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1 Einleitung
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Abbildung 1: Polymerstrukturen und chemische Konstitution

Die Morphologie eines Polymersystems wird im wesentlichen durch den chemischen Aufbau
der an der Strukturbildung beteiligten Polymerketten bestimmt. Die chemische Verkntipfung
nur eines Monomertyps in einer Polymerisationsreaktion fiihrt zu chemisch einheitlichen Ma-
kromolekiilen, Homopolymeren. Trotz der chemischen Einheitlichkeit in Bezug auf die Grund-
bausteine der Polymerkette konnen auch bei Homopolymeren strukturelle Differenzierungen

innerhalb der Kette erwartet werden. Diese sind im wesentlichen bedingt durch



e eine Variation der Kettenldnge, d.h. des Molekulargewichtes und ggf.

e eine Variation in der stereochemischen Anordnung der Monomereinheiten in der Poly-

merkette, d.h. der Taktizitit.

Unter dem Gesichtspunkt der Strukturbildung von Homopolymeren im Festkorper lassen sich
geordnete (in der Regel 3-dimensional) kristalline sowie ungeordnete, d.h. amorphe, Struk-
turen benennen. Sollen Makromolekiile an der Ausbildung einer 3-dimensional geordneten
Struktur beteiligt werden, dann ist eine Voraussetzung, dass die molekularen Einheiten in
der einzelnen Polymerkette zumindest eine eindimensionale periodische Ordnung entlang der
Kette realisieren konnen. Dies setzt einen stereochemisch einheitlichen Aufbau des Makromo-
lekiils hinsichtlich der Taktizitdt voraus, der bei isotaktischen oder syndiotaktischen Molekiil-
strukturen gegeben ist (Abbildung 2.1. Ataktische Makromolekiile oder Molekiilsegmente sind
amorph.

Die chemische Verkniipfung mindestens 2 unterschiedlicher Monomereinheiten fiithrt zu Cop-
olymeren, die neben der bereits fiir Homopolymere dargelegten Variation in Molekulargewicht
und Taktizitat weitere strukturelle Freiheitsgrade im Einzelmolekiil erlauben. Die unterschied-

lichen Monomereinheiten konnen in der Polymerkette

e statistisch oder

e in Blocken identischer Monomersequenzen

aufeinander folgen. Chemisch wird die Blockbildung vor allem durch anionische Polymeri-
sation realisiert. Bedingt durch das kontrollierte Kettenwachstum dieses Reaktionstyps lassen
sich molekular einheitliche Blocke mit sehr definierter und einheitlicher Lange der jeweiligen
Blockstrukturen erzeugen. Bei Blockcopolymeren fiihrt die Steuerung des Molekulargewich-
tes im gesamten Makromolekiil und die Kontrolle von Abfolge und Blockldnge in den che-

misch unterschiedlichen Sequenzen zu einer Vielzahl morphologisch kontrollierbarer Mikro-



phasenstrukturen (s. 3.4). Die Ursache der Phasenseggregation in verschiedenste morpholo-
gische Elemente ist in der thermodynamischen Unvertréglichkeit der chemisch unterschied-
lichen Blockstrukturen zu sehen. Sie fithrt zu einer Entmischung, die sich jedoch zwischen
molekular gekoppelten Struktureinheiten vollzieht und somit nicht zu einer makroskopischen
Phasentrennung sondern nur zu einer Mikrophasenseggregation fiihren kann.

Neben den molekular sehr definierten Blockcopolymeren kénnen auch durch chemische Ver-
kniipfung langerer Polymersequenzen, die jeweils die strukturellen Eigenschaften eines Ho-
mopolymeren reprasentieren, sogenannte segmentierte Blockcopolymere erzeugt werden. Ent-
hélt eine solche Struktur einen (oder mehrere) Block eines kristallisationsfahigen und einen
(oder mehrere) Block eines amorphen Makromolekiils, so kann im Festkorper ein Gefiige ent-
stehen, dass die amorphen und ggf. molekular beweglichen Teile des Makromolekiils durch
kristalline Netzpunkte verbindet. Diese sogenannten thermoplastischen Elastomeren haben
bedingt durch die strukturellen Besonderheiten ebenfalls ein breites und polymerspezifisches
Anwendungsspektrum. Die physikalischen Vernetzung durch Kristallisation ist anders als eine

chemische Vernetzung reversibel und erlaubt eine thermische Formgebung.



2 Homopolymere und statistische Copolymere

2.1 Makromolekulare Grundstrukturen - flexible Ketten

Im Gegensatz zu metallischen Werkstoffen oder zu vielen niedermolekularen Verbindungen
zeigen sich bei der Struktubildung makromolekularer Festkorper einige Besonderheiten, die
im molekularen Aufbau der Polymere begriindet sind und die im folgenden am Beispiel che-
misch sehr einfach aufgebauter Polyolefine (Abbildung 2.1) diskutiert werden sollen. Die ein-
fachste lineare Grundstruktur eines Makromolekiils ergibt sich durch die Verkniipfung von
Ethylen Monomereinheiten zu linearen aus CH, Gruppen bestehenden Polymerketten. Durch
Polymerisation von N Ethylen (C, Hy) Monomereinheiten entsteht ein Makromolekiil des Poly-
merisationsgrades Py und des Molekulargewichtes My. Ist die Bindungsldnge zwischen zwei
Kettensegmenten durch die Bindungsldnge 1 einer C - C Einfachbindung gegeben entspricht die
Gesamtldnge der Polymerkette im gestreckten Zustand, die als Konturldnge bezeichnet wird, N
mal der Bindungsldnge 1 . Tatsdchlich jedoch erlaubt die C - C Einfachbindung in der Polyethy-
lenkette eine Rotation um die Bindung, sodass die Gestalt (Konformation) der Polymerkette
durch ihr Bestreben die Entropie zu maximieren bestimmt wird. Wird das einfachste Konfor-
mationsmodel einer frei drehbaren Kette mit Bindungselementen der Lange 1 zu Grunde gelegt
(frei drehbare Kette), berechnet sich der mittlere Radius des enstehenden Polymerkné&uels, der

auch als Tréagheitsradius Ry bezeichnet, wird nach Gleichung 1/ zu:

Ry = Y= «1 (1)

V6

Obwohl dieses einfache Konformationsmodel der frei drehbaren Kette beim linearen Polyethy-
len durch das Modell der Valenzwinkelkette mit gehinderter Rotation zu ersetzen ist, soll es im
folgenden zur Abschédtzung des Tragheitsradius einer Polyethylenkette des Polymerisations-

grades N = 10000 (entspricht beim Polyethylen einer Molemasse von 280000 g/mol) angewandt



werden. Fiir eine solche Kette berechnet sich nach Gl. 1/ ein Tragheitsradius des Polymerknau-
els von nur 6.3 nm obwohl die gleiche gestreckte Polyethylenkette eine Konturldnge von 10000

x 0,154 nm (= 1.5 ym) aufweist.

Polyolefines
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Abbildung 2: Grundstrukturen einfacher Polyolefine HDPE: lineare Kette
LLDPE: lineare Kette mit bis zu 10 Kurzkettenverzweigungen durch Einpolymerisation von
Buten(1), Penten(1) oder Hexen(1) Monomeren LDPE: Langkettenverzeigtes Polyethylen Ster-

oreguldres isotaktisches Polypropylen sterisch unregelmaéssiges ataktisches Polypropylen



2.2 Der Lamellenkristall

Die Konformation der Polymerkette ist zum Verstandnis der Kristallisation von grosser Bedeu-
tung. Bei einer linearen Polyethylenkette (Abbildung 2.1) aus 10000 Monomereinheiten besteht
die in den Kristall zu tiberfithrende Struktur aus einem Knéuel des mittleren Tragheitsradi-
us von Ry = 6.3 nm, das entweder in einem Losungsmittel oder in seiner eigenen Schmelze
vorliegt. Bei der Abkiihlung unter die Kristallisationstemperatur bildet sich zunédchst durch
intramolekulare Wechselwirkung der Polymersegmente innerhalb eines oder mehrerer sich
durchdringender Knéduele ein Keim. Das Grundproblem der Polymerkristallisation ist darin
zu sehen, dass die bei der Kristallisation an einen Keim diffundierenden Einheiten nicht aus
frei beweglichen isolierten Strukturen (Atome, Molekiile) bestehen, wie dies bei Metallen oder
niedermolekularen Systemen gegeben ist, sondern das miteinander verbundene molekulare
Segmente des Knduels in den Kristall zu assozierenden sind. Diese molekularen Segmente sind
jedoch nicht frei beweglich, sondern sterisch in die Polymerkette integriert. Im Knéuel vorhan-
denen Verschlaufungen kénnen aus energetischen Uberlegungen nicht in den kristallinen Be-
reich eingeordnet werden und sie begrenzen daher das Dickenwachstum der enstehenden Po-
lymerkristalle. Durch sorgfalltige Kristallisation aus einer Polyethylenlésung lassen sich sehr
diinne Kristalle erhalten. Diese Lamellenkristalle konnen direkt ohne weitere Praparation im
Transmissionselektronemikroskop abgebildet werden (Abbildung 3) Der Wachstumshabitus
der PE Kristalle gleicht eindeutig dem von Paraffinkristallen (kurzkettige Polyethylensequen-
zen) her bekannten Habitus. Die enstehenden Kristallite sind fiir rontgenographische Einkris-
talstrukturuntersuchungen viel zu klein. Ihre kristallographische Untersuchungen kann unter
Nutzung des TEM zur Elektronenbeugung erfolgen (s. Abbildung 3). Bei der Polyethylenin-
kristallamelle wie sie hier abgebildet ist, ergibt die Auswertung der kristallographischen Daten
die in Abbildung3/dargestellte molekulare Anordnung der Polymerketten im Lamellenkristall.
Die dargelegten Ergebnisse dokumentieren die wesentlichen grundlegenden Erkenntnisse zum

strukturellen Aufbau teilkristallliner flexibler Makromolekiile, wie sie an ldsungsgeziichteten



Abbildung 3: Losungsgeziichte PE Kristallamelle in transmissionselektronenmikroskopischer
Abbildung, korrespondierendes Elektronenbeugunsgdiagramm der [001] Zone

und molekulare Packung in der Kristallamelle

Polymerkristallen (hier exemplarisch des linearen Poylethylens) gewonnen wurden.

In der werkstofflichen Praxis sind jedoch weniger sorgfilltig kristallisierte 16sungsgeziichte-
te Kristallite von Interesse, sondern es muss die Frage nach der teilkristallinen Gefiigestruk-
tur verarbeiteter und schmelzkristallisierter Polymerer gestellt werden. Zur Untersuchung der
Morphologie verabeiteter Polymerproben gilt es geeignete Praparations- und Untersuchung-
verfahren fiir Extrusionskorper, Blasfolien oder gesponnener Fasern zu diskutieren. Zur TEM
Untersuchung der Feinstrukturen eines makroskopischen Werkstoffgefiiges, muss die Prapa-
ration des ultradiinnen, da elektronentransparenten, Préparates aus einer makroskopischen
Probe heraus erfolgen. Die Herstellung elektronenduchstrahlbarer Praparate aus makroskopi-
schen Proben erfolgt bei polymeren Werkstoffen durch die Ultradiinnschnittherstellung mit-
tels Ultramikrotomie (s. 4.2). Nach der Diinnschnittpréparation erfodert die TEM Untersu-
chung polymerer Werkstoffe einen weiteren wesentlichen und polymerspezifischen Prapa-

rationsschritt - die Kontratsierung mit Schwermetallverbindungen. Die mikroskopische Un-



terscheidung morphologisch unterschiedlicher Struktureinheiten setzt die Erkennung dieser
durch hinreichend grossen Kontrast in der Abbildung voraus. Im TEM wird ein Elektronen-
dichteunterschied in morphologisch zu unterscheidenden Bereichen der Probe zur Kontraster-
zeugung benotigt. Im Falle des Polyethylen, das charakteristisch ist fiir eine Vielzahl weiterer
Polymerer, ist auf Grund der chemischen Zusammensetzung der ausschliesslich aus den Ele-
menten C und H bestehenden Polymerketten (i.a. beschrénkt sich die chemische Zusammen-
setzung von Polymeren auf die Elemente C,O,H,N - z.B. Polyester, Polycarbonate, Polyamide,
Polyurethane, etc.) der Elektronendichteunterschied zwischen amorphen und kristallinen Be-
reichen unzureichend, um einen Bildkontrast bedingt durch Elektronendichtedifferenzen zu
generieren. Der Elektronendichteunterschied bei Polymeren muss in der Regel durch selekti-
ve Umsetzung des Materials in morphologisch oder chemisch unterschiedlichen Bereichen mit
Schwermetallverbindungen generiert werden. Dieser selektive Anfarbeprozess ist als Kontras-
tierung bekannt und wird in15 erldutert.

Aus den experimentellen Ergebnissen ergibt sich fiir den morphologischen Aufbau teilkristal-
liner Polymerer das in Abbildung 4 skizzierte und im folgende zusammengefasste Zweipha-

senmodell:

e Flexible Makromolekiile sind auf Grund ihrer Kettenfaltung und von Endgruppen nie-

mals vollstandig kristallin

o Kettenfalten und Endgruppen sind in den amorphen Grenzfldchen der Lamellenkristalle

lokalisiert

e die Kristallamellen sind nur einige 10 nm dick und variieren in ihrer Dicke (Konsequenz

fiir thermisches Verhalten)

e Polymere konnen keine makroskopischen Einkristalle bilden (Ausnahme topochemische

Festkorperpolymerisation)
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e die energetische Wechselwirkung zwischen den Polymersegmenten ist wesentlich gerin-

ger als bei Metallen woraus eine geringere Gitterenergie der Polymerkristalle folgt.

S pledeX)

[d1 kristallin
amorph

d2

Abbildung 4: Zweiphasenmodel teilkristalliner Polymerer

2.3 Statistische Copolymere

Lineares Polyethylen kann Kristallinitdten von bis zu 90 % aufweisen. Wird die lineare Kette
durch Copolymerisation von Ethylen mit Buten(1) oder Penten(1) modifiziert, so entstehen in
der Kette durch die verdnderte chemische Struktur der Comonomeren Ethyl- oder Propylver-
zweigungen. Auf Grund des Polymerisationsprozesses (Ziegler Natta oder radiaklisch) erfolgt

der Einbau der Comonomereinheiten in die Kette statistisch. Bei Comonomeranteilen von bis
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zu 10 % in der linearen Polymerkette wird von kurzkettenverzweigtem Polyethylen gespro-
chen. Bereits der technische Terminus dieses Materials, das auch LLDPE (linear Low Density
Polyethylene) genannt wird, deutet auf morphologische Unterschiede im Vergleich mit dem
als HDPE (High Density Polyethylen) bezeichneten unverzweigten Polyethylen hin (Die Dich-
te korreliert mit der Kristallinitat).Der Einfluss der Kurzkettenverzweigung auf die lamellare

Morphologie unterschiedlich stark verzweigter Polyethylene ist in Abbildung 5/ gegeniiberge-

stellt.

Abbildung 5: Lamellenstruktur von LLDPE unterschiedlicher Kurzkettenverzweigung (links
4.3, Mitte 18.4, Rechts 44 Verzweigungen / 1000CH, Gruppen )

In Abhéngigkeit vom Verzweigungsanteil ist deutlich zu erkennen, dass mit zunehmender
Verzweigung bei sonst thermisch gleichen Kristallisationsbedingungen die Lamellendicke ab-
nimmt. Die Ursache liegt darin begriindet, dass die molekularen Verzweigungen vergleichbar
den Kettenschlaufen und Endgruppen nicht in die Kristalamellen eingebaut werden konnen.
Mit zunehmender Verzweigungsdichte wird somit bei statistischer Anordnung der Seitengrup-

pen die mittlere Lange des linearen Kettensegments, das in die Lamelle integrierbar ist, immer

12



kiirzer. Damit nimmt die Lamellendicke ebenfalls deutlich ab.

Die Abnahme der Lamellendicke manifestiert sich signifikant in den thermischen Eigenschaf-
ten des Materials. Abbildung 6 stellt die Abhédngigkeit der Schmelztemperatur vom Anteil
an Verzweigungen pro 1000 CH, Gruppen dar. Mit abnehmender Lamellendicke nimmt die
Schmelztemperatur der Lamellen deutlich ab. Die Ursache hierfiir ist in der Abhdngigkeit der
Schmelztemperatur von der Lamellendicke zu sehen, die quantitativ in der Gibbs Thomson

Gleichung respektive der Helfand Lauritzen Gleichung beschrieben wird.(s. 4.4)
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Abbildung 6: Links: Abhédngikeit der Schmelztemperatur vom Verzweigungsgrad, Rechts: Ver-
lustmodul bei unterschiedlichem Verzweigungsgrad A(32), B(16), C(1) Verzwei-

gungen / 1000 CH, Gruppen

Neben dem Einfluss der Kurzkettenverzweigungen auf die kristallinen Eigenschaften des
Festkorpers, zeigt die mechanisch dynamische Untersuchung des gleichen Systems deutlich
Verdanderungen der Spektren des Verlustmoduls in Abhidngigkeit vom Verzweigungsanteil, wie
dies in Abbildung 6/ dargestellt ist. Der bei ca. -5 Grad aktivierte Verlustprozess im Polymeren
ist auf die thermisch aktivierte Beweglichkeit der Kurzkettenverzweigungen zuriickzufiihren

und muss konsequenterweise mit dem Anteil an Kurzkettenverzweigungen korrelieren.
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2.4 Orientierte Polyolefine - Fibrillare Strukturen
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Abbildung 7: Shishkebab Struktur ultrahochmolekularen Polyethylens in direkter TEM Abbil-

dung

Ultrahochmolekulares Polyethylen (M, = 1.000.000g/mol) liegt in Lésung als hochverschlauf-
tes Gel in dem sich die sehr langen Makromolekiile durchdringen vor. Unterliegt ein solches
System einer starken Dehnstromung, z.B. beim Faserspinnprozess in der Diise, so werden die
Makromolekiile durch die Dehnkraft in der Fliissigphase hochorientiert. Beim Verdunsten des
Losungsmittels ist auf Grund der hohen Viskosiitidt des Systems und der langen Relaxationszei-
ten beim Riickstellen der Orientierung in den Knduelzustand eine Assoziation der gestreckten
Makromolekiile zu Fibrillen zu beobachten (Abbildung 7). Diese Fibrillen wirken als Keime
fiir die lamellare Kristallisation weniger gedehnter Makromolekiile, sodass die hochorientier-
ten Fibrillen mit nukleierten Lamellen dekoriert sind. Da die Lamellen die zentralen Fibrillen
wie die Fleischstiicke eines Schaschlikspiesses (ShishKebab) umgeben, wird diese Morpholgie
auch als Shiskebab Morphologie bezeichnet. Die hohe molekulare Orientierung der Polyethy-
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lenketten im Zentrum der Shishkebabstruktur fithrt zu einer ausserordentlich hohen Zugbe-
lastbarkeit des Materials. Fasern aus ultrahochmolekularem Polyethylen wurden zu schussfes-
ten Westen verarbeitet, die jedoch heute z.T. durch ein anderes fibrilldres und zugfestes Mate-

rial ersetzt wurde, dem Kevlar.

2.5 Makromolekulare Grundstrukturen - steife Polymerketten - Helizes

Die Natur erzeugt hochfeste fibrilldre Strukturen, wie sie z.B. in den Zellulosefasern der Pflan-
zen oder den Polypeptiden der Muskelfasern vorliegen, nicht durch Verstreckungsprozesse,
sondern durch Einsatz polymerer Strukturen, die auf molekularer Ebene eine geringe Flexibi-
litat besitzen und daher als kettensteife Makromolekiile bezeichnet werden. Es werden Mono-
merbausteine verwandt, die durch eingeschrankte Rotationsmoglichkeit der molekularen Ele-
mente keine Knduelstruktur oder nur eine sehr aufgeweitete Knduelstruktur realisieren kon-
nen, die somit {iber eine grosse Persistenzldnge und damit Kettensteifigkeit verfiigen. Haufig
stabilisieren sich diese versteifen fibrilaren Molekiilstrukturen durch intra- oder intermolekula-
re Wasserstoffbriickenbindungen. Beispiele sind faserbildenden Proteine, wie z.B. die Natursei-
de oder das Collagen. Die intramolekulare Stabilisierung durch Wasserstoffbriickenbindunegn
fiihrt hdufig zum a-helikalen Strukturtyp, wihrend die p-Faltblattstruktur (z.B. bei Seidenpro-

tein) typisch fiir eine intermolekulare Wasserstoffbriickenbindung ist.

Die Klassifizierung helikaler Strukturen erfolgt durch Angabe der Zahl der Monomereinheiten
h, die sich um die Helixachse winden, um nach 1 Windungen eine periodische Wiederholungs-
einheit entlang der Helixachse zu erreichen. Man spricht von einer Helix des Typs ;. Beim iso-
taktischen Polypropylen, das eine 3; Helix bildet, erfiillen 3 Monomereinheiten ein Windung
von 360 Grad. Der Winkel zwischen aufeinanderfolgenden helizierenden Gruppen betragt 360
Grad/3 entspricht 120 Grad.

15
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Abbildung 8: Helix und Faltblattstrukturen kettensteiffer Poypeptide
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3 Polymermischungen und Blockcopolymere

3.1 Polyolefinblends

Isotaktisches Polypropylen ist ein wichtiger Konstruktionswerkstoff der vor allem im Automo-
bilbau (z.B. Stossstangen) oder fiir Kunstoffgehduse zum Einsatz kommt. Bei Umgebungstem-
peraturen unter -10 Grad nimmt die Schlagzdhigkeit deutlich ab und das Material erfahrt einen
sogenannten Zah-Sprodiibergang. Um die Tieftemperaturzihigkeit zu verbessern werden in
der Schmelze Elastomeranteile in Form von Etylenpropylenkautschuken (EP Kautschuk) zu-
gemischt. Zur Verbesserung der Schlagzahigkeit ist nicht nur der Kautschukanteil, sondern
auch die Grossenverteilung der Kautschukphase von Interesse. Bis zu einem Volumenanteil
von ca. 30 % bildet der EP Kautschuk die disperse Phase (Abbildung 9). Bei hoheren EP Kau-
tschukanteilen, d.h. zwischen 30 % und 70 %, bilden beide Komponenten eine bikontinuierliche
Phasenstruktur, die in phasenseparierten Polymermischungen typisch ist und haufig als Ergeb-

nis eines spinodalen Entmischungsprozesses in Erscheinung tritt. Aus den TEM Aufnahmen

Abbildung 9: Polypropylen / EP Kautschukmischungen mit disperser Kautschukmorphologie

(links) und bikontinuierlicher Phasenstruktur (rechts)
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kann neben der stark kontrastierten (amorph) EP Kautschukphase, die lamellare Polypropy-
lenstruktur abgebildet werden (Vergrosserung im Bildausschnitt). Dariiber hinaus sind in der
Kautschukphase eingeschlossene kristallisierte Strukturen erkennbar. Hierbei handelt es sich
um EP Kautschukanteile, die iiber hinreichend lange Homoethylensequenzen verfiigen um

vergleichbar dem kurzkettenverzweigten Polyethylen kristallisieren zu konnen.

3.2 Polystyrolblends

Radikalisch polymerisiertes Polystyrol ist liegt in ataktischer Konfiguration vor und ist somit
dhnlich wie Polymethylmethacrylat (PMMA) ein amorpher Werkstoff. Beide Materialien sind
als transparente Kunstoffe interessante Konstruktionswerkstoffe z.B. im Bereich transparen-
ter Gehduse. Auf Grund ihrer amorphen Struktur sind sie jedoch sehr sprode und miissen in
ihrer Schlagzdhigkeit ebenfalls durch Kautschukkomponenten verbessert werden. Anders als
beim Polypropylen werden beim schlagzdhmodifizierten Polystyrol (HIPS - High Impact Po-
lyStyrene) die Polybutadienpartikel wahrend der Polymerisation gebildet und erhalten durch
einen der Schaumbildung vergleichbaren Prozess eine zelluldre Struktur, wie sie in Abbildung
10 zu erkennen ist. Die Kontrolle der Zellstruktur der Polybutadienphase ist ausserordentlich
wichtig, da durch die dussere Grosse des Polybutadienzellteilchens die bruchmechanischen
Eigenschaften beeinflusst werden und die innere Zellstruktur jedoch fiir die optische Trans-
parenz verantwortlich ist. Wahren die ca. 3 - 6 ym grossen Polybutadienpartikel kompakt, so
wiirden sie als Inhomogenitidten mit optisch unterschiedlichem Brechungsindex im Vergleich
zur Polystyrolmatrix optisch streuend wirken und das Material deutlich triiben. Nur die innere
Zellstruktur, die in den Zellen den gleichen Brechungsindex wie in der Matrix gewéhrleistet,
modifiziert die Teilchen in ihrem optischen Streuverhalten so, dass kaum eine streuungsbe-

dingte Triibung des Materials auftritt.
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Abbildung 10: Schlagzahmodifiziertes Polystyrol (HIPS) mit Polybutadienzellteilchen

3.3 Deformation teilchengefiillter Systeme

Nach den dargestellten Beispielen zur Zahmodifizierung sproder Polymerer durch Erzeugung
einer Zweiphasenstruktur mit einer dispersen Phase stellt sich die Frage nach dem struktu-
rellen Einfluss, den die Teilchen der dispersen Phase auf den Verformungsprozess der Matrix
bewirken. Grundsitzlich hat die dispese Phase immer von der Matrixphase abweichende elas-
tische Eigenschaften. Dies hat zur Folge, dass bei einer makroskopischen Verformung der Ma-
trix, die im Vergleich zu metallischen oder keramischen Werkstoffen wesentlich elastischer ist
als eine Polymermatrix, die Matrix und die in ihr eingeschlossene Phase deformiert wird. Die
unterschiedliche Elastizitdt zwischen Matrix und disperser Phase fiihrt zur Erzeugung lokaler
Spannungszustdnde an der Grenze zwischen Partikel und Matrix. Diese Spannungszustande
fiihren auf molekularer Ebene zu einem Mikroverstreckprozess, bei dem die Polymerketten
in den amorphen Bereichen orientiert werden. Die Erhohung der molekularen Segmentdichte
in den orientierten Bereichen wird durch eine Mikrohohlraumbildung in der Nachbarschaft

kompensiert. Es entstehen Mikrorisse, sogenannte Crazes, die zundchst noch von gestreckten
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Abbildung 11: Mikroverstreckung und Hohlraumbildung in Polypropylenmatrix um EP Kau-
tschukpartikel. Die Untersuchung erfolgte durch in-situ Deformation bei gleich-

zeitiger Beobachtung im REM

Makromolekiilen tiberspannt werden.Diese 6ffnen sich bei weiterer Beanspruchung unter Ket-
tenbruch in den verstreckten Fibrillen zu linsenférmigen mikroskopischen Hohlrdaumen. Ab-
bildung zeigt einen solchen bereits geéffneten Hohlraum, in dessen Zentrum sich noch das
rissauslosende Kautschukpartikel befindet (s. Abbildung11). Die Crazebildung um die Poly-
butadienpartikel ist in Abbildung 10 deutlich durch bevorzugte Kontrastierung der Fibrillen

zu erkennen.

3.4 Phasenseggregierte Blockcopolymere

Blockcopolymere, die aus molekular definierten Blocken thermodynamisch unvertraglicher
Polymersegmente bestehen, werden auf molekularer Ebene entmischen. Es bilden sich zwei

Phasen mesoskopischer Dimension aus (typische Phasengrosse 20 nm - 50 nm), die hochge-
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Abbildung 12: Links:Morphologievariation der Phasenstruktur in Blockcopolymeren unter-
schiedlichen Volumenateils, Rechts: Zylindermorpholgie in einem Polystyrol-

/Polybutadienblockcopolymeren

ordneten Uberstrukturen mit langreichweitiger Ordnung ausbilden konnen. Die Geometrie
der entmischten Phasen wird durch deren Volumenanteil im System bestimmt. Charakteris-
tische Geometrien, wie sie in einer Vielzahl untersuchter Blockcopolymersysteme in Abhéan-
gigkeit vom Volumenbruch der Comonomerkomponenten zu beobachten sind, sind in Ab-
bildung 12 als Funktion des Volumenbruchs veranschaulicht. Der Strukturtyp wird aussch-
liesslich vom Volumenbruch der Komponenten im System bestimmt. Die absolute Grosse der
Strukturelemente, z.B. der Durchmesser der Zylinder oder Kugeln, wird durch das Moleku-
largewicht der Makromolekiile und somit durch deren geometrische Abmessung bestimmt.
Die Form der jeweiligen Phasen ist durch die Minimierung der Grenzflache (Grenzflichen-
energie zwischen den nicht mischbaren Phasen) als Minimalfliche bestimmbar. Blockcopo-
lymersysteme gewinnen durch ihre chemisch definierbare Mikrophasenstruktur, die zu defi-

nierten regelméassigen Mesostrukturen fiihren, zunehmend an Bedeutung als Werkstoffe der
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Mikrostrukturtechnik und Nanotechnologie. Neben den grosstechnisch etablierten Systemen
auf Basis Styrol/Butadien (PS/PBu) sind weitere Systeme auf Basis Styrol/Vinylpyridin oder
auch polyethylenoxidhaltige Systeme von Interesse. Eine typische Zylindermorphologie der
mit Osmiumtetroxid kontrastierten PBu Zylinder ist in Abbildung 12 dargestellt. Bei der Ul-
tradtinnschnittprdparation sind die Zylinder in unterschiedlicher Orientierung angeschnitten,
sodass eine vermeintliche aber nicht vorhandene Uneinheitlichkeit in den Zylindern vorzulie-

gen scheint.
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4 Methdoden

4.1 Mikroskopische Methoden
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Abbildung 13: Mikroskopische Methoden und charakteristische Dimensionen wichtiger Struk-

turen in polymeren Werkstoffen

Bei der mikroskopischen Charakterisierung morphologischer Struktureinheiten, z.b. kristal-
liner Strukturen in teilkristallinen Polymeren, disperser Phasen in mehrphasigen Polymermi-
schungen oder mesoskopischer Strukturen in phasenseggregierten Blockcopolymeren, sind bei

der Auswahl der mikroskpischen Methode zwei Kriterien zu berticksichtigen:

e Grosse der zu untersuchenden Struktureinheit und Aufldsungsvermogen der mikrosko-
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pischen Methode und

e Kontrastmechanismus zwischen den analysierenden Phasen

Abbildung 13 stellt die Dimensionen wesentlicher polymerer Struktureinheiten dem Auflo-
sungsvermogen wichtiger mikroskopischer Methoden gegeniiber.
Wesentliche fiir den Kontrast in abbildenden und beugenden Methoden relevanten physikali-

schen Grossen des Systems sind:

Lichtmikroskopie,Lichtstreung- Variation des Brechungsindex

Rontgenbeugung - Variation der Elektronendichte

Elektronemirksopie, Elektronenbeugung - Variation der Elektronendichte

Neutronenstreuung - Variation der Streuldngen (Wichtig Streulingenunterschied zwi-

schen Wasserstoff und Deuterium)
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4.2 Mikrotomie
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Abbildung 14: Mikrotom

Die zur Herstellung ultradiinner elektronentransparenter metallischer oder kermaischer Pro-
ben iiblichen Atzverfahren kénnen bei Polymerpréaparation nicht eingesetzt werden. Die me-
chanischen Eigenschaften von polymeren, insbesondere ihre hohe Elastizitdt und ihre geringe
Harte lassen auch keine Schleifprozesse zu. Zur Praparation polymerer Materialien hat sich die
tiir die Praparation biologischer Proben entwickelte Ultradiinnschnittechnik oder Ultramikro-
tomie etabliert. Die Probe wird wie in Abbildung 14 veranschaulicht in einem Klemmbhalter
fixiert und die Schneide eine scharfkantigen Glas- oder Diamantmessers wird an der ca. 0.5
mm X 0.5 mm dimensionierten Anschnittfliche entlang gefiihrt. Dabei wird jeweils ein Papa-
rateschnitt am Messer abgestreift, von einer Fliissigkeit aufgenommen und anschliessend auf
ein befilmtes Cu Netz tiberfiihrt. Die Schnittdicke ist durch den Vorschub, den das Pradparat

zwischen zwei Schnittprozessen erfahrt, definiert und betragt typischerweise 50 nm - 100 nm.
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4.3 Kontrastierung

Abbildung 15: Links: Lineares Polyethylene mit Chlorsulfonsdure / Uranylacetat kontrastiert,

Rechts: Schlagzidhes Polystyrol mit Osmiumtetroxid kontastiert

Bei der Kontrastierung mit Schwermetallverbindungen wird das Schwermetal zur Erh6hung
der Elektronendichte strukturselektiv mit dem Polymerprédparat chemisch zur Reaktion ge-

bracht. Die Strukturselektivitit wird in der Regel bewirkt durch

e die unterschiedliche Reaktivitit des Kontrastierungsmittels in amorphen bzw. kristalli-

nen Bereichen eines chemisch einheitlichen Polymeren (z.B. Polyolefin)

e die chemisch unterschiedliche Reaktividt unterschiedlicher und phasenseggregierter Be-
standteile eines Blockcopolymeren oder einer Polymermischung (z. Polystyrol- Polybuta-

diensysteme)

Die Kontrastierung von Polyolefinen kann durch Umsetzung mit Chlorsulfonsdure und Ura-
nylacetat oder durch oxidative Reaktion mit Rutheniumtetroxid erfolgen. Beim ersteren Ver-
fahren werden nur die amorphen Bereiche des teilkristallinen Gefiiges mit der Chlorsulfon-

sdure unter Anbindung von Sulfonsduregruppen an die Polyolefinkette umgesetzt. Im zweiten
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Schritt kann die Kontraststeigerung durch Salzbildung der Uranylkationen des Uranylacetats
und der Sulfonsdureanionen im amorphen Polyolefin erfolgen. Die elektronenmikroskopische
Abbildung einer so behandelten Probe (Abbildung [15) zeigt eindeutug die Kontrastmittelan-
reicherung ausserhalb der dem Kontrastierungsmittel nicht zugénglichen kristallien Bereiche.
Die Grenzflachen der Kristallamellen sind als schwarz konturierte Linien durch die hohe Elek-
tronenabsorption deutlich erkennbar.

Die selektive chemische Umsetzung der Schwermetallverbindung Osmiumtetroxid wird bei
polybutadienhaltigen Systemen genutzt. Poybutadieneinheiten konnen dabei entweder als
chemische Blockstruktur in einem phasenseggregierten Blockcopolymeren (Abbildung 12)
oder als chemisch eigenstdndige Polybutadienphase in eine weitere Polymerphase eingelagert
sein. Letzteres ist beim sogenannten schlagzihen Polystyrol bei Polybutadienkautschukteil-
chen mit zelluldarem Aufbau in die amorphe Polystyrolmatrix eingebract sind der Fall. Die Poly-
butadieneinheiten enthalten auf Grund des Polymerisationsprozesses aus 1,4 Butadien immer
cis 1,2 Butadiengruppen, die bei der 1,2 Verkniipfung des Butadiens im Polymerisationsprozess
entstehen. Diese cis standigen Doppelbindungen reagieren chemisch mit dem Osmiumtetroxid
unter Ausbildung eines kovalent gebundenen Osmatesterringes und werden damit chemisch

selktiv in der Elektronendichte angereichert.

27



4.4 Gibbs Thomson

Die Abhdngigkeit der Schmelztemperatur von der Teilchengrésse wurde thermodynamisch be-
reits durch Gibbs und Thomson beschrieben. Sie formulierten fiir sphérische Teilchen die Tem-
perturanhédngigkeit der Schmelztemperatur vom Teilchenradius R. Eine fiir lamellare Systeme
der Lamellendicke L und der Grenzflachenenergie ¢ der Lamelle und der Schmelzenthalpie
AH,, giiltige Form der Gibbs Thomson Gleichung wird durch Gleichung 2 beschrieben, die von

Helfand und Lauritzen abgeleitet wurde.

20’f )
AH,, L

Tu(1) = Tpyoo(1 — )

Die Gleichgewichtsschmelztemperatur eines Lamellenkristalls T, (I)wird mit abnehmender
Lamellendicke L deutlich gegeniiber der Gleichgewichtsschmelztemperatur einer unendlich
dicken Lamelle T}, 00 herabgesetzt. Die Ursache liegt in dem zunehmenden Einfluss der Grenz-
flachenenergie, die die freie Energie des Systems verkleinert und mit zunehmender spezifischer
Grenzflache in kleineren Objekten grosser wird, zu sehen.

Die ausgepragte Abhédngigkeit der Schmelztemperatur von der Lamellendicke hat fiir die ther-
mischen Eigenschaften von Polymeren und deren Untersuchung weitreichende Konsequen-

zen:

e Bedingt durch die Lamellendickenverteilung in einer Polymerprobe gibt es auch eine

Schmelztemperaturverteilung. Jede Lamelle hat eine eigene Schmelztemperatur.

e Die Lamellendicke kann sich durch Temperprozesse unterhalb der Schmelztemperatur
vergrossern, da die Ketten bereits einige 10 Grad unterhalb der Schmelztemperatur eine
hohe Beweglickeit entlang der Kettenachse besitzen und es durch sogenannte Rotations-

diffusion in der Lamelle zum Dickenwachstum kommen kann.

e Bei der Messung der Schmelztemperatur z.B. in einem DSC (Differential Scanning Calo-

rimetry) Experiment findet ein solcher Temperprozess ebenfalls wahrend des Aufheizens
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der Probe statt. Damit erhoht sich die Lamellendicke und in Folge die Schmelztempera-

tur.

¢ Eine korrekte Bestimmung der Schmelztemperatur teilkristalliner Polymerer soll bei un-
terschiedlichen Aufheizraten (unterschiedliche Temperprozesse) und einer Extrapolation
der jeweils gemessen Schmelztempertaur auf eine unendliche Autheizrate (Vermeidung

des Dickenwachstum) erfolgen.
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