konnte das Dicken-
wachstum der kristallinen Bereiche nicht durch den Parameter 7 /7¢ begrenzt sein,
sondern durch die Reorganisationszeit tg. Damit konnte m. H. der Kristallisation-
stemperatur beeinflusst werden, ob das Polymer seine minimale amorphe Dicke
erreichen kann oder nicht. Die finale Morphologie sollte dann zwischen den beiden
Extremféllen von PCL und PEO liegen.

Auch eine Modifizierung der Schmelzdynamik durch die Polymerarchitektur, z. B.
Sterne oder Netzwerke, kann im Vergleich mit den linearen Proben neue Einsichten
tiber die Strukturbildung liefern.
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A. Anhang

A.1. Strukturparameter

A.1.1. PCL
d, [nm] | 0, [nm] | 0™ | d. [nm] | o¢ [nm] | o™ | L[nm] | X, [%]
T.=35°C
PCL11 6,19 304 (049 | 611 050 |008]| 12,30 | 49,7
PCL12 6,19 360 |[058| 6,03 050 |0,08]| 12,22 | 49,3
PCL22 6,41 330 [051| 641 0,50 |0,08]| 12,82 | 50,0
PCL28 6,84 345 | 050 | 6,56 0,50 |0,07| 13,40 | 49,0
PCL37 7,00 360 |051] 6,80 0,50 |0,07| 13,80 | 49,3
PCL50 7,37 384 |052| 6,72 0,50 | 0,07 | 1409 | 47,7
PCL52 7,64 386 | 051 69 0,50 |0,07| 1458 | 47,6
PCL60 7,57 391 |052| 6,76 0,50 |0,07| 1433 | 47,2
PCL77 8,80 460 |052| 7,00 0,50 |0,07| 1580 | 443
PCL207 10,1 480 |053| 7,06 080 |011| 16,18 | 43,6
T. = 40°C
PCL28 7,01 356 [051] 693 050 |0,07| 1394 | 49,7
PCL37 7,50 390 [052| 723 0,50 |0,07| 14,73 | 49,1
PCL52 7,65 396 (052 710 0,50 |0,07| 14,75 | 48,1
PCL60 8,09 415 051 | 734 050 |0,07| 1543 | 47,6
PCL77 9,16 472 1052 | 751 0,58 | 0,08 | 16,67 | 45,1
PCL207 9,8 508 |052| 744 090 |012| 17,24 | 432
. =45°C
PCL28 7,55 38 [052| 743 0,5 0,07 | 1498 | 49,6
PCL37 7,78 409 053 | 7,67 0,5 0,07 | 1545 | 49,6
PCL52 8,71 443 1051 7,79 0,55 | 0,07 | 16,50 | 47,2
PCL60 8,80 420 |048 | 7,65 085 |011| 1645 | 46,5
PCL77 10,01 513 051 | 7,80 064 |008| 1790 | 43,6
PCL207 | 10,59 530 |050| 7,72 1,11 | 0,14 | 1831 | 42,2
Fortsetzung auf nédchster Seite
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A. Anhang

dy [nm] | 0, [nm] | 0™ | d. [nm] | o [nm] | ¢™ | L[nm] | X. [%]

T. =50°C
PCL11 6,83 334 049 | 811 0,73 [0,09| 1493 | 54,3
PCL12 7,00 3,71 0,53 | 8,04 0,70 [0,09| 1504 | 53,5
PCL22 7,62 3,85 0,51 7,80 089 (011 | 1542 | 50,6
PCL28 7,66 4,05 053 | 7,89 050 |[006]| 1564 | 51,0
PCL37 8,42 4,45 053 | 797 082 [010]| 16,39 | 49,1
PCLA40 7,53 396 053] 794 0,81 0,10 | 15,47 | 51,3
PCL50 9,01 466 |052| 8,23 1,05 0,13 | 17,24 | 478
PCL52 9,00 4,55 051 | 824 059 (007 | 17,24 | 47,8
PCL60 9,67 460 048 | 8,07 078 |010| 17,74 | 459
PCL77 10,68 520 1049 | 834 082 [010| 19,02 | 43,8

PCL207 11,05 5,59 051 | 8,32 1,16 0,14 | 19,37 | 43,0

Tab. A.1: Strukturparameter d,, o,, 0561, d., o, ogel, L und X, fiir verschiedene

PCL-Proben und vier Kristallisationstemperaturen T, = 35°C, T, = 40°C,
T.=45°Cund T, =50°Ci. Allg. mit 0 =1,4nm

A.1.2. PEO

dy [nm] | 0, [nm] | 0™ | d. [nm] | o [nm] | ™ | L[nm] | X. [%]

T, =45°C
PEO6 3,97 050 |016 | 1577 365 |023| 1974 | 799
PEO37 4,77 0,50 01 | 1849 408 022 2326 | 795
PEO53 5,45 050 |0,09]| 18,07 440 |024 | 2352 | 768
PEO91 7,70 1,60 |0,21| 2320 490 |021| 3090 | 751
PEO187 7,74 1,98 |026| 19,79 559 |028| 2753 | 719
PEO188 | 10,35 332 |032| 2067 6,26 | 0,30 | 31,02 | 66,6
PEO237 | 15,59 525 |034 | 1887 794 | 042 | 3446 | 548
T. =50°C
PEO6 4,02 050 |012| 14,59 336 |023| 1861 | 784
PEO37 4,62 050 |011| 2017 383 [019| 24,79 | 814
PEO91 8,17 1,80 | 022 | 24,25 6,03 |025| 3242 | 748
PEO187 | 8,88 1,93 |022| 3046 6,75 |022| 3934 | 774
PEO188 | 10,47 332 |032| 27,34 6,77 | 025| 37,81 | 723
PEO237 | 15,48 532 |034| 2844 938 |033| 4392 | 648
Fortsetzung auf nédchster Seite
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A.1. Strukturparameter

dy [nm] | 0, [nm] | 0% | de [nm] | o¢ [nm] | o™ | L[nm] | X, [%]

T, = 55°C

PEO6 4,95 0,50 0,10 | 20,61 3,33 0,16 | 25,56 80,6
PEO37 5,12 0,80 0,16 | 25,39 5,06 0,20 | 30,51 83,2
PEO53 5,72 0,50 0,09 | 27,14 5,78 0,21 | 32,86 82,6
PEO91 7,78 1,31 0,17 | 30,62 5,54 0,18 | 384 79,7
PEO187 9,33 207 022 | 36,64 6,65 0,18 | 45,97 79,7
PEO188 10,82 5,10 047 | 35,28 7,10 0,20 | 46,10 76,5
PEO237 15,03 3,49 0,23 | 41,25 9,62 0,23 | 56,28 73,3

. =60°C

PEO37 5,76 0,95 0,16 | 40,77 6,21 0,15 | 46,53 87,6
PEO53 6,12 0,50 0,08 | 35,89 6,89 0,19 | 42,01 85,4
PEO91 7,54 0,50 0,07 | 39,67 757 10,19 | 47,21 84,0
PEO187 10,58 2,39 0,22 | 50,65 9,63 0,19 | 61,23 82,7
PEO188 11,53 4,54 0,39 | 59,98 11,25 | 0,19 | 71,51 83,9
PEO237 15,34 3,65 0,24 | 61,64 987 10,16 | 76,98 80,0

Tab. A.2: Strukturparameter d,, o,, agel, de, 0¢c, O

rel
Cc /

L und X, fur verschiedene

PEO-Proben und vier Kristallisationstemperaturen T, = 45°C, T, = 50°C,
T.=55°Cund T, =60°Ci. Allg. mit 0 =2,0nm
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Abb. A.1: (a) Grenzflichenverteilungsfunktion und (b) Strukturparameter d,, o,,
d., oc. und L fiir PEO91 wihrend der isothermen Kristallisation bei 57°C
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Abb. A.2: Funktion ISF und zugehoriger Fit fiir verschiedene PEO-Proben nach
isothermer Kristallisation bei 60°C
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A.1. Strukturparameter

A.1.3. Vergleich von PEO und PCL
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Abb. A.3: Molekulargewichtsabhidngigkeit der amorphen Phase von PEO und PCL
im Vergleich zu PE aus [14]
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(a) Amorphe Dicke von PEO und PCL mit gleicher Farbskalierung
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(b) Kristalline Dicke von PEO und PCL mit gleicher Farbskalierung

Abb. A.4: (a) Amorphe und (b) kristalline Dicke von PEO und PCL in Abhéngigkeit
vom Molekulargewicht M,, und der Kristallisationstemperatur T;
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A.2. 2D-SAXS-Streckexperimente an PCL37

€=0,2 €=0,4 €=0,8

Abb. A.5: 2D-SAXS-Aufnahmen wihrend der Streckung in horizontaler Richtung
von abgeschrecktem PCL37

€=0,0 €=0,13

300

—+—PCL37 T_=35°C

200 4 !
§

100 - \ .
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Abb. A.6: 2D-SAXS-Aufnahmen wéhrend der Streckung in horizontaler Richtung
von PCL37 kristallisiert bei T. = 35°C
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A.2. 2D-SAXS-Streckexperimente an PCL37

€=0,0 £=0,14 €=0,2 e=0,4

Abb. A.7: 2D-SAXS-Aufnahmen wihrend der Streckung in horizontaler Richtung
von PCL37 kristallisiert bei T, =50°C
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A.3. Dokumentation MATLAB Programm

A.3. Dokumentation MATLAB Programm

Program documentation

of the MATLAB program
CORRELATION.GUI

to analyze scattering data

with the interface distribution function

Author: Susanne Pieschner

August 2015
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Re-entries are possible at any level;

Open Open Outdated results are deleted by the
standard file customized file function deleteResults ()

\ / if applicable

Plot data I(s)

User input for:
e Beam stop
e Fitting range for Porod fit Saving the available results
e  Four starting values for P is possible at any level by
or fixed value for P selecting the submenu
e  Fixed values for C1 and C2 ‘Save available results’
(optionall)

l

Calculate Porod Fit

v v ! v !

Plot I(s) and fitted Plot Plot K”(2) Plot I(s)*s”2 Plot K(2)
function (Porod fit) (P - 1(S)*s ) *wf(s)

v

User input for:

e Starting values and lower and upper
bounds for sigma_a, sigma_c, d_a, d_c

e Step size As for “higher resolution”

v

Calculate fit for model
function from data
(P - 1(S)*s"4)*wf(s)

}

Add fitted function to plot of
(P - 1(S)*s"4)*wf(s)

T

v
Calculate Fourier transform of
the fitted function and
plot K”(z)_fit and K”’(Z)_data

|
v

Save all results
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A.3. Dokumentation MATLAB Programm

e Main menu
e Shows selection between ‘Open standard file’ and ‘Open customized file’

Open
standard file

e Submenu
e Opens GUI where the user selects the file path; and saves it in the handles structure:
O handles.fileName,
O handles.pathName
e Assumptions for a ‘standard file’ are:
= The data file is expected to have the ending '.phg',
= the header of the file are comment lines marked by '#'
= with the first line being '# Desmeared data file from Kratky-Camera:'
= after the comments a table of five columns follows,
= the delimiter between the columns is a single space,
= the second column contains the scatter vectors,
= the fourth column contains the corresponding absolute intensities,
= and the fifth column contains the corresponding desmeared errors;
= the values are given in decimal POINT notation (not commas)
e Data is loaded to handles structure by the function 1oadStandardFile():
O handles.scattVect,
O handles.absInt,
O handles.desmearedError
e Writes name of the data file in the corresponding panel
e (alls the plot function of the absolute intensity I(s)’
e Enable: ‘Plot absolute intensity I(s)’
e if another data set had been loaded before, deletes the calculated results for that data set and disables
buttons/boxes

Open
customized file

e Submenu
e Opens GUI where the user selects the file path; and saves it in the handles structure:
O handles.fileName,
O handles.pathName
e Opens another GUI where the user specifies :
= the number of header lines in the data file,
= the character used as delimiter between the data columns,
= the number of the column containing the scatter vectors,
= the number of the column containing the corresponding absolute intensities,
= and the number of the column containing the corresponding desmeared errors (optional; if no
number is specified, the desmeared errors are not loaded).
e Data is loaded to handles structure by the function 1oadCustomFile ():
O handles.scattVect,

O handles.absInt,
0 handles.desmearedError (optional)

e The function loadCustomFile ()
= first creates a modified data file by replacing commas by decimal points,
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= then uses the MATLAB built-in function importdata () to load the specified columns of data,
e importdata () will try to detect the number of header lines and the delimiter by itself
o if the detected delimiter and the number of header lines are not the same as those specified
by the user, the loaded data is written in a test file, the user is warned and asked to check
whether the test file actually contains the data he wants to analyze; the test file is deleted
immediately after the user selects 'OK' in the warning dialog box
Writes name of the data file in the corresponding panel
Calls the plot function of the absolute intensity I(s)’
Enable: ‘Plot absolute intensity I(s)’
if another data set had been loaded before, deletes the calculated results for the old data set and
disables buttons/boxes

Plot data I(s)

The first data points up to the first one with positive intensity are discarded. This number of points is

saved to the handles structure as:
o handles.indexBeamStopMin

Moreover, the beam stop cut off is set to the same value and saved:
o handles.indexBeamStop

At re-entry, checks whether the user has specified a higher index for the cut off than that of the last
data point with negative intensity. If so, the user’s choice is used for handles.indexBeamStop
Determines and displays the total number of data points and the number of data points used after cut
off.
Plots the data points after cut off in a loglog plot (negative values are ignored; the corresponding
warning is turned off)
Adds the points that were cut off due to the beam stop to the plot in gray (negative values are ignored)
x-axis : scatter vectors s in nm”-1
y-axis : absolute intensities I(s) in e.u./nmA"3
The limits of the x-axis are set to the first data point after the minimal beam stop cut off and the last
data point. The limits of the y-axis are set automatically and saved to the handles structure:

o Handles.absIntPlotYLim
Saves the minimal distance between the scatter vectors to the handles structure for later use:

o handles.minDist
Enables all the fields in the handles structure of the two panels panel beamStop and

panel porodFit upon first entry except for:
edit_fixedValueP, edit_ fixedValueC2

Sets the checkbox cb_fixC1 to checked

Enables the following buttons/menus:
pb_calcPorodFit, menu_saveAvailable

Sets the range for the Porod Fit to include the last data point only for now (first entry);
marks the fitting range in the plot in red
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User input for:
e Beam stop
e  Fitting range for Porod fit
e  Four starting values for P or fixed value
for P
e  Fixed values for C1 and C2 (optional)
e Width of the Gaussian window function

e Beam stop: user specifies an index for the beam stop cut off in an editable text box

o}

[e]

Input is checked to be a numerical, non-negative value that is smaller than the total number of
data points. Otherwise the index is set to the lowest possible value that is determined by the
pb_plot absInt Callback function

if a non-integer value was entered, it is rounded down
if the input value is lower than the lowest possible value determined by the

pb_plot absInt Callback function, than the index is set to the determined value.

Plot of the absolute intensities and the number of data points used are renewed by calling
pb plot absInt Callback (hObject,eventdata,handles)

e Fitting range for Porod fit: user specifies the minimum and the maximum index of the fitting range in

two editable textboxes; (one at a time)

e}

o

(Both indices are set to be equal to the total number of data points when the absolute
intensities are plotted for the first time.)
The input values are checked to be numerical, non-negative values that are smaller than the
total number of data points.
minindex <= maxIndex must hold
if a non-integer value was entered, it is rounded down
In case of invalid input, the value of the corresponding index is set to be equal to the other
index (that is not changed at the moment)
After an index was changed, the value of the corresponding scatter vector is displayed in a
static text box
Adds the value of the index to the handles structure:

o handles.minScattVectPorod

o handles.maxScattVectPorod
Plot of the absolute intensities is renewed and the fitting range is marked by calling
pb plot absInt Callback (hObject,eventdata,handles)

or: user can press the pushbutton ‘Select fitting range with cursor’:

¢]
o

o]
o]

opens a brushing tool in the plot to select the desired range
After the range is select, the selection needs to be confirmed by pressing the pushbutton
‘Confirm selection’
Determines the minimal and maximal index of the brushed data and writes the indices and the
corresponding scatter vectors in the editable text boxes and the handles structure of the GUI:
o handles.minScattVectPorod
o handles.maxScattVectPorod
turns off the brushing tool
If the user forgets to confirm the selection, (s)he can still continue, but the previously selected
(or default) range is used for further calculations.

e Four starting values for P or fixed value for P: For P the user must either specify four starting values or

one fixed value in separate editable text boxes.

o

Default values for the starting values are: 0.2, 0.4, 0.6, 0.8
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o

o

o

User determines whether P is fixed through a check box. If the check box is checked, P is fixed
at the specified value (default: 0.2) and the text boxes for the starting values are disabled. If
the check box in unchecked the text boxes for the starting values are enabled and the text box
for the fixed value is disabled.

The input for the starting values is checked to be numerical, non-negative and distinct from
other starting values. In case of invalid input values, the corresponding check box is filled with
one of the unused default values.

The input for fixed value is checked to be numerical and non-negative. In case of invalid input,
the fixed value is set to the default value 0.2.

e Fixed values for C1 and C2 (optional): User decides whether the parameters c1 and c2 for the Porod fit

should be fixed or not through a check box and specifies if applicable the fixed values in editable text

boxes

o

o
o

If the check box is checked, the value of c1 ( c2) is to be fixed and the text box for the fixed
value is enabled . When checkbox is unchecked, the text box for the fixed value is disabled.
Default values : ¢1 =0; c2 = 600

The input for fixed values is checked to be numerical and non-negative. In case of invalid input,
the fixed value is set to the default value.

o  Width of the Gaussian window function: User specifies the value for the width of the window function

in an editable text box.

o

The input is checked to be a numerical and non-negative value. In case of invalid input, the
width is set to the default value of sigma= 1.6

Calculate Porod Fit

e The aimis to fit the data to the following function: I (s) = P*s”(-4) + cl*s”2 + c2 (%)
o After obtaining the necessary input arguments from the GUI inputs and differentiating between the

different cases of which parameter is fixed or not, the GUI calls the (“external”) function
porodFit (scattVect, absInt, minIndex, maxIndex, sigma, varargin)

e For P not fixed, the function is fitted with the additional condition K"(0)=0.
To this end, the function is first fitted for each of the four specified starting values of P and the
corresponding values of K''(0) are calculated.
Then, a linear fit is performed for the data points (P_i, K"(0)_i) (i=1,...4) in order to determine the zero
PO of this fitted function.
Finally, the function is fitted to the data with P fixed at PO.

e For the fitting only the data points in the range minindex to maxIndex (specified by the user) are used,
while for the calculation of K'(0) all data points (after the beam stop cut off) are used.

e Fitting the function (*) to the data is a linear least square problem; therefore, the fitting can be
performed in MATLAB using the backslash operator:

©]
©]
o

varParam = coeffMatrix \ RHS;

where varParam are the variable parameters that need to be determined,
coeffMatrix is the coefficient matrix with dimensions= number of data points x
dim(varParam),

and RHS is the right hand side vector with length = number of data points.

e.g. (P fixed, c1 and c2 vary): RHS = absInt - P * scattVect.”(-4);
coeffMatrix = [scattVect.”2 ones(length(scattVect),1)]1;
varParam = coeffMatrix \ RHS;

Cl = varParam(l);
C2 = varParam(2) ;

e (Calculation of K"(0) is performed by the function
calculateK2AtZero (scattVect, absInt, sigma, P, Cl, C2)

o (K'0)=

16*pit3* int_0"s_max [P - (I(s)-c2)*s"4 + c1*s"6]*exp(-4*pif2*sigmat2*s”2) ds)
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e Therefore the function first calculates
f(s i) = P - (I(s_i)-c2)*s i%4 +cl*s i%6, for s i \in scatterVector
e Then it uses linear interpolation to obtain equidistant data points and
also extrapolation to the left: Sets f(0) =P and uses linear interpolation to determine
f(s k), for 0 < s k < min{s i | s i \in scatterVector}
e The integrand of K”’(0) is equal to £ multiplied by the window function
wf(s i) = exp(4*pi~2*sigma”2*s i"2)
e  Finally the function calculates:
K"(0) = 16*pi~3* DeltaS /2 * [ f£(0)*wf(0) + f (s _max) *wf (s_max)
+ 2 * (sum _{s 1 to s max-1} f(s)*wf(s))]
e The results for P, c1, c2 and K”’(0) are displayed in a panel of the GUI and saved to the handles

structure:

o handles.porodFitP,

o handles.porodFitC1l,

o handles.porodFitC2,

o handles.K2Zero,

e Calculates the function values I (s) = P*s”~(-4) + cl*s”2 + c2 withthe fitted parameters and

theerrornorm | | I(s) - I(s) |, (only forfitting range) and adds the results to the handles
structure:

o handles.porodFit
o handles.porodFitErrorNorm

e Enables the following buttons: pb_plot addFit, pb_plot Is2, pb plot K, pb_plot Is4P,
pb_plot K2
e Addsthe plot of the fitted function to the plot of I(s)

Plot I(s) and fitted
function (Porod fit)

e Renews the plot of the absolute intensities (original data) and adds a plot of the fitted function
e The limits of the axes are set automatically to the same values as plot of I(s) only

Plot I(s)*s"2

e Uses the fitted parameters P, c1 and c2 to calculate

g(s)= 4*pi *((I - c2)*s”2 - cl*s™4) *exp(-4*pi”*2*sigma”2*s”2)
and uses extrapolation to the left with g(0)=0 and linear interpolation to obtain equidistant data; plots
the result and saves it to the handles structure:
o handles.Is2
e x-axis: (equidistant) scatter vectors s in nm~#-1
e y-axis: | ¥*s72 ine.u./nmA5
e The limits of the y-axis are set automatically. Those of the x-axis are to [0,0.3].
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Plot K(z)

e (Calculation of K(z) is performed by the function
calculateK (scatterVector, absIntensity, sigma)

K(z) = int 0%s max 4*pi* ((I(s_i)-c2)*s i"2-cl*s i"4) *exp(-
4*pit2*sigma”2*s”2) ds

e Therefore the function first calculates :
g(s i) =4 * pi *((I - c2)*s”2 - cl*s”4 , for s i \in scatterVector
e Then it uses linear interpolation to obtain equidistant data points and
also extrapolation to the left: Sets g(0) =0 and uses linear interpolation to determine
g(s_k), for 0 < s k < min{s i | s i \in scatterVector}
e Theintegrand of K (z) is equal to g multiplied by the window function
wf(s i) = exp(4*pit2*sigma™2*s 1i"2)
e  Finally the function calculates:
K(z) = minDist/2 * DCT(g(s)*wf(s)]
= minDist * real (fft(f(s)*wf(s)),nFFT),
where ££t () isthe MATLAB built-in function for the discrete Fourier transform and nFFT is the
length of the transform (next but one power of 2 from the number of data points (Ubernachste
Zweierpotenz))

e The values of z of the transform are calculated as:
zValues = 1/minDist * linspace(0,1/2,nFFT/2);

e The results are plotted and saved to the handles structure as:
o handles.K
o handles.zValues

e x-axis: zvalues z in nm
e y-axis: K(z) in nm"-6
e The limits of the axes are set automatically

Plot
(P - 1(S)*s4)*wf(s)

e Uses the fitted parameters P, c1 and c2 to calculate
F(s)=16*pif3* (P - (I-c2)*s”4 + cl*s”6) *exp(-4*pi~2*sigma”2*s”2)
and uses extrapolation to the left with F(0)=16*pi*P and linear interpolation to obtain equidistant data;
plots the result and saves it to the handles structure:

o handles.equidistScattVect
o handles.PIs4

e x-axis: (equidistant) scatter vectors s in nm»-1

e y-axis: 16*pif3* (P - (I-c2)*s™4 + cl*s”6) *exp (-4*pi”2*sigma”2*s”2) in
e.u./nm~7

e The limits of the axes are set automatically
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Plot K" (z)

e Calculation of K"(z) is performed by the function
calculateK2 (scattvect, absInt, sigma, P, Cl, C2)
e K''(z) = int 0”s max 16*pi”~3* [P - (I(s)-c2)*s”4 + cl*s"6]
*exp (-4*pit2*sigma”2*s”2) ds
e Therefore the function first calculates :
f(s i) = P - (I(s_i)-c2)*s i%4 +cl*s i"6, for s i \in scatterVector
e Then it uses linear interpolation to obtain equidistant data points and

also extrapolation to the left: Sets f(0) =P and uses linear interpolation to determine
f(s k), for 0 < s k < min{s i | s i \in scatterVector}
e for the transformation the first point is divided by 2 (because it's a boundary point and MATLAB seems
to use a midpoint method for the FFT)
e The integrand of K" (z) is equal to £ multiplied by the window function
wf(s i) = exp(4*pit2*sigma”2*s i"2)
e Finally the function calculates:
K2 (z) = minDist/2 * DCT (l6*pi~3* f(s)*wf(s)]
= minDist * real (fft(16*pi”3* f(s)*wf(s)),nFFT),
where £t () is the MATLAB built-in function for the discrete Fourier transform and nFFT is the length
of the transform (next but one power of 2 from the number of data points(libernachste Zweierpotenz))
Only the first half of the resulting vector is relevant because the second half mirrors the first half.
The values of z of the transform are calculated as:
zValues = 1/minDist * linspace(0,1/2,nFFT/2);
e The results are plotted and saved to the handles structure as:
o handles.K2
o handles.zValues
e  x-axis: zvalues zin nm
e y-axis: K”(z)in nm”"-8
e The limits of the axes are set automatically

User input for:

e  Starting values and lower and upper
bound for sigma_a, sigma_c,d_a, d_c

e Step size As for “higher resolution”

e Starting values and lower and upper bound for sigma a, sigma ¢, d a,d c: User specifies the starting
values and lower and upper bound for the parameters of the model function in an editable text box.
o Theinputis checked to be a numerical and non-negative value. In case of invalid input, the
value is set to the default value of :

Sigma_a: start=4 Ib=0.5 ub =15
Sigma_c: start=1 Ib=0.5 ub =15
d_a: start=8 Ib=1 ub =20
d_c start=7 lb=1 ub =20

e Step size As for “higher resolution”: User specifies the value for the step size in an editable text box.
o Theinputis checked to be a numerical and non-negative value. In case of invalid input, the step
size is set to the default value of 0.000016
e Resolution width used for the convolution inside the model function: User specifies the value for the
resolution width in an editable text box.
o Theinputis checked to be a numerical and non-negative value. In case of invalid input, the step
size is set to the default value of 0.0032
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Calculate fit for model
function from data
(P —=I(S)*s"4)*wf(s)

e Saves inputs from above to the handles structure:

o handles.startValModelFcnFit

o handles.lowBoundModelFcnFit

o handles.upBoundModelFcnFit

o handles.stepSizeModelFcnFit
e Usesthedatain handles.equidistScattVect and handles.PIs4
e Flips and concatenates data around zero

e Values of the model function are calculated by the “external” function
modelFunction (param, scatterVector, P, sigma, minDist, resolWidth),

"

where param isthevector (sigma a, sigma ¢, d a, d c)
e Uses the function 1sgcurvefit () from the MATLAB Optimization toolbox to find a least-square fit
of the model function to the data
Default algorithm options of 1sqcurvefit ()areused,i.e. MaxIter = 400;
TolFun = 1le-06;
e The details of the stopping criterion are displayed in the command window of MATLAB when the
function stops.
e The results for sigma_a, sigma_c, d_a, and d_c and the error norm of the fit are displayed in a panel of
the GUI and saved to the handles structure :
o handles.paramModelFcnFit
o handles.errorNormModelFcnFit
e Uses linear interpolation to obtain a “higher resolution” of the data of step size specified by the user
and saves results to the handles structure:
o handles.scattVectHighResol
e Flips and concatenates the vector handles.scattVectHighResol around zero; calculates the
model function values for those points and saves the second half to the handles structure:
o handles.modelFcnFit
e Plots the Fit and enables the “Add model fit”-button and the “Add FFT of model function”-button (if

K"’ (z) has already been calculated)

Add fitted function to plot of
(P - 1(S)*s 4)*wf(s)

e Plotshandles.PIs4HighResol at handles.scattVectHighResol
And adds the plot of the model function with parameters handles.paramModelFcnFit at
handles.scattVectHighResol

e x-axis: (equidistant “highly resolved”) scatter vectors s in nm”-1

e y-axis: 16*pi”3* (P — (I-c2)*s™4 + cl*s”"6)*exp(-4*pit2*sigma”2*s”2) in
e.u./nm~r7

e The limits of the axes are set automatically to the same values as plot of model function alone
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Calculate Fourier transform of
the fitted function and plot
K" (z)_fit and K”(Z)_data

e Performs discrete Fourier transformation of the right half of the fitted model function
handles.modelFcnFit

e (Calculates:
transform = real (fft (handles.modelFcnFit, nFFT))
* handles.stepSizeModelFcnFit;

where ££t () isthe MATLAB built-in function for the discrete Fourier transform and nFFT is the
length of the transform (next plus 1 power of 2 from the number of data points)
The offset from the calculation of K (handles.K2offset)is scaled by stepsize/minDist and
subtracted from the transformed data set.
The values of z of the transform are calculated as:

zValues = 1l/handles.stepSizeModelFcnFit * linspace(0,1/2,nFFT/2);

e The first half of the transform and the zvalues are saved to the handles structure as:
o handles.transformedModelFcn
o handles.zValTransformedModelFcn
e Plotshandles.K2 athandles.zValues
and adds plot of handles.transformedModelFcn at
handles.zValTransformedModelFcn

e x-axis: zvalues zin nm
e y-axis: K”(z) in nm~-8
e The limits of the axes are set automatically

Save all
results

e Submenu
e Opens GUI where the user selects the file path and name where the results shall be saved; and saves it
in the handles structure:
O handles.fileNameSave,
O handles.pathNameSave
e The output file contains:
= The date of the calculations
= The name of the input file
= The index of the beam stop cut off
= The total number of data points used
= The fitting range for the Porod fit
= The resulting parameters of the Porod fit (including the information, which parameters where fixed
= K”(0) and the error norm of the Porod fit
= The width of the Gaussian window function
= The starting values and bounds of the parameters for the model function fit
= The fitted parameters of the model function fit
= The error norm of the model function fit
= one table containing the original scatter vectors and absolute intensities, the desmeared errors
(optional),the values of I*s72 and the values of the Porod fit
= asecond table containing the equidistant scatter vectors, the values of Pls4, and the values of the
model function interpolated to the points of the equidistant scatter vectors (instead of the “high
resolution” data)
= athird table containing the z-values (points after FFT), the values of K”, the values of the model
function interpolated to z-values (instead of the “high resolution” data), and the values of K
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Save available results

Submenu
Enabled from the beginning; executable at any time
Opens GUI where the user selects the file path and name where the results shall be saved; and saves it
in the handles structure:
O handles.fileNameSave,
O handles.pathNameSave
Checks for each item listed above for “Save all results”, whether they have been calculated and writes

the available results in the output file (unavailable results are simply skipped, when writing the output
file)
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