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Zusammenfassung

Zusammenfassung

Blockcopolymere stellen eine Materialklasse mit faszinierenden Eigenschaften dar. Vor
allem ihre Fahigkeit, durch die Balance verschiedener thermodynamischer und kinetischer
Triebkréfte selbstorganisiert regelméaige und komplizierte Morphologien auszubilden,
steht dabei im Mittelpunkt des Interesses. Wahrend die Strukturen bindrer und ternérer
Dreiblockcopolymere? Gegenstand zahireicher theoretischer und experimenteller Studien
sind, ist das Ziel dieser Arbeit die Untersuchung von Uberstrukturen, die sich bei der
Mischung verschiedener Blockcopolymere bilden. Die dadurch erzielte Steigerung der
Komplexitdt und Erhéhung der Freiheitsgrade verspricht Erkenntnisse Gber Mechanismen
und Triebkrafte der Strukturbildung, zumal die Entstehung einer gemischten Uberstruktur
immer mit der makroskopischen Entmischung in die reinen Polymerstrukturen konkurriert.
Dartber hinaus sind Strukturen mdaglich, die in reinen Dreiblockcopolymeren prinzipiell
nicht entstehen konnen.

Zunéchst werden eine Reihe verschiedener Zweiblock- und Dreiblockcopolymere mit den
Komponenten Polystyrol (S), Polybutadien (B), Polymethylmethacrylat (M) und Poly(tert-
butylmethacrylat) (T) mit sequentieller anionischer Polymerisation synthetisiert und
molekular charakterisiert. Proben der reinen Polymere wie auch der zu untersuchenden
Mischungen werden aus verschiedenen Losungsmitteln und durch Schmelzpressen bzw.
Extrusion prépariert und hauptsachlich mit Transmissionselektronenmikroskopie (TEM),
dariber hinaus auch mit Rontgenkleinwinkelstreuung (SAXS) und dynamisch-
mechanischer Analyse (DMA) strukturell charakterisiert. An einigen Strukturen wird der
Einflud der Praparationsbedingungen systematisch untersucht und die Lésungsmittel-
abhangigkeit mit Hilfe der Hildebrand schen Lodlichkeitsparameter erkléart. Bei alen
identifizierten Strukturen wird eine molekulare Interpretation unternommen.

Ein entscheidendes Merkmal von Blockcopolymermorphologien stellt die Krimmung der
auftretenden Grenzflache(n) dar. Krimmung, also der reziproke Radius eines entsprechen-
den Kreises, bestimmt die Geometrie der Morphologie. Sie entsteht durch Asymmetrie des
Platzbedarfs der Polymerketten auf beiden Seiten der Grenzflache(n). In reinen
Blockcopolymeren entspricht dieser Platzbedarf meistens den Volumenbrichen der
Komponenten. Die Strukturbildung kann darliber hinaus aber auch durch asymmetrische
Quellung bei der Praparation aus einem selektiven Losungsmittel beeinflufdt werden. Dies
wird sowohl bel reinen Dreiblockcopolymeren als auch bel Mischungen aus Block-
copolymeren beobachtet. Durch die Wahl des Lésungsmittels kann die Krimmung der
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Grenzflachen zum Zeitpunkt ihres Entstehens, also bei der Mikrophasenseparation und
damit die Struktur insgesamt beeinflufdt werden. So wird zum Beispiel bel einer bestim-
mten Zusammensetzung der Mischung aus SBT-Dreiblock- und BT-Zweiblockcopolymer
aus Toluol ausschlief3lich eine core-shell-Doppelgyroidmorphologie gebildet, aus MEK
(Butanon) hingegen ausschlief3lich core-shell-Zylinder. Das bezlglich seiner Lésungs-
mitteleigenschaften zwischen beiden liegende Chloroform erzeugt beide Uberstrukturen
koexistent.

Resultiert aus der Selektivitdt des Losungsmittels eine stark unterschiedliche Gesamt-
loslichkeit der beiden Blockcopolymere, so kann das die Bildung gemischter Uber-
strukturen verhindern. Es kommt zu einer makroskopischen Entmischung der Polymere
vor der Mikrophasenseparation ihrer Blocke. Dies ist bei fast alen untersuchten
Mischungen mit ausschlief3lich Zweiblockcopolymeren (AB + AC) der Fall.

Existieren zwei oder mehr Grenzflachen, so kann die fur deren Krimmung notwendige
Asymmetrie des Platzbedarfs der Polymerketten auch durch unterschiedliche Grenz-
flachenspannungen verursacht werden. Zum Beispiel bildet ein reines symmetrisch
zusammengesetztes BSM-Dreiblockcopolymer eine core-shell-Doppel gyroidstruktur, bei
der beide Grenzflachen zu den Kerndoménen aus B-Phase gekrimmt sind. Diese hier
erstmals identifizierte Morphologie wird mit computersimulierten TEM-Projektionen
nachgewiesen.

Die Krimmung beider Grenzfldchen in terndren Systemen kann auch durch eine
Asymmetrie der Anzahl der Polymerketten eingestellt werden. Das ist in Mischungen
moglich, bel denen beide Blockcopolymere gleiche Teilsequenzen enthalten, so zum
Beispiel bei Mischungen vom Typ ABC + AB. Die A- und B-Blécke beider Polymere
mischen in gemeinsamen Phasen, wodurch an der A-B-Grenzfléche ein groRRerer Platz-
bedarf entsteht als an der B-C-Grenzflache. Beide krimmen sich und bilden sogenannte
core-shell-Srukturen, bei denen die Kerndoménen aus C-Phase von einem Mantel aus B-
Phase umschlossen werden, welcher wiederum in eine Matrix aus A-Phase eingebettet ist.
In verschiedenen Mischungen kénnen durch Variation der Zusammensetzung die core-
shell-Analogien aller bekannten bindren Blockcopolymermorphologien identifiziert
werden. Zum Beispiel wird die Krimmung der oben beschriebenen core-shell-Doppel -
gyroidstruktur des reinen BSM-Dreiblockcopolymers, die durch die Grenzfléchen-
spannungen bewirkt wird, durch Mischung mit einem BS-Zweiblockcopolymer kom-
pensiert. Es resultiert zun&chst eine lamellare Struktur. Bei einem grof3eren Anteil des BS-
Zweiblockcopolymers entsteht eine Krimmung in die entgegengesetzte Richtung und die

3 Wenn es nicht ausdriicklich erwahnt wird, sind im Fol genden mit dem Wort "Dreiblockcopolymer" immer
ternére Dreiblockcopolymere gemeint und nicht ABA-Dreiblockcopolymere.
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urspriingliche Doppel gyroidstruktur wird invertiert. Nun bildet die B-Phase nicht mehr die
beiden Gyroidkerne, sondern die Matrix, in der die von S-Phase umgebenen M-
Gyroidkerne liegen.

Neben dem Mischungsverhédtnis hat auch die Zusammensetzung der Blockcopolymere
selbst einen Einflufd und kann die resultierende Krimmung veréndern. Das ist der Fall bel
der Mischung eines symmetrischen SBM-Dreiblockcopolymers mit einem asymmetrischen
SB-Zweiblockcopolymer, das einen deutlichen S-Uberschul® enthélt. Hier kommt es zu
einer Uberstruktur, bei der M-Zylinder nicht mehr von einer geschlossenen B-Hillle,
sondern von vier kleineren und daher stérker gekrimmten B-Zylindern umgeben sind.
Neben den Zusammensetzungen haben hier auch die Grenzflachenspannungen einen
deutlichen EinfluB. Da in reinen SBM-Dreiblockcopolymeren mit gleicher Brutto-
zusamensetzung diese Morphologie nicht gebildet wird, ist ihr Auftreten in der Mischung
eindeutig auf die oben beschriebenen Mischungseffekte zurtickzufihren.

Entscheidend firr die energetische Betrachtung der Uberstrukturen bei ABC + AB-
Mischungen ist, dal3 in den B-Domanen zwei prinzipiell unterschiedliche Polymerketten
vorkommen. Ein Teil der Ketten durchzieht die Doménen von einer Grenzfléche zur
anderen (Mittelblocke), der andere besteht aus losen Kettenenden, die innerhalb der B-
Domaénen enden (Endblcke). Die freie Energie solcher Doménen haben Birshtein et al.
berechnet und dabei gefunden, dal’ sie oft niedriger ist als der Referenzzustand aus reinen
Doménen beider Ketten (makroskopische Entmischung). Die Mischungsentropie beider
Kettensorten wirkt als treibende Kraft fur die Bildung der Mischstruktur.

In den Mischungen zweier SBM-Dreiblockcopolymere, die sich nur durch die Lange des
Mittelblocks unterscheiden, kénnen alle drel Blécke beider Polymere gemeinsame Phasen
bilden. Die beiden Verknipfungspunkte zwischen den Blécken bilden gemeinsame
Grenzflachen, so daR die Anzahl der Ketten an diesen gleich ist. Als Uberstruktur entsteht
bei einer bestimmten Zusammensetzung die sogenannte "knitting pattern”-Morphologie.
Die B-Doméanen der Mittelblécke bestehen dabei aus Zylindern mit ovalem Querschnitt.
Dies ermoglicht es den unterschiedlich langen B-Ketten, an den Phasengrenzen ihre
bevorzugte Kriimmung auszubilden.

In Mischungen aus einem SBM- und einem BSM-Blockcopolymer ist durch die
unterschiedliche Konnektivitdt der Blocke der Aufbau gemeinsamer Uberstrukturen
komplizierter. Je nach Zusammensetzung bilden sich entweder Schichtstrukturen mit
unterschiedlichen Sequenzen, gewellte Lamellen oder eine aternierende Abfolge von
Zylinderreihen und Lamellen. Dies wird bewirkt durch das Zusammenspiel verschiedener,
bereits erwdhnter Krafte wie asymmetrische Grenzflachenspannungen und unterschied-
liche Kettenanzahl an den Grenzflachen.
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Dagegen kénnen bei der Kombination der Dreiblockcopolymere SBT und BSM die Phasen
T und M nicht mischen. Sie bilden vielmehr die beiden Gyroidgitter einer Doppelgyroid-
struktur und sind umgeben von Hillen aus einerseits B-Phase um den T-Kern und
andererseits S-Phase um den M-Kern. Die B- und S-Phasen treffen in der Mitte zwischen
den beiden Gyroidkernen aufeinander und folgen ebenfalls der Gyroidsymmetrie. Diese
mittlere B-S-Gyroidgrenzfléche ist grofRer als die beiden anderen, da von ihr doppelt so
viele Ketten abgehen wie von den B-T- und S-M-Grenzfl&chen.

Lamellare Uberstrukturen ohne gekrimmte Grenzflachen sind moglich, wenn sich zwar
die Blocke in einer gemeinsamen Phase mischen, die Verkntpfungspunkte zwischen den
Blocken aber getrennte Grenzflachen bilden. Das ist zum Beispiel der Fall in Mischungen
aus SBT-Dreiblock- und ST-Zweiblockcopolymer. Die S- bzw. T-Ketten beider Polymere
bauen gemeinsame Lamellen auf, indem von jeder der beiden Grenzflachen aus die Ketten
einer Polymersorte abgehen. Da die Grenzflachenspannung beider Flachen unterschiedlich
ist, sind die Ketten auch unterschiedlich stark gestreckt. Die Schichten haben im
Querschnitt ein asymmetrisches Durchdringungsprofil. Dadurch entsteht nach einer
Berechnung von Leibler, Erukhimovich et a. ein entropischer Gewinn, der als Triebkraft
zur Bildung der lamellaren Uberstruktur wirkt. Da sowohl S- as auch T-Schichten
gemischt aufgebaut sind, entsteht eine periodische polare oder nicht-zentrosymmetrische
Schichtfolge"... SBT TSSBT TS...".

Generell wird bei den identifizierten Uberstrukturen festgestellt, daf? jede eine definierte
Zusammensetzung aufweist. Weicht die Bruttozusammensetzung der Probe davon ab, so
wird das im UberschuRR vorliegende Polymer in seiner reinen Morphologie neben der
Uberstruktur abgeschieden. Oft gibt es bei Polymerkombinationen mehrere Uberstrukturen
mit unterschiedlichen Zusammensetzungen. Dann existieren beide nebeneinander, wenn
die Bruttozusammensetzung der Mischung zwischen denen der Uberstrukturen liegt. In
vielen Féllen entscheiden zusétzlich kinetische Grinde Uber das Auftreten von Strukturen,
wie unterschiedliche Wachstumsgeschwindigkeit oder, wie bereits erwéhnt, die Quellung
durch selektive Ldsungsmittel.

Die Untersuchung von Mischungen verschiedener Blockcopolymere erschliefdt neben
neuen Wegen zu bekannten Strukturen auch eine Vielzahl neuer Morphologien und
erweitert durch die systematische Variation verschiedener Parameter das Versténdnis um
ihre Strukturbildung. Sie stellt eine konsequente Weiterentwicklung in der noch nicht
abgeschlossenen Erforschung der Blockcopolymere und ihrer Eigenschaften dar.



Einleitung

1. Einleitung

Keine Materialklasse hat das zwanzigste Jahrhundert so sehr gepréagt wie vollsynthetische
Polymere. Obwohl der Mensch schon von prahistorischer Zeit an polymere Materialien
wie Holz (Cellulose, Lignin) oder Leder (Kollagen) als Werkstoff verwendete, sind es
doch die vollsynthetischen Polymere, die heute jeden Bereich des taglichen Lebens wie
auch der technischen Anwendung durchdringen.

Ihren Siegeszug verdanken Polymere vor allem drel Aspekten. Zum einen hat man eine
Vielzahl von Parametern wie Monomersorte, Kettenlange, Verzweigungsgrad, Art der
Verknipfung, Mischung verschiedener Bausteine u.sw. zur Verfigung, um die ge-
winschten Eigenschaften zu erzielen. Zweitens kommen neue Verarbeitungsmethoden wie
Extrusion oder Spritzguld zum Einsatz, die eine vollig neue Formgebung erlauben. Nicht
zuletzt spielt das glnstige Preis-Leistungs-Verhdltnis durch die Verflgbarkeit der meisten
Monomere direkt aus petrochemischen Prozessen eine wichtige Rolle.

Unter den ersten Aspekt, ndmlich der gezielten Eigenschaftseinstellung, falt auch die
Moglichkeit, verschiedene Polymere zu mischen um ihre Eigenschaften additiv oder sogar
synergetisch, d. h. sich verstérkend zu nutzen. Dieser Weg der Materia entwicklung erfor-
dert zudem nicht die Ausarbeitung neuer Monomersynthesen sondern kann auf industriell
etablierte Monomere zuriickgreifen, was dem dritten Aspekt, ndmlich der Verflgbarkeit,
Rechnung tragt.

Das wichtigste industrielle Beispiel hierfir ist die Mischung aus Polystyrol und
Poly(phenylenoxid) (PPO)'. Wahrend letzteres thermisch sehr stabil, aber teuer und
schwierig zu verarbeiten ist, kann das weniger hitzebestéandige aber billige Polystyrol tech-
nisch einfach verarbeitet werden. Beide sind mischbar und ihr Blend (Handelsname
"Noryl" von Genera Electrics) hat eine dem Mischungsverhdtnis entsprechende Hitze-
besténdigkeit. Die Zugfestigkeit der Mischung Ubersteigt dagegen die der Einzel-
komponenten, ein Beispiel fir Synergie.

Diese Mischbarkeit ist alerdings die Ausnahme. In der Regel sind unterschiedliche
Polymere nicht miteinander vertraglich, sondern entmischen makroskopisch. Anders alsin
der Metallurgie, wo dhnliche Probleme auftreten, hat man hier aber die Méglichkeit, die
verschiedenen Komponenten chemisch miteinander zu verbinden. Das kann zum Beispiel
durch eine statistische Copolymerisation erfolgen. Beide Monomere verteilen sich dabei
gleichformig in der gewéhlten Haufigkeit Uber die gesamte Polymerkette. Andererseits
kann man die jeweiligen Einheiten auch blockweise synthetisieren, man erhalt
Blockcopolymere. Zuganglich wurden Blockcopolymere durch die Entwicklung der
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lebenden anionischen Polymerisation in den bahnbrechenden Arbeiten von Szwarc et al.?®
in den 50er Jahren.

Blockcopolymere konnen as sogenannte Phasenvermittler zwischen unvertréglichen
Homopolymeren dienen. lhre Wirkungsweise entspricht der eines makromolekularen
Tensids: Das Molekil besteht aus verschiedenen Teilen, von denen jeder mit einer Phase
vertréglich ist. So mischt zum Beispiel bei einem AB-Zweiblockcopolymer der A-Block
mit Homopolymer A und der B-Block entsprechend mit Homopolymer B. In der Mischung
aus A, B und dem AB-Zweiblockcopolymer reichert sich letzteres also an der
Phasengrenze an und sorgt durch kovalente Bindung fir eine Haftung beider Phasen. (Ein
Grund fur die schlechten mechanischen Eigenschaften einer reinen Mischung aus
unvertréglichen Polymeren A und B ist die schlechte Phasenhaftung. Die Phasengrenzen
der reinen Doménen bilden quasi Sollbruchstellen.) Beide Phasen werden auf3erdem
feinteiliger im Blend dispergiert.

Blockcopolymere kénnen nicht nur als Emulgator zwischen zwei Homopolymeren wirken,
sondern auch selbst Trager einer gewinschten Eigenschaft wie Schlagzéhigkeit, Zug-
festigkeit oder Kautschukelastizitét sein. Ein wichtiges Beispidl ist "Kraton", das seit 1965
von Shell kommerziell vertrieben wird.* Es ist ein Polystyrol-block-polybutadien-block-
polystyrol-Dreiblockcopolymer (SBS), das durch anionische Polymerisation hergestellt
wird. Es begriindete bei seiner Markteinflihrung die Materialklasse der thermoplastischen
Elastomere. Die Polybutadienmatrix wird physikalisch vernetzt durch Doménen aus
Polystyrol und sorgt so fur Elastomer-Eigenschaften. Oberhalb des Glaspunktes von
Polystyrol ist diese Vernetzung aufgehoben und das Elastomer 18 sich mit alen
Methoden der Kunststoffverarbeitung zum Beispiel zu Schuhsohlen spritzgiel3en. Umge-
kehrt kann auch das Hartsegment Polystyrol die Matrix bilden und kleine Doménen aus
Polybutadien einschlief3en. Diese wirken als Schlagzéh-Modifizierer, die entstehende Risse
aufnehmen, umlenken und Energie dissipieren. Ein Beispiel ist das Produkt " Styrolux”" der
BASF.

Neben rein makroskopischen Grofden wie dem mechanischen Verhaten waren vor allem
die regelmaliigen Strukturen der AB-Zweiblockcopolymere von Interesse, die sich je nach
Zusammensetzung durch Trennung der A- und B-Mikrophasen bilden.> Zahlreiche
Arbeiten haben dazu beigetragen, dal? das Verstandnis fur ihre Bildung weit fortgeschritten
ist (siehe Kapitel 1.2). Es wurde darlber hinaus oft der Versuch gemacht, die wirksame
Zweiblockzusammensetzung durch die Mischung zweier Polymere einzustellen (siehe
Kapitel 1.4). Dabei wurden AB-Blockcopolymere mit Homopolymeren oder anderen AB-
Blockcopolymeren kombiniert. Man findet im Wesentlichen die gleichen Morphologien
wiein reinen AB-Blockcopolymeren mit entsprechender Bruttozusammensetzung.
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Seit den frihen 80er Jahren beschéftigt man sich dartber hinaus mit ABC-Dreiblock-
copolymeren, in denen Blocke aus drei unvertraglichen Komponenten A, B und C kovalent
miteinander verkniipft sind.° In ihnen steigt die Zahl der unabhangigen Variablen und
damit Anzahl und Komplexitét der Strukturen. Bisher hat man fast ausschliefdich die
reinen ABC-Blockcopolymere untersucht und zahlreiche faszinierende Strukturen ent-
deckt. Nichts ist dagegen bekannt Uber ihr morphologisches Verhalten in Mischungen mit
anderen Blockcopolymeren. Nach den Untersuchungen an Zweiblockcopolymer-
Mischungen sollte es méglich sein, auch mit ABC-Dreiblockcopolymeren Uberstrukturen
in Blockcopolymerblends zu bilden. Im Gegensatz zu den AB-Systemen sind in solchen
Blends Strukturen moglich, die in reinen ABC-Dreiblockcopolymeren aus topol ogischen
Grunden nicht auftreten kénnen.

Neben den Werkstoffeigenschaften, wegen derer Blockcopolymere urspringlich erfoscht
wurden, kommen weitere Anwendungen in Betracht. So verlangen heutige und kinftige
optische Technologien Materialien mit definierten Strukturen im Bereich zwischen mole-
kularen und makroskopischen Dimensionen.” Die Symmetrien dieser Strukturen kénnen
eine wichtige Rolle spielen, wie es zum Beispiel bei nicht-linear optischen Materialien der
Fall ist. Eine zugrunde liegende Morphologie "zwingt" die Makromolekille in eine
bestimmte Orientierung zueinander. Die Kombination von Strukturelementen "reiner”, d.
h. ungemischter Blockcopolymermorphologien, zu Uberstrukturen kann neue Symmetrien
hervorbringen, wie etwa polare (gerichtete) Schichtfolgen ABC ABC ABC (siehe Kapitel
7 dieser Arbeit).

Weiterhin zeigt sich die industrielle Relevanz von Blends mit ABC-Dreiblockcopolymeren
deutlich, wenn man bedenkt, dal3 ABC Dreiblockcopolymere dabei sind, in das Stadium
groftechnischer Produktion tiberzugehen.® Da bei der groftechnischen anionischen Poly-
merisation mit sequentieller Monomerzugabe anders als im Labormaldstab ein gewisser
Anteil an Abbruch der wachsenden Ketten nicht vermieden werden kann, ist das Produkt
de facto ein Blend aus verschiedenen Blockcopolymeren. So enthdt ein ABC-Dreiblock-
copolymer seine Precursorverbindungen AB (Abbruch bei der C-Zugabe) sowie A
(Abbruch bei der B-Zugabe). Diese Precursorverbindungen kénnen die Morphologie des
reinen Dreiblockcopolymers drastisch verandern (siehe Kapitel 6 dieser Arbeit). Das fallt
um so schwerer ins Gewicht, wenn beim Wechsel auf den dritten C-Block Abbruch in
nennenswertem Umfang auftritt. Daher braucht man genaue Kenntnis Uber die Struktur-
bildung in ABC-Blockcopolymerblends.

Schliefdlich stellt die Untersuchung von ABC-Blockcopolymermischungen neue Erkennt-
nisse in Aussicht Uber die selbstorganisierte Strukturbildung in Blockcopolymeren
algemein. Dazu wird wéahrend dieser Arbeit ein enger Austausch mit verschiedenen
Theoretikern angestrebt. Im Gegensatz zu reinen Dreiblockcopolymeren, bei denen alle
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Blocke aneinander hangen, haben die verschiedenen Blockcopolymere hier ein héheres
Mal3 an Anordnungsfreiheit. Sie kénnen verschiedene Orientierungen zueinander ein-
nehmen oder sich in einer Makrophasenseparation vollig entmischen. Welche Moglichkeit
eintritt, hangt von einem empfindlichen Zusammenspiel enthalpischer und entropischer
Effekte ab.

Diese Arbeit ist ein erster Schritt in das Neuland der Uberstrukturen aus verschiedenen
Drei- und Zweiblockcopolymeren. Es soll gezeigt werden, welches Potential der Struktur-
bildung in der Kombination selbstorganisierender Blockcopolymere liegt und nach
welchen Prinzipien dies geschehen kann.

1.1. Phasenseparation in Blockcopolymeren

Das Mischungsverhalten zweier unterschiedlicher Stoffe wird allgemein von zwei Grof3en
bestimmt, der Mischungsenthalpie und der Mischungsentropie. Erstere resultiert aus der
Wechselwirkung der miteinander in Kontakt tretenden Molekile, die gunstig oder un-
gunstig sein kann. Die Entropie dagegen ist Ausdruck des Bestrebens der Komponenten,
moglichst viele Anordnungen annehmen zu kdnnen und beginstigt in jedem Fall die
Bildung einer Mischphase. Bei Polymeren werden beide Triebkrafte in einer von Flory und
Huggins gefundenen Weise beschrieben.®'® Danach hat in einer Mischung zweier Homo-
polymere A und B die Mischungsentropie einen umso geringeren Einflul, je langer die
Polymerketten sind, da die Anzahl ihrer moglichen Anordnungen in der Mischung
abnimmt. Je grof3er also ihre Polymerisationsgrade Na und Ng sind, umso eher werden sie
entmischen. Die enthal pische Wechselwirkung zwischen A und B wird durch den Flory-
Huggins-Wechselwirkungsparameter xag ausgedriickt, der die Wechselwirkung zwischen
den Segmenten beschreibt. Bei repulsiver Wechselwirkung ist er positiv, bei attraktiven
negativ. Je grofRer sein Wert ist, desto unguinstiger ist der Kontakt zwischen den Segmenten
der verschiedenen Polymere. Da die GrofRen x und N in die gleiche Richtung wirken, ist
ihr Produkt xN ein allgemeines Mal3 fur die Unvertraglichkeit zweier Polymere.

Bringt man zwei unvertrégliche Polymere zusammen und erlaubt eine hinreichende Mole-
kilbeweglichkeit, so werden sie zu makroskopischen Doménen entmischen, in denen sich
bevorzugt jewells eine Polymersorte ansammelt und die moglichst kleine Grenzflachen zu
den Doménen der anderen Sorte aufweisen. Dabei gibt es zwei verschiedene Mechanismen
der Phasenseparation. Ist die noch homogene Mischung metastabil, bedarf es der Keimbil-
dung kleiner Bereiche einer reinen Phase, die mit der Zeit wachsen (Keimbildungs
Wachstums-Mechanismus). Eine instabile Mischung wird hingegen spontan in zwei Phasen
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separieren, deren Struktur von urspringlichen Konzentrationsfluktuationen herrthrt
(Spinodal e Entmischung).

Verknlpft man nun zwei derart unvertrégliche Homopolymere A und B kovalent zu einem
AB-Zweiblockcopolymer, so ist die makroskopische Entmischung nicht mehr mdglich.
Statt dessen bilden sich Mikrophasen in der Grél3enordnung der Tragheitsradien der Poly-
mere. Nach wie vor besteht die Tendenz zur Minimierung der enthalpisch ungiinstigen
Grenzfléche. AulRer der Mischungsentropie der A- und B-Bldcke im gemischten Zustand
kommen weitere Entropiebeitrage hinzu. So zwingt die Ausbildung scharfer Phasengren-
zen die VerknUpfungspunkte zwischen den Bldcken auf eine Flache und nimmt ihnen
damit Anordnungsfreiheit. Neben diesem fir die Strukturbildung meist vernachlassigbar
kleinen Beitrag spielt die Konformation der Ketten selbst eine wichtige Rolle. Je kleiner
die Grenzflache pro Kette wird, umso mehr muf3 sich diese strecken, weicht also von der
Form eines ideadlen Gaufd schen Knauls mit maximaler Entropie ab. Die Kettenstreckung
wirkt also der Grenzflachenminimierung entgegen. Das Gleichgewicht zwischen beiden
Grofen sorgt fur eine hochgeordnete Struktur, deren Geometrie vom Volumenverhdtnis
beider Komponenten A und B bestimmt wird.

Die gleichen Prinzipien gelten auch fur ABC-Dreiblockcopolymere, bei denen sich eben-
falls langreichweitig geordnete Morphologien ausbilden kdnnnen. Allerdings steigt durch
die dritte Komponente die Zahl unabhéngiger Parameter wie Volumenbriiche, Wechsel-
wirkungsparameter und Sequenz und damit auch die Vielfalt der resultierenden Strukturen.

1.2. Srukturbildungin reinen Zweiblockcopolymeren

1.2.1. Morphologien in Zweiblockcopolymeren

Wenn AB-Zweiblockcopolymere in ihre reinen Phasen entmischen, geschieht dies auf der
Langenskala der Molekildimension, also 10-100 nm. Die reinen A- und B-Phasen bilden
regelmaldige, langreichweitig geordnete Strukturen. Welcher Geometrie diese Strukturen
folgen, hdngt vom Volumenbruch @ (bzw @ = 1-@.) der Komponenten ab.

Das am besten untersuchte AB-System ist Polystyrol-block-polyisopren (Sl). Hier hat man
die vier verschiedenen AB-Morphologien (Abbildung 1-1) zuerst gefunden und die Uber-
gangszusammensetzungen bestimmt. Sie gelten dartber hinaus aber auch fir ale anderen
Zweiblockcopolyme, wobei die einzelnen Stabilitétsbereiche variieren konnen.
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Abbildung 1-1.  AB-Zweiblockcopolymer-Morphologien nach steigendem Volumenbruch ¢ < ¢ angeord-
net. Bel ¢ = ¢.. entstehen die inversen Morphologien (A und B vertauscht). Die A-Phase ist grau, B weil3
oder transparent. a) kubisch innenzentrierte (bcc) Kugeln, b) hexagonal angeordnete Zylinder, ) doppeltes
Gyroidgitter, d) Lamellen aus beiden Phasen.

Bel . < 0,17 findet man Kugeln der Minoritétskomponente A in einer Matrix aus B
(Abbildung 1-1 a). Die Kugeln liegen auf einem kubisch-innenzentrierten Gitter (bcc =
body-centred cubic). Steigert man den A-Anteil auf 0,17 < @ < 0,28, so formt die A-Phase
hexagonal angeordnete Zylinder, die von der B-Matrix umschlossen sind (Abbildung 1-1
b). Bei 0,28 < @ < 0,34 findet man die sogenannte Gyroidstruktur (Abbildung 1-1 c) (auch
G, Gyroid*, Doppelgyroid oder "double gyroid").** Theoretischen Berechnungen zufolge
ist sie bei sehr groRen xN-Werten nicht mehr stabil.** Thre Beschreibung folgt unten. Im
Bereich von 0,34 < @a < 0,66, aso um die symmetrische Zusammensetzung herum bilden
beide Phasen Lamellen (Abbildung 1-1 c). Es folgen in spiegelbildlicher Abfolge die
inversen Morphologien diesmal mit B as gyroid-, zylinder- und kugelbildende
Minoritatskomponente.

Diese vier Morphologien kommen nicht nur bei AB-Zweiblockcopolymeren vor, sondern
bei dlen Polymersystemen mit zwei Phasen, z. B. ABA-Dreiblockcopolymere und Stern-
blockcopolymere.

Waéhrend Kugeln, Zylinder und Lamellen "klassische” AB-Strukturen darstellen, bedarf
der Gyroid einer néheren Erklarung. Mathematisch wurde die der Gyroidstruktur zugrunde

liegende Gyroidflache (der Name "Gyroid" bezeichnet eigentlich diese Flache) mit la3d
Symmetrie von Schoen 1970 beschrieben?, obwohl die Struktur mit doppeltem Gyroid-
gitter schon in den 60er Jahren in wakrigen Tensidldsungen entdeckt wurde.™® Die Gyroid-
flache teilt den Raum in zwei Teilvolumina, meistens in ein kleineres (geflllt mit der
Minoritdtskomponente) und in ein grofl3eres (der Matrix). Das kleinere Teilvolumen bildet
ein Labyrinth aus Rohren, die sich in dreifacher Verknipfung treffen (ein Tripodennetz-
werk). Die VerknUpfungspunkte liegen auf Punktlagen des kubischen Gitters. Die
Tripoden sind um je 70,53° gegeneinander verkippt und schrauben sich Helix-artig in allen
drei Raumrichtungen fort.
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Es handelt sich bei der Gyroidflache im Idealfall um eine Fléache mit konstanter mittlerer
Krimmung (CMC = constant mean curvature).** Die mittlere Kriimmung ist definiert als
arithmetisches Mittel der grofdten und kleinsten Krimmung eines Punktes. In einer CMC-
Flache haben nun alle Punkte die gleiche mittlere Krimmung. Die Struktur ist co-kontinu-
ierlich (auch bicontinouos), d. h. man kann in jeweils beiden Phasen von einem Punkt in
alen drei Raumrichtungen zu anderen Punkt der Phase gelangen, ohne die Gyroidgrenz-
flache zu durchqueren. In Kugel- oder Zylindermorphologien gilt das nur fur die Matrix-
Phase. Die zylinderbildende Phase ist nur paralel zur Zylinderachse kontinuierlich. Von
einer Kuge schliefdlich kann man nicht ohne die andere Phase zu durchqueren zu einem
Punkt in einer anderen Kugel gelangen.

Die Blockcopolymermorphologie, die nach der Flache ebenfalls "Gyroid" genannt wird,
besteht aus zwei solcher Netzwerke, die beide mit der Unterschuf3komponente gefullt sind.
Daher ist der Name "double gyroid" eigentlich korrekter. Beide Labyrinthe verhalten sich
wie Bild und Spiegelbild (die Gyroidflache ist chiral!) und durchdringen sich (die Gitter
sind ineinandergestellt). Dagegen haben die beiden Netzwerke selbst keinen Kontakt
miteinander, man kann also von einem Punkt des einen Gyroidgitters nur durch die Matrix-
Phase in das andere Gyroidgitter gelangen. Einen guten Eindruck der beiden Gitter bietet
eine Skelettdarstellung (Abbildung 1-2), bei der die Rohren beider Teilgitter als dinne
Striche wiedergegeben sind, die sich in den dreifachen Verkniipfungspunkten treffen.
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Abbildung 1-2.  Skelettdarstellung eines doppelten Gyroidgitters. Die Doménen der Unter schuf3komponente
sind zu Srichen geschrumpft. Links die Scht auf die (100)-Ebene mit den vierzéhligen Schraubenachsen und
den Hohen der Punktlagen in der kubischen Einheitszelle, rechts die raumliche Darstellung.

Die Identifizierung der Gyroidmorphologie gestaltete sich aufgrund der Komplexitédt der
Struktur schwieriger als bei den anderen Morphologien. Obwohl schon Mitte der 70er Jah-
11
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ren TEM-Bilder netzwerkartige Mikrophasen zeigten,™ dauerte es ein Jahrzehnt, bis die
erste Strukturdeutung ausgearbeitet war. Ihr zufolge sollte die co-kontinuierliche Struktur
aus vierfach verkniipften Kanden bestehen und zwei Diamantgittern folgen.’®*® Diese
sogenannte OBDD (ordered bicontinuous double diamond) Struktur galt lange Zeit as un-
strittig, bis Thomas und Mitarbeiter'™ 1994 die Gyroidstruktur zunachst mit Rontgenklein-
winkelstreuung, spéter auch mit TEM und TEM-Simulation eindeutig nachwiesen. Das
sogenannte "wagon wheel"-Muster bei TEM-Bildern, das fir ein Nachweis der OBDD-
Struktur gehalten wurde, erwies sich dabei als [111]-Projektion der Gyroidmorphologie. Es
ist daher davon auszugehen, dal3 die bis dahin als OBDD identifizierten Strukturen in
Wirklichkeit Gyroidmorphologien sind.

Neben diesen vier AB-Strukturen gibt es Hinweise auf eine weitere Morphologie, den
hexagonal perforierten Lamellen (auch "Catenoid® nach der zugrunde liegenden
mathematischen Fléche), die im Ubergangsbereich zwischen Lamellen und Gyroid liegen
soll.¥? Sie eitet sich von der lamellaren Morphologie ab, nur daR hier die Schichten der
Unterschuf3komponente perforiert sind. Diese Locher sind gefullt mit der Majoritéts
komponente, so dal3 deren Lamellen miteinander verbunden sind. In der Rontgenklein-
winkelstreuung zeigte sich eine hexagonale Symmetrie der Perforationen. Energetischen
Berechnungen zufolge soll es sich dabei allerdings um eine metastabile Struktur handeln,
a so keine wirkliche Gleichgewichtsmorphologie.**

1.2.2. Theoretische Beschreibung der Morphologien in
Zweiblock copolymer en®*®

Ziel der Theorien ist es, abhéngig von den Parametern des gegebenen Blockcopolymers
Vorhersagen Uber seine Struktur zu treffen. Wichtig ist dabei die Berechnung der freien
Energie F, die fir die sich einstellende Morphologie minimal sein muf3.

Ein Mal fur den Grad der Phasentrennung der Blocke A und B ist, wie oben bereits
beschrieben, das Produkt aus dem Flory-Huggins-Wechselwirkungsparameter x und der
Kettenlénge N des Zweiblockcopolymers. Je grofder XN ist, desto stérker sind beide Phasen
getrennt. Bel xN = 10,5 findet fir eine symmetrische Zusammensetzung @, = @ = 0,5 der
Ubergang von der ungeordneten Schmelze zu geordneten Lamellen statt.
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Abbildung 1-3.  Strukturbildung in symmetrisch zusammengesetzten Zweibl ockcopolymeren.® Mit steigen-
dem XN bilden sich geordnete Schichten (oben). Die Zusammensetzung als Funktion des Ortes (unten) zeigt
die Anreicherung der Komponenten in ihren jeweiligen Phasen.

Man definiert zur theoretischen Strukturbeschreibung und -berechnung zwei Grenzfélle,
das weak segregation limit (WSL) mit xN = 10 und das strong segregation limit (SSL) mit
XN » 10. Im WSL sind die Phasen nur schwach von einander getrennt und ihre Grenz-
schicht stellt einen graduellen Ubergang dar. Dagegen ist zwischen den Phasen im SSL
eine scharfe Grenzflache und die Schicht, in der beide Polymersorten vorhanden sind, wird
vernachlassigbar dinn ("narrow interface approximation™). Fur beide Grenzfélle gibt es
unterschiedliche Theorie-Ansétze:

Srong segregation limit: Der erste Ansatz zur Berechnung der freien Energie F in eéinem
phasenseparierten Zweiblockcopolymer kam Ende der 60er Jahre von Meier.?’ Er zerlegte
die freie Energie des phasenseparierten Systems in einen enthal pischen Beitrag, gegeben
durch die Wechselwirkung an der Grenzflache und in entropische Beitrdge durch die
raumliche Begrenzung der einzelnen Ketten. Der entropische Beitrag, der durch die
Lokalisierung der Verknupfungspunkte in der Grenzregion herruhrt, ist vernachléssigbar
klein. Meier beschreibt die Polymerketten als deformierte (gestreckte) Gauld sche Knauel.
Er erhélt ein Potenzgesetz, nach dem der Abstand der Doméanen D proportional NZ3ist

Ein elaborierterer Ansatz ssammt von Helfand und Wasserman, die eine "self-consistent
field theory" (SCF) entwickelten, um die enthalpischen und entropischen Beitrage zu
berechnen.?®*! Die numerischen Lésungen der " self-consistent field"-Gleichungen ergeben
fur den Grenzfall N - oo das Skalengesetz D Ox°N* mit & = 0,643 und p = 0,143.

Die schwierige numerische Berechnung des Helfand-Wassermann-Ansatzes umgeht die
Theorie von Semenov, die eine analytische Losung erlaubt.®* Nach ihr wird die Konforma-

13



Kapitel 1

tion des Polymerblocks as die wahrscheinlichste Traektorie der Bewegung eines Teil-
chens im chemischen Potentialfeld der anderen Ketten gleicher Sorte beschrieben. Fir den
Grenzfall XN — o ergibt sich:**

F

eT = Pt R+ Fn (1-1)
F DY D\’ D'
el - G(W) + G(mﬂ?) + B(XN)”Z(W) (-2

Dabel ist n die Zahl der Makromolekile, Fy sind die Konformationsentropien der Ketten A
bzw. B, Fin ist die Enthalpie der A-B-Grenzflache. Mit a als Segmentlange entspricht aN¥?
dem Fadenendenabstand der Kette. Die GroRen a”, of und B sind Parameter der entspre-
chenden Geometrie der Morphologie. Den Doménenabstand D mit minimaler freier
Energie erhdlt man aus (0F/oD) = O:
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Ohta und K awasaki* verwenden den gleichen Ansatz wie auch Leibler firr das WSL (siehe
unten), wenden ihn jedoch auf stark entmischte Zweiblockcopolymere im SSL an. Die
ortsabhangige Abweichung von der mittleren Zusammensetzung wird as Strukturpara-
meter verwendet. Durch eine "random phase approximation” erhalten sie ein freies Ener-
giefunktional, das neben lokalen auch langreichweitige Wechselwirkungen enthélt. Das
Modell sagt ebenfalls das Potenzgesetz D ON?° voraus. D ist dabei der Abstand zwischen
Lamellen, Zylindern oder Kugeln.

Im Fale gekrimmter Grenzflachen, wie sie bel alen nicht-lamellaren Morphologien
auftreten, kann das Volumen, das einer Polymerkette zur Verfligung steht und damit ihre
Streckung, nach Milner® durch keilformige Korper beschrieben werden (Abbildung 1-4).
Auf diese Weise gelingt auch die Berechnung von Sternpolymeren mit einer ungleichen
Anzahl von A- und B-Armen. In diesem Fall entsteht zusétzliche Kriimmung.*

Abbildung 1-4. Repréasentative "Keile" fir Kugeln, Zylinder und co-kontinuierliche Phasen (nach Milner).
Die A-B-Grenzflache st grau dargestellt. (Abbildungen aus *)
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Weak Segregation Limit: Im Bereich schwacher Unvertréglichkeit wurde die grundlegende
Theorie von Leibler entwickelt.*® Die schwache Unvertréglichkeit fihrt dazu, daB sich die
ortsabhéngige Zusammensetzung nicht sprunghaft &ndert, es aso keine scharfen
Phasengrenzen gibt. Die Leibler-Theorie ist in der Lage, den Ubergang von einer
homogenen Schmelze zu einer geordneten Morphologie zu beschreiben. Fir symmetrische
Zweiblockcopolymere (@a = 0,5) findet dieser Ordnungs-Unordnungstibergang (engl.
Order-Disorder Transition = ODT) bel xN = 10,495 stait. Die Absténde der Lamellen
verhalten sich wie die der Gyrationsradien der Ketten, da die Polymerknauel nach wie vor
Gaulz-férmig sind:

D O Rs O N¥ (1-4)

Unsymmetrische Zweiblockcopolymere gehen bei grof3eren x N-Werten vom ungeordneten
Zustand zu kubisch innenzentrierten Kugeln (bcc) Uber, die bei weiterem Anstieg von XN
in Ordnungs-Ordnungs-Ubergédngen zu Zylindern und schlieflich zu Lamellen werden.

Im Gegensatz zu Leiblers Theorie, die auf einer "mean field'-Naherung basiert, ent-
wickelten Frederickson und Helfand eine WSL-Theorie, die von fluktuationsi nduzierten
Phaseniibergangen ausgeht.>” Sie sagt unter anderem im Unterschied zur Leibler-Theorie
Ubergange an der ODT vom ungeordneten Zustand direkt zu Lamellen oder Zylindern
voraus.

Viele neuere Arbeiten beschéftigen sich mit der Stabilitét der "etablierten" Morphologien
gegeniber OBDD oder Strukturen mit perforierten Lamellen.®**° Sie kommen aus-
nahmslos zu dem Schlul3, dal3 es sich bel letzteren um schwach instabile Morphologien
handelt. Das experimentelle Auftreten perforierter Lamellen™®% wird mit der geringeren
Energiediffernz zu den drei Morphologien Lamellen, Zylinder und Gyroid an ihrem
Tripel punkt im Phasendiagramm erklart.

Matsen und Bates*** gelang es, die beiden Grenzfale SSL und WSL mit Hilfe der von
Helfand und Wasserman entwickelten "self-consistent field" (SCF) Theorie (siehe oben) zu
verbinden. Sie zeigen, dal3 die im SSL nicht vorkommende Gyroidmorphologie bei xN -
Werten unter 40 stabil ist. Instabil sind hingegen hexagonal perforierte Lamellen und die
OBDD-Struktur. Die Autoren erkldren dies durch eine Abweichung der idealen constant
mean curvature CMC (siehe oben), die durch Packungseffekte der Ketten bewirkt wird
(analog zu den hexagonalen Verzerrungen von core-shell-Zylindern®®). Diese Abweichung
ist bei der Gyroidflache am leichtesten mdglich. Matsen und Bates kommen zu dem in
Abbildung 1-5 gezeigten Phasendiagramm.
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Abbildung 1-5.  Phasendiagramm nach Matsen und Bates:** Die Stabilitatsgrenzen der einzelnen Morpho-
logien sind in den Koordinaten von Unvertraglichkeit YN und Volumenbruch einer Komponente ¢ aufge-
tragen. Die gestrichelten Linien sind nicht berechnete Extrapolationen. Neben Kugeln im kubisch innenzen-
trierten Gitter (bcc) existiert ein schmaler Bereich mit kubischer Dichtestpackung (cps). Die Gyroidmor-
phologie erscheint zwischen hexagonalen Zylindern (Zyl.) und Lamellen. Der fett gedruckte Punkt in der
Mitte stellt den kritischen Punkt des Phasendiagramms dar, an dem die ungeordnete Schmelze in Lamellen
Ubergeht.

Wahrend die bisher genannten Beschreibungen fir konformativ symmetrische Blockco-
polymere gelten, ergeben sich Verzerrungen des Phasendiagramms bei Blockcopolymeren
aus unterschiedlich steifen Komponenten (unterschiedliche Kuhn-L&ngen).

1.3. Srukturbildungin reinen ABC-Dreiblockcopolymeren

1.3.1. Morphologien in ABC-Dreiblockcopolymeren

Waéhrend die Struktur in Zweikomponenten-Systemen lediglich von einem Wechselwir-
kungsparameter xas sowie einem Volumenbruch @a (s = 1-@a) abhangt, gibt es bel drei
beteiligten Phasen A, B und C entsprechend drei Wechselwirkungen Xag, Xac und Xsc
sowie zwei unabhangige Volumenbriche @a, @z (@c = 1 - @a - @). Die Wechselwirkungs-
parameter werden haufig auch durch die Grenzfl&chenspannungen y zwischen den betref-
fenden Phasen ausgedriickt. Es gilt:*

172
YaB ~ XaB
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Dartber hinaus sind bel der Abfolge der drei Blécke theoretisch drei verschiedene Sequen-
zen moglich, namlich ABC, BAC und ACB. Dadurch ist eine ungleich grofiere strukturelle
Vielfalt gegentiber Zweiblockcopolymeren moglich.

Dennoch blieben die morphologischen Untersuchungen aufgrund des hoheren syntheti-
schen Aufwands lange auf Zweikomponenten-Systeme beschrénkt. Die erste Arbeit, die
sich mit der Struktur von ABC-Dreiblockcopolymeren beschaftigt, ssammt von Riess et al.
aus dem Jahr 1980.* Sie identifizierten fiir ein Polystyrol-block-polyisopren-block-poly-
methylmethacrylat (SIM) mit 72 wt% Polystyrol eine Struktur aus M-Kugeln, die von I-
Hillen umschlossen sind und sich in einer S-Matrix befinden (core-shell-Kugeln). In
einem Phasendiagramm werden verschiedene Morphol ogien abhangig von der Zusammen-
setzung vorhergesagt. Dabei wird eine prinzipielle Analogie zu den Strukturilbergéngen in
AB-Zweiblockcopolymeren angenommen. So sollen neben einer lamellaren Morphologie
Zylinder- und Kugelstrukturen existieren, die im Gegensatz zu reinen Zweiblockcopoly-
meren aus zwei Phasen besteht: In einer vom Mittelblock gebildeten Hulle befindet sich
ein Kern aus dem im Unterschul? vorlierenden Endblock. Solche Strukturen bezeichnet
man allgemein a's core-shell-Morphol ogien.

Ebenfalls 1980 verdffentlichen Matsushita et a.*> die Struktur eines annshernd sym-
metrischen (d. h. @ = 1/3 fur alle drei Komponenten) Polystyrol-block-poly((4-vinyl-
benzyl)dimethylamin)-block-polyisopren (SAIl). Dabel bilden S und A alternierende
Lamellen. In den A-Schichten bildet | unregel méafiige Domanen.

Im gleichen Jahr préasentierten Arai et al.* die lamellare Morphologie eines symmetrischen
Polystyrol-block-polybutadien-block-polyvinylpyridin  (SBP). Dabei wurden alle dre
Phasen als durchgehende Lamellen in der Periodizitét SBP PBS identifiziert.

Spéter identifizieren Matsushita et al.* fiir ein unsymmetrisches SAI-Dreiblockcopolymer
eine Struktur aus core-shell-Zylindern, bei denen ein Kernzylinder aus S umgeben ist von
einer A-Hullein einer |-Matrix.

Anfang der 90er Jahre verdffentlichten Matsushita und Mitarbeiter®®® Strukturen von
Polyisopren-block-polystyrol-block-poly(2-vinylpyridin) (ISP), wobei sie bel gleichen ¢s
und @ den Anteil des Mittelblocks s variierten. Sie waren so in der Lage, ein Phasen-
diagramm beziiglich @s aufzustellen. Bei gleichen Volumenbrtchen bilden alle drei Phasen
Lamellen. Erhoht man @s, so entstent eine Struktur analog der Zweiblock-Gyroid-
morphologie, nur dald hier die beiden Netzwerke jeweils von den Endblocken | und P
gebildet werden. (Die Autoren gehen sowohl fir AB-Zweiblockcopolymere as auch fir
ihre co-kontinuierliche ABC-Dreiblockcopolymermorphologie von einem Diamantgitter
(OBDD) statt eines Gyroiden aus.) Eine weitere Erhdhung von @s fuhrt zu Zylindern beider
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Sorten, die alternierend auf einem tetragonalen Gitter angeordnet sind. Schliefdlich erhalt
man bei einem sehr grof3en @s Kugeln aus | und V in einer S-Matrix. Matsushita vergleicht
die Abfolge der Morphologien mit der in Zweiblockcopolymeren, bei denen lediglich die
Strukturelemente der Unterschul3komponente nur aus einer Polymersorte bestehen.

Die gleichen Komponenten wie Matsushita, namlich S, | und P, verwenden Gido et al.>,
wobel lediglich die Reihenfolge der Blécke verdndert wurde. Fir ein symmetrisches SIP-
Dreiblockcopolymer finden sie trotz der gleichen VVolumenbriiche @s = @ = @ eine core-
shell-Zylinder-Morphologie. Dabei umschliefdt eine I-Hulle den Kern aus P in einer Matrix
aus S. Eine Erklarung liefern Lyatskava und Birshtein.®®> Danach bestimmen die
Unterschiede der Grenzfldchenspannung (oder Wechselwirkungsparameter, s. 0.) die
Strukturbildung. Bei der Abfolge ISP sind die Grenzféachenspannungen symmetrisch (ys =
Ysp), Weshalb es zu Lamellen kommt. Dagegen steigt die Grenzflachenspannung in der
Sequenz SIP an (ys < ym). Dadurch ist das System bestrebt, die unglinstigere Grenzflache
zwischen P und | strker zu minimieren als die zwischen S und I. Dies fihrt zu einer
Krimmung der Grenzflachen und mithin zu core-shell-Zylindern.

An diesen core-shell-Zylindern wiesen Thomas et a. auch eine nicht-konstante mittlere
Krimmung nach (nicht-CMC), die durch die Packungsfrustration der matrixbildenden S-
Ketten in der hexagonalen Anordnung herriihrt.* So miiten sich die S-Ketten von einer
kreisrunden Zylinderflache aus unterschiedlich stark strecken, um das Volumen zwischen
den Zylindern zu fullen. Durch Beimischen eines hthermolekularen Homopolystyrols er-
hielten sie Zylinder mit konstanter mittlerer Kriimmung, da nun das Homo-S die Unter-
schiede der Dreiblock-S-Ketten nivelliert.”®

Intensiv untersucht wurden Morphologien in Polystyrol-block-polybutadien-block-poly-
methylmethacrylat (SBM) von Stadler und Mitarbeitern®** Wie im 1SP-System sind die
Grenzflachenspannungen anndhernd symmetrisch. Bei gleichen Anteilen der Aul3enblcke
(ps = @ erh@lt man mit ansteigendem @ zunéchst Kugeln zwischen S- und M-Lamellen,
gefolgt von Zylindern und B-Lamellen.®® Bei einem Uberschu? des B-Mittelblocks bildet
dieser die Matrix, in der auf einem hexagonaen Gitter M- und S-Zylinder mit
unterschiedlichen Durchmessern angeordnet sind.”*® Erhoht man ¢z weiter, bilden die
Aulenbldcke schliefdlich Kugeln auf einem kubisch-innenzentrierten (bcc) Gitter, in denen
Sund M gemischt vorliegen.®
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€)

Abbildung 1-6. SBM-Morphologien mit symmetrischen AufRenblécken (¢ = @) und von links nach rechts
zunehmendem Mittelbockanteil ¢s. (Die Farbgebung entspricht bei Schemata — sofern nicht anders angege-
ben — immer der OsO4-Kontrastierung: S= grau, B = schwarz, M = weil3)) a) Is = Kugeln in Lamellen
(S1sBsM4s™®) (zur Blockcopolymernomenkiatur siehe Kapitel 35.1), b) Ic = Zylinder in Lamellen
(SieB17M35™2), ©) Lamellen (S4BssMz™®), d) Zylinder in B-Matrix (S:3Bs;M20>"°) (Abbildungen aus %), e)
(Farbgebung: B = transparent, Sund M = grau) Kugeln (gemischt ausM und S) in B-Matrix(S1BaMs™")

Erklart werden die Morphologien mit direktem S-M-Kontakt durch die schwéchere
Unvertraglichkeit der Auf3enblocke S und M untereinander verglichen mit der hohen Un-
vertraglichkeit beider AuRenbldcke zum Mittelblock B.>®

Reduziert man ausgehend von der lamellaren Morphol ogie eines symmetrischen SBMs den
Volumenbruch eines AulRenblocks, so kann dieser keine geschlossene Lamelle mehr aus-
bilden. Die Unterschulphase bildet ondulierte Lamellen,®* bei weiterer Anteilsreduzierung
perforierte Lamellen und schliellich Kugeln in der Lamelle des B-Mittel blocks:*°

L)

Abbildung 1-7.  SBM-Morphologien mit asymmetrischen AuRRenblocken (Abbildungen aus ®°): Von links
nach rechts sinkt der Polystyrol-Volumenbruch ¢ a) ondulierte Lamellen (SizB,/Meo), b) perforierte S
Lamelle (S7(1,4-B)5:M5. ™), ©) SKugeln in B-Lamelle ($BsgMas™).

Erhoht man die Asymmetrie der AuRenbltcke weiter, so bildet der im UberschuB vorlie-
gende Aulienblock eine Matrix, von der die beiden anderen Phasen umschlossen sind. Je
nach Volumenbruch bildet der andere AuRenblock Zylinder oder Kugeln®® und ist von der
B-Phase vollkommen (core-shell) oder teilweise bedeckt.®-¢%3
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Abbildung 1-8.  Morphologien mit einem AufRenblock (abwechseind M und S) als Matrix:a) Kugeln auf
Kugeln (SsB;M15%), b) Kugeln auf Zylindern (S:BsM,4™), ¢) Helix auf Zylindern (SsBsMes™™), d) Zylinder
auf Zylindern (SssB1sM21'%), €) core-shell-Zylinder (S6BoMes").

Von Stadler und Mitarbeitern werden auf3erdem Strukturen von SEBM Dreiblock-
copolymeren (EB steht fur den hydrierten Polybutadienblock = Poly(ethylen-co-butylen))
beschrieben, die von den Morphologien korrespondierender SBM-Polymere
abweichen;*%4%

a) b)

Abbildung 1-9. Srukturen hydrierter SBM-Polymere: (Farbgebung entspricht RuO,-Kontrastierung: S =
schwarz, EB = grau, M = weiRR) a) EB-Ringe um M-Zylinder (S;sEB1oM47*%®) (unhydriert: B-Zylinder bzw.
Kugeln zwischen S und M-Lamellen, Abbildung 1-6 b)), b) knitting pattern-Morphologie (S;EB»Mag™)
(unhydriert: drei Lamellen Abbildung 1-6 c)).

Neben der Sequenz SBM wird auch die Blockabfolge BSM untersucht.®® Hier sind die
Grenzfldchenspannungen stark asymmetrisch: yss > ysv. Daraus resultiert eine starke
Tendenz zur Bildung von Core-shell-Strukturen, bei denen die innere B-S-Grenzfléche
kleiner ist as die aulBere zwischen S und M. Statt des AufreiR3ens der Hille zu Zylindern
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oder Kugeln, wie in Abbildung 1-8 bleibt die Hiille auch bei kleinen Mittelblock-Anteilen
geschlossen, um den noch unginstigeren B-M-Kontakt zu vermeiden. Auf eine co-konti-
nuierliche Morphologie, die bei einem leichten S-UberschuR bei B2sSusMao™>* beobachtet
wird, wird in Kapitel 4.2.3. ndher eingegangen.

1.3.2. Theoretische Beschreibung der Morphologien in ABC-
Dreiblockcopolymeren

Aufgrund der Vielzahl der fur die Strukturbildung relevanten Parameter und der daraus
resultierenden Zahl unterschiedlicher Morphologien ist die Beschreibung mit theoretischen
Modellen schwierig. In den meisten dazu existierenden Arbeiten wird eine bestehende
Theorie fur Zweiblockcopolymere entsprechend erweitert und modifiziert.

Der erste Ansatz, der alerdings nur die lamellare ABC-Morphologie beschreibt, stammt
von Spontak et al.®” Urspriinlich erweiterten sie ein Zwei-Parameter-Modell firr (AB)-
Multiblockcopolymere um einen weiteren Parameter, so dald die Minimierung der freien
Energie im ABC-System gelingt. In einer weiteren Arbeit®® verwenden sie die Theorie von
Semenov Uber AB-Zweiblockcopolymere, indem er die Endblocke und ihre Grenzflachen
zum Mittelblock direkt als Zweiblockketten auffaldt. Der Mittelblock wird as einheitlich
gestreckte Kette beschrieben, fir deren Abweichung von der Gaul¥'schen
Knaulkonformation ein dhnliches Skalenverhalten gilt. Folglich ergibt sich fur die
Langperiode D des ABC-Dreiblockcopolymers:

D O N*® (1-5)

Mogi et al. leiten ebenfalls von der Semenov-Theorie das gleiche Skalenverhalten ab und
belegen es durch Réntgenkleinwinkelstreuung an lamellarem  Polyisopren-block-
polystyrol-block-poly(2-vinylpyridin) (1SP) mit unterschiedlichen Molekul argewichten.®

Ohta und Nakazawa™® verwenden das Ohta-Kawasaki-Modell (siehe Kapitel 1.2.2.) zur
Beschreibung von ABC-Morphologien mit @a = @ und einem Uberschuf? der Mittel block-
Komponente B. Das von ihnen fir | SP-Dreiblockcopolymere berechnete Phasendiagramm
entspricht qualitativ den experimentellen Befunden von Matsushita und Mitarbeitern.*®*
Die Lamellenabstande skalieren ebenfalls mit N?3. In einem weiten Bereich soll den
Autoren zufolge die OBDD-Struktur stabil sein.

In einer neueren Arbeit kommen Phan und Fredrickson an dem gleichen ABC-System zu
dem Ergebnis, dal3 weder Gyroid noch OBDD gegeniiber Lamellen, Zylindern und Kugeln
stabil sind. Von beiden co-kontinuierlichen Strukturen hat aber der Gyroid die kleinere
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freie Energie. Sie beschreiben die gekriimmten Oberflachen dabei nach Milner® (siehe
Kapitel 1.2.2.).

Stadler und Mitarbeiter wenden die Semenov-Theorie auf ABC-Dreiblockcopolymere an,
wobei sie neben ABC-Lamellen auch andere Morphologien einbeziehen.*®*"? Der
Mittelblockanteil @s sowie die Grenzflachenspannungen zwischen den Auf3enbldcken und
dem Mittelblock yag = Ycg Sowie der AuRenblocke untereinander yac werden as
strukturbestimmende Parameter verwendet. Flr symmetrische AulRenbldcke @ = @c ergibt
sich dasin Abbildung 1-10 gezeigte Phasendiagramm.

1,0 ———

vCr
" e 3 SEBM
———————— wyvxll}fxfkp
0,94 qQO B BB A AR A
1" e 41 sem
Dogd // .
o
+ X
2
= 0,71 / i
~ X
>
— 0,6- u
0,5 _
0,4 T T T T T T T T T
0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5

Abbildung 1-10. Phasendiagramm von ABC mit g, = @. Die markierten Punkte entsprechen den in Kapitel
1.3.1. beschriebenen experimentellen Srukturen, namlich Kugeln (Is), Zylinder (Ic), Lamellen (II) und Ringe
(cr) des Mittelblocks sowie der knitting pattern-Morphologie (kp). Die weifRen Symbole stehen fir SBM-
Dreiblockcopolymere, die schwarzen flr ihre hydrierten Analoga SEBM.

Wie Ohta und Nakazawa (s.0.) gehen auch Zheng und Wang” von der AB-Zweiblockco-
polymer-Theorie von Ohta und Kawasaki (siehe Kapitel 1.2.2.) aus. Sie berechnen ABC-
Dreiblockcopolymere mit unterschiedlichen Zusammensetzungen und Grenzflachenspan-
nungen und leiten unter anderem &hnliche Phasenlbergénge ab wie Stadler und
Mitarbeiter.*

Waéhrend sich die bisher beschriebenen Arbeiten mit ABC-Dreiblockcopolymeren im
strong segregation limit beschéftigen, untersuchten sowohl Erukhimovich et al.”* als auch
Werner und Fredrickson” ausgehend von der Leibler-Theorie das weak segregation limit.
Sie berechnen den Unordnungs-Ordnungs-Ubergang (ODT) bei verschiedenen Zusammen-
setzungen bzw. Unvertréglichkeiten.
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1.4. Blockcopolymere als Blendkomponenten

1.4.1. Mischungen aus Blockcopolymeren mit Homopolymeren

Schon seit langerem ist bekannt, dal3 die Zugabe von Homopolymer A den Lamellenab-
stand einer AB-Zweiblockcopolymer-Struktur aufweiten kann.”® Mitte der 80er Jahre
untersuchten Roe und Mitarbeiter’” die Mischbarkeit von Polystyrol-block-polybutadien-
Zweiblockcopolymer SB mit Homopolystyrol Shomo. ISt der Volumenbruch des Homopoly-
mers im Blend nicht zu hoch und dessen Molekulargewicht kleiner als das des
Polystyrolblocks Sy im SB, so bilden beide Komponenten eine gemeinsame Mischphase
mit verschiedenen Morphologien (die nicht ndher identifiziert werden). Mit zunehmendem
Molekulargewicht von Spome Nimmt die Mischbarkeit ab und es kommt zur Bildung einer
makroskopischen S,ome-Phase (Makrophasentrennung).

Systematische Untersuchungen folgen Anfang der 90er Jahre von Hashimoto und
Mitarbeitern™ und von Winey et al.” Sie beschreiben die Morphologielibergange bei
Steigerung des Homopolymeranteils (und damit des Brutto-Volumenbruchs der einen
Kettensorte) in der von reinen AB-Zweiblockcopolymeren bekannten Reihenfolge. Die
Blendmorphologien entsprechen dabel denen der reinen Zweiblockcopolymere mit
gleicher Bruttozusammensetzung. Daher wird zur Untersuchung von Strukturen nahe bei
Grenzen der Stabilitétsbereiche (insbesondere der co-kontinuierlichen Morphologie
zwischen Zylindern und Lamellen) oft die Zusammensetzung durch Homopolymer-
Beimischung variiert.2®

In der Mischung AB + A kann die gemischte A-Phase aus Anomo Und Apiock auf
verschiedene Weise gebildet werden. Die Apock-Ketten des Zweiblockcopolymers werden
dabei oft als Haare einer Blrste oder eines Pinsels aufgefaldt (brush), da sie mit einem Ende
an der Phasengrenze fixiert sind. Je kirzer die Anomo-Ketten relativ zu denen von Apjock
sind, desto mehr dringen sie in die Schicht der "Birstenhaare" ein und umspllen die Apjock-
Ketten (wet brush). Dies ist der Fall bei den oben geschilderten Anderungen der Morpho-
logie. Die Quellung bewirkt dabei eine Krimmung der A-B-Grenzflache.

Dagegen sinkt das Eindringen der Homopolymere in die Schicht der Apoc-Ketten mit
steigender Anomo-Kettenlange, bis beide Kettensorten keine Mischphase mehr bilden (dry
brush). Die Apiock-B-Grenzflache wird dann nicht mehr gekrimmt. Kommt es dennoch zur
Mischphase zum Beispiel mit einem lamellaren AB, dann befindet sich Anome in der Mitte
der A-Schicht und der Lamellenabstand vergroRert sich.®
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Abbildung 1-11. &) "wet brush”-Stuation: Kurze Homopolymerketten penetrieren in die gesamte Schicht aus
Block-Ketten. b) "dry brush"-Stuation: Lange Homopolymerketten dringen nicht in die Block-Kettenschicht
en.

Neben den einfachen AB + A-Mischungen wurden auch Mischungen aus Homopolymeren
mit komplizierteren Blockcopolymeren wie ABA®, (AB),%° oder Sternblockcopolymere®
untersucht.

Theoretisch wurden AB + A-Mischungen sowohl im WSL® als auch im SSL® untersucht.
Die meisten Modelle sagen neben den "klassischen" Lamellen-, Zylinder-, und Kugel-
morphologien auch Stabilitétsbereiche fir Gyroid, OBDD (oder allgemein co-kontinuier-
liche Strukturen) und fir perforierte Lamellen voraus.

Thomas und Mitarbeiter® mischten, wie bereits in Kapitel 1.3.1. erwahnt, ein ABC-
Dreiblockcopolymer mit  A-Homopolymeren verschiedener Kettenlange, namlich
Polystyrol-block-polyisopren-block-poly(2-vinylpyridin) (SIP) core-shell-Zylinder mit
Homopolystyrol. Das Syome Mit einem kleineren Molekulargewicht als Syiock bewirkt keine
signifikante Anderung der Struktur. Es dringt in die Korona der Syoxk-Ketten ein (wet
brush). Dagegen penetriert das Shomo Mit grofRerem Molekulargewicht als Sy Nicht die
Zylinderkorona aus Syiock (dry brush), sondern fillt bevorzugt die Zwickel zwischen je drei
Zylindern. Daher nehmen die vormals verzerrten Zylinder im Blend einen kreisrunden
Querschnitt an.

1.4.2. Mischungen aus Zweiblockcopolymeren mit gleichen
Blockkomponenten

Mehr noch as Zweiblockcopolymere gemischt mit Homopolymeren (AB + A) wurden
Blends aus zwei Zweiblockcopolymeren (bzw. ABA) mit gleichen Blockcomponenten A
und B aber unterschiedlichen Zusammensetzungen und Molekulargewichten untersucht.

So mischten Skoulios und Mitarbeiter®® bereits 1982 Blockcopolymere SIS, ISI, und die
entsprechenden Zweiblockcopolymere SlI. Sie finden die "klassischen" AB-Morphologien,
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deren Auftreten vom Bruttovolumenbruch @. abhéngt, nicht aber von der chemischen
Verknlpfung der Blockcopolymere.

Hashimoto et a.*® untersuchten Mischungen aus zwei verschiedenen SI-Zweiblock-
copolymeren. Sie finden verschiedene Kriterien fur die Ausbildung einer einheitlichen
Mischphase. Dabei ist der Bereich der Blendzusammensetzung, bei der keine Makro-
phasenentmischung auftritt, umso groRer, je ahnlicher sich die Blockcopolymere in
Zusammensetzung und Molekulargewicht sind. Zum Beispiel tolerieren symmetrische Sl-
Polymere einen bis zu funffachen Molekulargewichtsunterschied. Bei grofRerem Unter-
schied kommt es zur makroskopischen Entmischung. Die Autoren deuten die Mikro-
phasenseparation, also die Bildung der unterschiedlich grof3en Lamellen als treibende Kraft
fur diese Makrophasentrennung.

Falls der Blend einheitlich gemischt bleibt, lassen sich verschieden zusammengesetzte
(a-)symmetrische Zweiblockcopolymere zu gemeinsamen Morphologien kombinieren, die
keiner der beiden Ausgangsmorphologien entsprechen. So mischen sowohl Hashimoto et
al.® als auch Vilesov et a.** zu einander inverse Zylinderstrukturen (A-Zylinder in B und
B-Zylinder in A) und erhalten Lamellen.

Wie bei Mischungen vom Typ AB + A wird das Auftreten von molekular gemischten
Morphologien auch hier héufig zur Feinabstimmung der Bruttozusammensetzungen
genutzt. So untersuchen Bates und Mitarbeiter® durch Mischen von lamellaren und
zylindrischen Zweiblockcopolymeren den Ubergang der hexagonalen Zylinder in die
kubische Gyroidmorphologie. Sie identifizieren dabei hexagonal perforierte Lamellen.
Spontak et a.* geben zu einem lamellaren AB-Polymer sukzessive ein stark asym-
metrisches AB, das fir sich eine Kugelmorphologie bildet. Wahrend zundchst Lamellen
und Zylinder koexistieren, entsteht dann ein geordnetes co-kontinuierliches Gyroid-
netzwerk. Dieses geht bei weiterer Zugabe des asymmetrischen Polymers in Zylinder und
schlieRlich in ein ungeordnetes Netzwerk Uber. Sakurai et a.** beschreiben den
irreversiblen Ordnungs-Ordnungs-Ubergang von Lamellen zur Gyroidstruktur bei hoher
Temperatur, den se in einem Blend aus zwei antisymmetrischen SI-Zweiblock-
copolymeren finden. Sie erklaren den Ubergang durch die Anordnung der unterschiedlich
langen Ketten, die im Gyroidnetzwerk vorteilhafter ist.

Durch Neutronenreflexion wurden von Russell und Mitarbeitern®™ und von Bates und
Mitarbeitern® Lamellen untersucht, bei denen von der gleichen Phasengrenze verschieden
lange A-Ketten in die A-Schicht gehen. Wahrend sich die kirzeren Ketten nahe der
Phasengrenze aufhalten, sind die langeren stérker zur Lamellenmitte hin gestreckt.

Solche Mischungen verschieden langer Ketten an gemeinsamen Grenzfldchen sind auch
Gegenstand einer Serie theoretischer Arbeiten von Birshtein und Mitarbeitern,”” in denen
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je nach Kettenlangen und Zusammensetzung verschiedene Zylindermorphologien oder
Lamellen vorhergesagt werden.

Vollstandige Phasendiagramme fir bindre AB-Zweiblockcopolymer-Mischungen wurden
von Noolandi und Mitarbeitern® und von Matsen et al.*® berechnet. Dabei werden
Stabilitétsbereiche verschiedener Morphologien sowie zweiphasige Bereiche unter Bertick-
sichtigung der Zusammensetzung beider Polymere als auch ihres Mischungsverhaltnisses
erstellt.

1.4.3. Mischungen aus Blockcopolymeren mit unter schiedlichen
Blockkomponenten

Uber Mischungen aus chemisch verschiedenen Blockcopolymeren ist in der Literatur nur
wenig bekannt. Es gibt lediglich einige Arbeiten Uber den Typ AB + AC.

Die erste Untersuchung solcher Polymerblends stammt von Meier und Mitarbeitern,'® in
der die Autoren verschiedene Zweibl ockcopolymere mischen, die jeweils einen Polystyrol-
block as gemeinsame Komponente enthalten. Sie finden in adlen Fallen Makrophasen-
separation, was sie auf unterschiedliche Wechselwirkungen der Komponenten mit dem zur
Probenpréparation verwendeten Losungsmittel erklaren.

1989 verdffentlichten Ishizu et al.’® Untersuchungen tiber Blends aus Polystyrol-block-
polyisopren (SI) und Polystyrol-block-poly(2-vinylpyridin) (SP). Zwei Blockcopolymere
dieser Art, bei denen beide einen starken S-UberschulR haben, bilden eine Mischstruktur
aus |- und P-Kugeln. Beide Kugelsorten sind dabei unregelméaldig in einer S-Matrix
angeordnet. Desweiteren werden symmetrische Blockcopolymere kombiniert. Die von den
Autoren behauptetete lamellare Uberstruktur mit der Schichtperiode S-1-S-P kann anhand
der prasentierten Ergebnisse nicht nachvollzogen werden. Vielmehr ist von einer makro-
skopischen Entmischung auszugehen.

1994 untersuchen Saito et a.'® Blends mit vernetzten Mizellen eines stark asym-
metrischen Polystyrol-block-poly(4-vinylpyridin) (S(4VP)). Diese erhielten sie aus einer
Kugelmorphologie des S(4VP), bei dem die 4VP-Kugeln chemisch fixiert wurden. In
Mischungen dieser Mizellen mit Polystyrol-block-poly(2-vinylpyridin) (SP) werden die
Hullen aus S jeweils getrennt durch P-Schichten. Offensichtlich wird die S-Hulle aus der
Mizell-Korona und den Zweiblock-S-Ketten gebildet. Verwenden sie statt SP ein SI-Zwei-
blockcopolymer, so kommt es ebenfalls zur S-Mischphase, wahrend die |-Ketten statt
durchgehender Schichten kleine Kugeln zwischen den Mizellen bilden.
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@ «— P-Schicht

<«— S-Hille

Q =~ 4VP-Mizelle

Abbildung 1-12. Schema der Uberstruktur aus Mizellen mit 4-VP-Kern und S-Hiille gemischt mit SP-Zwei-
blockcopolymer. Querschnitt durch Kugeln und in geraden Fléchen aneienander stoRende S-Hiillen.

Kdrzlich présentierten Hudson und Mitarbeiter'® eine Arbeit tiber Mischungen aus einem

symmetrischem Sl-Zweiblockcopolymer und dem hydrierten SI, Polystyrol-block-
poly(ethylen-alt-propylen) (S(EP)). Sie finden bei alen Zusammensetzungen
makroskopische Entmischung in die beiden reinen lamellaren Phasen. Aufgrund der
groReren Unvertraglichkeit zwischen S und EP setzt bei der Probenpréparation aus Ldsung
(Toluol) die Mikrophasenseparation im S(EP) schon vor der makroskopischen Trennung
von Sl ein. Daher richtet sich die Form der Domanen beider Blockcopolymere nach dem
Lamellenverlauf im S(EP). Entsprechend resultieren fur die S(EP)-Doménen runde,
zwiebelartige Formen, die nach einem Keimbildungs-Wachstums-Mechanismus entstehen.
Dagegen fillen die Sl-Lamellen die tbrigen Bereiche, die oft spitz zulaufende Ecken und
Kanten haben. Die Doméanengrenzen werden von gemeinsamen S-Lamellen gebildet, auf
deren einer Seite EP und auf der anderen | folgt. Dartber hinaus werden kleine Mengen S|
in die S(EP)-Schichten eingebaui.

Hashimoto und Mitarbeiter'® verwendeten ebenfalls lamellares S(EP) und solche von S
abgeleiteten Zweiblockcopolymere, bei denen | nur zu bestimmten Graden teilhydriert ist
(S(H)). Werden SI bzw. S(HI) mit nur 30% hydriertem Anteil mit S(EP) gemischt, so
erhalten sie wie Hudson eine makroskopische Entmischung, gezeichnet durch den Verlauf
der Lamellen. Dabel finden sie auch Doméanengrenzen senkrecht zu den Schichten, bei
denen die S-Lamellen durchgehen, wahrend I- und EP-Schicht aneinander stof3en. Sie
erkléren dies durch einen Zwei-Schritt-Mechanismus der Phasenseparation (Abbildung 1-
13): Im ersten Schritt findet Mikrophasenseparation in S-Lamellen und gemischte EP/I-
Lamellen statt. Der zweite Schritt ist die Makrophasenseparation entlang der Lamellen, bei
der die Doménen mit reinem EP und reinem | in den Schichten entstehen. Bei geringerem
Unterschied der unterschiedlichen Blocke EP und HI (Hydrierungsgrade 40 und 60 %
finden sich innerhalb der teilhydrierten Lamellen Bereiche, in denen sich das hydrierte
Materia ansammelt. Hier reicht die Unvertraglichkeit zwischen EP und HI nicht aus fir
eine makroskopische Entmischung, sondern nur noch fir eine Separation innerhalb der
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Lamellen. Das zu S stérker unvertragliche EP bildet dabei unterbrochene oder durch-
gehende Schichten in der Lamellenmitte.

(3}

k] y
/I:e:l P& Domain  PEP+HPI Damain

'b."ﬁ- T I:.'. PEP

Abbildung 1-13. Srukturbildung bei der Lésungspréparation nach Hashimoto: Im ersten Schritt kommt es
zur Mikrophasenseparation zwischen S-Ketten (hier PS) und den beiden anderen Ketten (b). Bei nur geringer
Unvertraglichkeit von EP (hier PEP) und HI (hier HPI) kommt esin der folgenden Mikrophasenentmischung
durch unterschiedliche Sreckung der Ketten (c), wahrend starkere Unvertraglichkeit zur makroskopischen
Entmischung parallel zu den Schichten fuhrt (d), (€).

In der Dissertation von Ulrike Breiner® wurden Blends aus einem lamellaren SBM
(S30B3sM3,"%) und einem ebenfalls lamellaren SM (SisMs2>*) in verschiedenen Mischungs-
verhéltnissen mit TEM untersucht. Dies dient als Vorstudie zum speziellen Strukturziel
dieser Arbeit, namlich der Préparation einer nicht-zentrosymmetrischen Schichtstruktur
mit der Sequenz ABCABC. Die Sequenz im reinen ABC-Dreiblockcopolymer ist dagegen
zentrosymmetrisch: ABC CBA ABC (Zur Symmetrie von Schichtsequenzen siehe unten).
Das Ziel ist eine Uberstruktur aus Zweiblock- und Dreiblockcopolymer-Lamellen, bei der
sich aternierend je eine Lage SBM und eine Lage SM abwechseln: SBM MS SBM MS...

Die Blends wurden aus CHCI3; prépariert und zeigten alle makroskopische Entmischung.
Dies wird erklért mit der unterschiedlichen Vertréglichkeit der Komponenten mit dem
Ldsungsmittel. Wahrend die Wechselwirkungen von CHCl; mit S, B und M im Fall reiner
SBM-Dreiblockcopolymere hinreichend dhnlich (d. h. unselektiv) sind, um Gleichge
wichtsmorphologien zu gewéhrleisten, bewirkt hier die geringfigig schlechtere Vertrég-
lichkeit von B mit CHCl3, dal3 das SBM bei kleineren Konzentrationen (also friher bei der
Préparation) mikrophasensepariert und sich von noch ungeordneten Bereichen des SM
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entmischt. Bereiche zwischen den reinen Doménen zeigen aber interessante Defekt-
strukturen beider Lamellensorten:

ol

Abbildung 1-14. a) Zentrosymmetrischer Defekt mit einer Doppelschicht SM (hier willkirlich in der S
Lamelle). b) Nicht-zentrosymmetrischer Defekt, bei dem eine SM-Schicht die SBM-Schicht ersetzt. Die
fehlende B-Schicht bewirkt den Symmetrieverlust.

b)

Der Defekt in Abbildung 1-14 b) entspricht einem Ausschnitt der Zielmorphologie. Er ist
aber viel seltener als der zentrosymmetrische Defekt in Abbildung 1-14 a), der doch in
einer gewissen Regelmaldigkeit im Grenzbereich beider reinen Domanen erscheint. Hier
scheint wie bei Hashimoto die Mikrophasenseparation schon vor der Makrophasen-
separation einzusetzen.

1.5. Problemstellung und L 6sungsansatz

Zidl dieser Arbeit ist die Erforschung der Morphologien in Mischungen aus unterschiedlich
zusammengesetzten Blockcopolymeren. Dabei soll allgemein durch verschiedene Kombi-
nationen von Zweiblock- und Dreiblockcopolymeren die Bildung von Uberstrukturen
untersucht werden. Ein spezielles Ziel ist die Prgparation einer nicht-zentrosymmetrischen
Schichtstruktur, dieim Folgenden kurz erlautert werden soll.

Reine symmetrische AB-Zweiblock- und ABC-Dreiblockcopolymere haben lamellare
Morphologien mit der Schichtabfolge ABAB bzw. BCBABCBA. Die Blockcopolymer-
Molekile stehen in "Kopf-Kopf"-, bzw. " Schwanz-Schwanz"-Anordnung zu einander: AB
BA AB BA bzw. ABC CBA ABC CBA. Beide Sequenzen enthalten Spiegelebenen
parallel zu den Grenzflachen und sind daher zentrosymmetrisch. Ihre Schichtabfolgeist in
beiden Richtungen gleich (Abbildung 1-15 a).
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a) b)

Abbildung 1-15. a) Lamellare Morpologie eines reinen ABC-Dreiblockcopolymers (A = grau, B = schwarz,
C = weil}). Die Spiegelebenen sind als gestrichelte Linien dargestellt. b) Theoretische nicht-zentrosym-
metrische Schichtsequenz durch alternierende Abfolge von AB und CBA. Es gibt keine Spiegelebenen
parallel zu den Schichten.

Zur L6sung sowohl der allgemeinen Fragestellungen als auch zur Verwirklichung der Ziel-
struktur werden mittels |ebender anionischer Polymerisation verschiedene Blockcopoly-
mere synthetisiert (Kapitel 3). Dabei wird von dem gut bekannten System aus Polystyrol
(S), Polybutadien (B) und Polymethylmethacrylat (M) ausgegangen. Erweiternd wird
Poly(tert-butylmethacrylat) (T) verwendet. Zunéchst werden diese Ausgangspolymere in
reiner Form morphologisch charakterisiert (Kapitel 4). Dazu wird Transmissions-
elektronenmikroskopie (TEM) und ergdnzend RoOntgenkleinwinkelstreuung (SAXYS)
verwendet. In einigen Fallen ist es dariiber hinaus von Interesse, die eventuelle Mischung
verschiedener Polymerphasen zu untersuchen. Insbesondere sagen die verflgbaren Los
lichkeitsparameter eine nur geringe Unvertraglichkeit zwischen Polybutadien und
Poly(tert-butylmethacrylat) voraus. Der Grad der Durchmischung der Mikrophasen wird
daher mittels dynamisch-mechanischer Analyse (DMA) bestimmt.

Es werden hauptsichlich symmetrische Blockcopolymere mit vergleichbarer Blocklange
verwendet, da sie untereinander austauschbar und theoretisch leichter zu beschreiben sind.
Als Standardmolekulargewicht sind 50 000 g/mol fir jeden Block vorgesehen. Dieses
Molekulargewicht garantiert fir die meisten Komponenten die starke Mikrophasen-
entmischung (SSL). Die nicht-zentrosymmetrische lamellare Uberstruktur geméi
Abbildung 1-15 b) soll ausgehend von den geleisteten \Vorarbeiten® erreicht werden. Hier
werden daher zusétzlich SBM- und SM-Blockcopolymere mit kleineren Molekular-
gewichten synthetisiert und untersucht (Kapitel 8). Neben diesen symmetrischen werden
auch bewuf3t ungleich zusammengesetzte Blockcopolymere eingesetzt, um den Einflul? der
Polymerzusammensetzung auf die Strukturbildung in Blends zu untersuchen. Da von den
reinen SBM Dreiblockcopolymeren ein grof3er Ldsungsmitteleinfluld auf die Struktur
|6sungspréparierter Proben bekannt ist, sind verschiedene Praparationsmethoden vorge-
sehen (Diskussion des Losungsmitteleinflusses in Kapitel 4). Die Blendstrukturen werden
wie die der reinen Ausgangsverbindungen mit TEM, SAXS und DMA untersucht.
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Neben den experimentellen Untersuchungen sollen theoretische Arbeiten zu diesen Frage-
stellungen dattfinden. Dazu wird ein enger Austausch mit Ludwik Leibler (Paris), Igor
Erukhimovich (Moskau) und Tatiana Birshtein (St. Petersburg) angestrebt.
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2. Methoden zur Strukturaufklarung

2.1. Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) *4

2.1.1. Grundlagen

Seit Ernst Ruska (Nobelpreis fur Physik 1986) in den frihen 30er Jahren in seiner Diplom-
arbeit die erste elektromagnetische Linse konstruierte und daraus das Transmissions-
elektronenmikroskop entwickelte® hat sich dieses Gerdt zu einem sehr wertvollen
Instrument der Strukturaufklarung entwickelt. Es vermag Objekte abzubilden, deren
Dimensionen um Grof3enordnungen unter denen der klassischen Lichtmikroskopie liegen.
Dabei folgen die Prinzipien denen der optischen Mikroskopie. So kann man den Elektro-
nen nach der Beziehung von de Broglie eine Wellenlange zuordnen:

A = — (2' 1)

Dabel ist A die Wellenlange, h die Planksche Konstante, m die Masse und v die Geschwin-
digkeit der Elektronen. Die anliegende Beschleunigungsspannung bestimmt die Geschwin-
digkeit und damit auch die Wellenlange der Elektronen. Nach der Gleichung von Abbe
(2-2) hangt das Auflésungsvermdgen g eines Mikroskops von der Wellenlénge A der
verwendeten Strahlung ab:

A
nsna

g = 061 (2-2)

a ist die Apertur, also der halbe Offnungswinkel der HauptvergroRerungslinse, n ist der
Brechungsindex. Die Grof3e nsno nennt man numerische Apertur. Sie definiert den
maximalen Lichtkegel, der ausgehend von einem Punkt der Probe noch von der Linse ab-
gebildet werden kann. Man sieht, dai? die Auflésung durch die Wellenlange limitiert ist.
Man kommt also prinzipiell nicht wesentlich unter diesen Wert. Daher ist die klassische
optische Mikroskopie (A = 500-1000 nm) fir Blockcopolymerstrukturen nicht anwendbar.
Die Wellenlange der Elektronen betragt bei einer Beschleunigungsspannung von 80 kV
0,0043 nm und die theoretisch erreichbare Auflésung damit 0,21 nm.* Morphologien von
Blockcopolymeren liegen in der Grofenordnung von 10-100 nm und eignen sich ideal zur
Untersuchung mittels TEM.
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2.1.2. Aufbau eines Transmissionselektronenmikroskops

Ein Transmissionselektronenmikroskop besteht grundsétzlich aus drei Bauteilen, namlich
Strahlungsquelle, Beleuchtungs- und Abbildungssystem. Der in der Strahlungsquelle
erzeugte Elektronenstrahl wird im Beleuchtungssystem gebiindelt, durch die Probe geleitet
und anschlief?end im Abbildungssystem vergrofdert. Dabei stehen alle Bereiche unter
Hochvakuum. Zum einen ionisiert der Elektronenstrahl vorhandene Gasmolekiile, was zur
Gasentladung (Lichtbogen) fihrt. Zum anderen wird die Elektronenkanone von
Bestandteilen der Luft angegriffen.

Elektronen- | | Kathode (Filament)
] Wehnelt-Zylinder
kanone | L) — Ao yl
E 6 E +— 1. Kondensorlinse
Kondensor- Erste K ondensoraperturblende

+«— 2. Kondensorlinse
=4 2. Kondensoraperturblende

I

“————— Probe

m +«—— Objektivlinse
____ Obj ektivaperturblende
Abbildungs- =[il : e
system «——— Zwischenlinse
Bereichsblende

I
:l «—— Photographischer Film

Abbildung 2-1.  Schematischer Querschnitt durch ein Elektronenmikroskop.® (Je nach Hersteller sind
Abweichungen moglich.)

Srahlungsguelle: Die Elektronen treten von einer Kathode in das Vakuum aus. Im elektri-
schen Feld, das durch die Hochspannung zwischen Kathode und Anode erzeugt wird,
werden sie beschleunigt. Es gibt drei verschiedene Typen von Elektronenkanonen:

« Wolframfilament: Durch einen diinnen Wolframfaden fliefdt ein Heizstrom und erzeugt
an dessen Spitze eine Elektronenwolke (Glihemsission). Zwischen Filament und der
darunter liegenden Anode herrscht eine Beschleunigungsspannung von typischerweise
80 bis 200 kV. Das Wolframfilament ist zudem vom sogenannten Wehnelt-Zylinder
umgeben, der negativ — also fir die Elektronen abstol3end - geladen ist und den Strahl
in einem Punkt bundelt, dem sogenannten 'Crossover'.
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* Lantanhexaborid (LaBg): Der Aufbau mit Wehnelt-Zylinder entspricht dem der
Wolframkathode. Man verwendet jedoch as Elektronenemitter einen erhitzten Ein-
kristall aus Lanthanhexaborid. Dieser erzeugt eine hdhere Strahlintensitét, bewirkt also
eine hellere Abbildung.

* Feldemissionskathode: Sie besteht aus einem angespitzten Wolframkristall, der von
einer zusatzlichen Anode umgeben ist. Zwischen beiden liegt eine Spannung von bis zu
2000 V an. An der Spitze der Kathode entsteht ein sehr starkes elektrisches Feld, das
den Austritt der Elektronen (Feldemission) bewirkt. Beschleunigt wird dann mit einer
zweiten Anode und der entsprechenden Hochspannung. Feldemissionskathoden bieten
eine nochmals hohere Strahlintensitdt. Zudem werden die Elektronen von einem viel
kleineren Gebiet aus emittiert, was die Schéarfe der Abbildung und damit das Auf-
|6sungsvermdgen erhoht. Des weiteren ist die Energieverteilung der Elektronen enger,
was ebenfalls zur besseren Auflésung beitragt.

Kondensorsystem: Der Elektronenstrahl wird durch zwei Kondensorlinsen gebiindelt und
auf die Probenebene projiziert. Generell verwendet man in der Elektronenmikroskopie
Polschuhlinsen, in denen stromdurchflossene Spulen as Elektromagneten wirken. Die
Spulen umgeben den Elektronenstrahl und erzeugen ein starkes Magnetfeld, in dem die
Elektronen wie durch eine Linse abgelenkt werden. Die starke obere Kondensorlinse
arbeitet mit konstantem Strom, wahrend die untere schwéchere Linse zum Fokussieren und
Variieren der Strahlintensitét eine regelbare Linsenstérke hat. Eine darauffolgende Kon-
densoraperturblende schneidet die Streustrahlung je nach Aufweitung des Strahls ab.

Abbildungssystem: Die Bilderzeugung erfolgt im wesentlichen durch elastische und
inelastische Streuung an Atomen mit hoher Ordnungszahl in der Probe. Dabei werden die
Elektronen von ihrer urspriinglichen Bahn abgelenkt. Absorption spielt im Gegensatz zur
Lichtmikroskopie nur eine untergeordnete Rolle.

Nach dem Probenraum folgt die HauptvergrofRerungslinse, die sogenannte Objektivlinse.
I'hr angeschlossen ist die Objektivaperturblende. Sie schneidet die gestreuten Elektronen ab
und erzeugt so den Kontrast in der Abbildung. Daher wird sie auch Kontrastblende
genannt.

Danach sind eine Zwischenlinse mit schwacher Linsenstérke sowie eine Blende zum Aus-
wahlen eines bestimmten Bereichs bei der Elektronenbeugung angeordnet. Zuletzt folgt die
Projektivlinse mit starker VergrofRerung. Sie erzeugt das sichtbare Endbild. Ihr Strom kann
verandert werden, was die unterschiedlichen Vergrof3erungen bewirkt.

Normalerweise arbeitet man im sogenannten Hellfeldmodus, d. h. die gestreuten Elektro-
nen werden durch die Objektivaperturblende herausgefiltert und erzeugen dunkle Stellen
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im Bild. Umgekehrt kann man auch nur die gestreuten Elektronen in einer Dunkelfeldab-
bildung zur Bilderzeugung verwenden. Das Bild erscheint invertiert: Alle Probenbereiche
mit viel Streukontrast erscheinen hell, wéhrend schwach streuende Stellen und Lécher in
der Probe dunkel wirken.

Die Abbildung wird schliefdlich zur Betrachtung durch einen mit Zink- Cadmiumsulfid
beschichteten Leuchtschirm erzeugt. Die Bildaufzeichnung erfolgt mit einer unter dem
Elektronenmikroskop angebrachten Planfilmkamera Neuere Gerédte arbeiten dartber
hinaus mit CCD-Kameras. Sie erzeugen die Abbildung direkt in digitaler Form auf einem
angeschlossenen Computer.

Bel dieser Arbeit wird ein Zeiss 902 Transmissionselektronenmikroskop mit 80 kV
Beschleunigungsspannung und Planfilmkamera verwendet.

2.1.3. Linsenfehler

Wie bei den Gladlinsen der optischen Mikroskopie gibt es auch bei der Elektronen-
mikroskopie eine Reihe von Linsenfehlern, die die Abbildung verfél schen kdnnen. So kon-
nen Linsen astigmatisch sein, d. h. sie weisen unterschiedliche Linsenstéarken in den
verschiedenen zur optischen Achse senkrechten Richtungen auf. Besonders ein Astigmatis-
mus der Objektivlinse fuhrt zu verzerrten Abbildungen. Korrigiert werden astigmatische
Linsen durch eine Anordnung aus acht Stigmatorspulen. Sie sind so um die Saule angeord-
net, dal3 ihr steuerbares Magnetfeld den verzerrten Strahl wieder auf die richtige Bahn
lenkt.

Ein weiterer Linsenfehler stellt die spharische Aberration dar. Dies bedeutet, dal3 die Linse
im auRReren Bereich starker ablenkt alsim Inneren. Durch eine geeignete Wahl von Linsen-
brennweite, Aperturblende und Beschleunigungsspannung kann die spharische Aberration
minimiert, aber nicht vollstandig korrigiert werden. Daher erreicht die Elektronenmikro-
skopie nicht die nach Abbe (Gleichung 2-2) mdgliche theoretische Auflésung.

Aullerdem gibt es die chromatische Aberration, bel der Elektronen unterschiedlicher
Wellenlange in den Linsen unterschiedlich stark abgelenkt werden. Zur Vermeidung hélt
man die Beschleunigungsspannung mdglichst konstant, bzw. verwendet Elektronen-
kanonen mit geringer Energieverteilung (LaBes- oder Feldemissionskanonen).
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2.1.4. Praparation dinner Proben

Da TEM eine Transmissionsmethode ist, muf3 der Elektronenstrahl durch die Probe
gelangen konnen. Das setzt eine hinreichend dinne Probe voraus (ca. 30-60 nm). Bei
dicken Proben reduziert zudem Mehrfachstreuung die Auflésung. Nach einer Faustregel
von Cosslett' kann die Auflésung nicht besser sein als ein Zehntel der Probendicke. Die
dinnen Proben werden mit einem Ultramikrotom prépariert und auf Goldnetzchen fixiert.
Bel der Untersuchung im TEM werden die Teile des Schnittes durchstrahlt, die die Fenster
des Gitters Uberspannen.

Das Ultramikrotom schneidet mit einem Diamantmesser diinne Scheiben des Proben-
korpers ab, die meistens auf Wasser flotiert werden. Ist die Polymerprobe bel Raum-
temperatur zu weich, so mul3 sie bel Temperaturen unterhalb ihrer Glasiibergangs-
temperatur geschnitten werden. Bei Temperaturen bis -50°C kann man statt Wasser eine
Mischung aus Dimethylsulfoxid (DM SO) und Wasser verwenden. Tiefere Temperaturen
erfordern Techniken, bei denen die trockenen Schnitte vom Messer abgenommen werden.
In dieser Arbeit werden die Polymerproben mit einem Reichert-Jung Ultracut E ausgestat-
tet mit einem Diatome 35°-Diamantmesser entweder bei Raumtemperatur oder ab einem
Polybutadiengehalt von ca. 35% bei -50°C auf DM SO/Wasser geschnitten.

2.1.5. Selektive Kontrastierung der Polymer mikrophasen

Die Transmissionselektronenmikroskopie verdankt ihre Bedeutung auf dem Gebiet der
Polymere der Tatsache, dal3 man einzelne Phasen aus unterschiedlichem Material selektiv
sichtbar machen kann. Das gelingt durch verschiedene Reagenzien, die in der Lage sind,
schwere Elemente in den Phasen abzuscheiden.

Das wichtigste Kontrastierungsmittel ist das von Kato’ eingefiihrte Osmiumtetraoxid
(OsOy4). Es reagiert bevorzugt mit Doppelbindungen, wie sie in Polybutadien oder
Polyisopren vorkommen:

o..,0

N &
7

o} O

VA = VAVAVEE SN\ APL T

Abbildung 2-2.  Reaktion von OsO, mit einer Doppel bindung des Polybutadiens. In analoger Weise reagie-
ren die anderen beiden Sauerstoffatome und bewirken eine Vernetzung des Polymers. Daher kann man die
0s0;-Kontrastierung auch vor dem Schneiden zum Harten von weichen Proben verwenden.
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Die Kontrastierung erfolgt entweder in waldriger Losung oder in der Gasphase, da
kristallines OsO, einen geringen Dampfdruck hat. In dieser Arbeit wird nach der zweiten
Methode verfahren. Die auf dem Goldnetzchen fixierten Schnitte werden in einem kleinen
Rundkolben zusammen mit einem Kristall OsO,4 kurz mit einer Membranpumpe evakuiert
und fir 60 s verschlossen gehalten.

Ein weiteres wichtiges Kontrastierungsmittel ist Rutheniumtetraoxid (RuO4)®*. Es ist ein
weniger selektives Oxidationsmittel, das sich an allen leicht oxidierbaren Polymerphasen
abscheidet. In dieser Arbeit wird mit RuO, Polystyrol angeférbt. Seine aromatischen
Gruppen werden unter Ring6ffnung oxidiert. Bei der Reaktion entsteht Rutheniumdioxid
RuO,, das sich kolloidal abscheidet.

o]

v o
RUO,
—>

M\ CH—CH M\ =0k /U + Rio,

Abbildung 2-3.  Reaktion von RuO, mit der Phenylgruppe des Polystyrols.

Die Kontrastierung erfolgt wie bei OsO, gasférmig. Das RuO4 wird in situ aus einer
wal¥rigen Natriumhypochloritldsung und Rutheniumtrichlorid-Hydrat erzeugt. Dabei
werden ca. 0,5 ml einer 10%igen NaOCI-Losung (Aldrich) in einer kleinen Petrischale mit
einer Spatelspitze festem RuCls-3H,O (Aldrich) versetzt. Entstehende Blasen zeigen die
Gasentwicklung an. Die Petrischale wird zusammen mit den zu kontrastierenden Proben
far ca. 40 min in einer mit Schliffdeckel verschlossenen Kristallisierschal e belassen.

2 RuCl3 - 3H,0 + 8 NaClO 2 RuO4 + 8 NaCl + 3 Cl, + 3H,0

—

Abbildung 2-4.  Erzeugung des RuO, aus Natriumhypochlorit und Rutheniumtrichlorid.

Aufgrund der hohen Reaktivitdt von RuO; ist die Kontrastierung nicht sehr selektiv. Oft
werden besonders die Grenzflachen zu anderen Phasen stark angefarbt.** *. Auf eventuelle
Schwierigkeiten der RuO,-Kontrastierung wird im néchsten Kapitel eingegangen.

2.1.6. Artefakte bei der TEM-Unter suchung von Blockcopolymeren

Drei wesentliche Quellen fur die Fehlinterpretation von TEM-Bildern sollen im folgenden
erortert werden. Dabel handelt es sich um Artefakte, die bei der Préparation der Schnitte,
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der Kontrastierung und im TEM selbst entstehen kénnen. Im Rahmen dieser Arbeit werden
Beispiele fur diese Fehlerguellen aufgezeigt.

Bei der Ultramikrotomie kénnen die extrem dinnen Schnitte beim Schneidevorgang ver-
formt werden. Dabei kommt es in erster Linie zu einer Stauchung der Struktur in
Schnittrichtung. Deutlich wird dies beim Streifenmuster, welches lamellare Strukturen
erzeugen (Abbildung 2-5).

Abbildung 2-5.  TEM-Aufnahme von S;3BssTa™® (CHCI3) (zur Nomenklatur der Polymere siehe Kapitel
3.5.1). (OsO,, Balken = 250 nm). Die Schnittrichtung (Doppelpfell) ist vertikal. Daher sind die horizontalen
Lamellen (senkrecht zur Schnittrichtung) enger zusammengeschoben (Langperiode 39 nm), als die vertikalen
(parallel zur Schnittrichtung) (Langperiode 70 nm). Die Langperiode nach SAXSfir dieses Polymer betréagt
88 nm (Kapitel 4.2.2.)

Die unterschiedlichen Lamellenabsténde dirfen hier nicht als Ausdruck verschiedener
Orientierungen der Schichten zur Schnittfléche interpretiert werden. Es ist zwar richtig,
dal? bei gekippten Lamellen die Abstande scheinbar grofRer sind. In dem gleichen Mal3 wie
diese scheinbare Abstandsaufweitung werden aber auch die Grenzlinien zwischen den
Schichten unscharf (Abbildung 2-6). Bei der scheinbaren Aufweitung auf das Doppelte
beginnen die Lamellen auch bei sehr diinnen Schnitten ineinander zu laufen. Je dicker der
Schnitt relativ zur Lamellendicke ist, um so kleiner darf der Kippwinkel fir eine scharfe
Abbildung sein. Typischerweise ist die Schnittdicke gréf3er als die Lamellendicke. Eine
scharfe Grenzlinie zwischen den Mikrophasen wie in Abbildung 2-5 ist daher ein guter
Indikator fur eine parallele Projektion beim Ausmessen der Abstdnde im TEM-Bild.
Dagegen ist es viel schwieriger, den oben beschriebenen Schnittartefakt zu erkennen.
Hierzu ist es notwendig, die Schnittrichtung (Messerspuren) zu kennen und auf unter-
schiedliche Langen parallel und senkrecht dazu zu achten.
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Schnitt

100%4

Ferbiefe |

Abbildung 2-6.  Rechts: TEM-Aufnahme (OsO,, Balken = 100 nm) von BagMs;* (CHCl3) mit dem typischen
Erscheinungsbild gekippter (links) und gerader (rechts) Lamellen. Links: Schemazeichnung zur Verdeut-
lichung der Projektion.

Der zweite Aspekt betrifft die Kontrastierung mit RuO,. Im Gegensatz zur chemisch
definierten Reaktion von OsO,4 mit Doppelbindungen ist die Oxidation von RuO4 weniger
selektiv. Insbesondere scheint die Anwesenheit von Polybutadien zu stéren. Oft lassen sich
Polystyroldoméanen gar nicht anférben und es resultiert eine gleichméidige Grauférbung der
gesamten Probe. Darliber hinaus werden oft Grenzflachen von Polystyrol zu anderen
Phasen starker kontrastiert. Es gibt jedoch keine feste Regel, welche der verschiedenen
Grenzfl&chen (zu Polybutadien, PtBMA oder PMMA) bevorzugt mit dem RuQ, reagiert.
Bel der Anwesenheit von Polybutadien und PtBMA wird sogar die Grenzflache der beiden
untereinander angeférbt, kaum jedoch die zu Polystyrol, wie man in Abbildung 2-7 sieht.

[

Abbildung 2-7.  TEM-Aufnahme von SyBasTas'® (CHCI3) (RuO,, Balken = 100 nm). Man sieht, daR das
Kontrastierungsmittel RuO,; neben Polystyrol (dunkelgrau) hauptsachlich die Grenzen zwischen Poly-
butadien (hellgrau) und PtBMA (weif3) anfarbt. Oben sieht man aufRerdem, da die Probe durch Strahl-
schaden an den PtBMA-Lamellen aufgerissen ist.
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Eswird daher in dieser Arbeit hauptsichlich mit OsO4 kontrastiert. In den Féllen, in denen
eine Kontrastierung mit RuO, gelingt, wird die Zuordnung der Phasen im Einzelnen
beschrieben.

Ein weiteres Phénomen, das die abgebildeten Absténde einer Polymerstruktur verféscht,
ist der Strahlungsschaden, den vor allem Methacrylat-Polymere im TEM erleiden. Durch
Kettenabbau kommt es zum Volumenschrumpf, der bel dinnen Schnitten mit einem
Zusammenziehen der betreffenden Flache einhergeht. Im schlimmsten Fall reif3t der
Schnitt. Abhilfe schafft niedrige Strahlintensitdt. Bei der Photographie miissen zudem
kurze Belichtungszeiten (1-2 sec.) gewdahit werden, da die Probe sich durch das
Zusammenziehen bewegt. PMMA und stérker noch PIEBMA zeigen diesen Strahlschaden
(Abbildung 2-7), der bei der quantitativen Auswertung von TEM-Bildern korrigiert werden
muf3. Hierzu werden die Dimensionen der in dieser Arbeit verwendeten Blockcopolymere
sowohl mit TEM as auch durch Rontgenkleinwinkelstreuung (siehe nachstehendes
Kapitel) vermessen. Die Ergebnisse werden in Kapitel 4.3. besprochen.

2.1.7. Simulation von TEM-Abbildungen

Zur ldentifizierung verschiedener Gyroidmorphologien wird ein Simulationsprogramm
verwendet. Es handelt sich um das von Jim Hoffman entwickelte TEMsim 1.6%, das auf
einer Silicon Graphics Indigo Workstation lauft. Es geht dabei von einem Satz Gyroid-
flachen aus, die als sogenannte “Level Surfaces' erzeugt wurden. "Level Surfaces'® sind
Fléachen, die sich als Losungen skalarer Gleichungen mit drei unabhangigen Variablen
ergeben. Den durch diese Flachen definierten verschiedenen Tellvolumina wird ein
bestimmter Grauton (meistens schwarz und weil3) zugeordnet. Dann erzeugt man einen
Schnitt bestimmter Dicke von der Strukur in definierter Orientierung und Hohe. Mit einem
ray-traycing-Algorithmus wird die Projektion berechnet.’ Das Programm benutzt as
Parameter Miller”sche Indizes (siehe Kapitel 2.2.2), |83t fur diese entgegen der strengen
Definition aber gebrochene Werte zu.

2.2. Rontgenkleinwinkelstreuung (SAXYS)

TEM und SAXS (Small Angle X-ray Scattering) stellen zueinander komplementére
Methoden der Strukturaufklarung dar. Wahrend TEM die detaillierte lokale Information
liefert, ndmlich ein direktes Abbild des betrachteten Ausschnitts, gibt SAXS aufgrund des
groRen Streuvolumens im Bereich von 0,5 - 1 mm® Auskunft (ber das der Struktur
zugrunde liegende Gitter, also eine Uber grol3e Bereiche gemittelte Information. Beide
Methoden ergénzen sich daher und werden beide im Rahmen dieser Arbeit eingesetzt.
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Da SAXS auf der Beugung an Ebenen eines Gitters beruht, werden zunéchst einige Grund-
begriffe der Kristallographie erléutert. Zwar sind die Strukturen in Blockcopolymeren viel
groRer als die des Kristallgitters einer niedermolekularen Verbindung und weisen nicht
dessen hohes Mal3 an Ordnung auf. Dennoch kdénnen durch Anwendung der gleichen
Prinzipien generell regelméfdige Strukturen identifiziert werden.

Die Beschreibung von Ebenen in solchen Gittern durch die Miller”schen Indizesist dartiber
hinaus auch bei der spédteren Diskussion von Projektionen in TEM-Aufnahmen und
Simulationen wichtig.

2.2.1. Kristallgitter '

Die Definition eines Raumgitters besagt, dal? es aus Punkten im Raum besteht, die ale in
gleicher Weise von ihren Nachbarn umgeben sind. Diese Gleichheit wird durch die Trans-
lationssymmetrie ausgedriickt. Danach kommt ein Punkt, der um einen bestimmten Betrag
in eine bestimmte Richtung verschoben wird, auf einem gleichwertigen Punkt des Gitters
zu liegen. Drei Raumrichtungen, die diese Trandationssymmetrie aufweisen, bilden als
kristallographische Achsen ein Koordinatensystem. Die Vektoren in Richtung dieser
Achsen, deren Lange den Translationssymmetrien entsprechen, spannen die Elementarzelle
auf. Das gesamte Gitter besteht also aus einer Aneinanderreihung solcher Elementarzellen.
Zur Beschreibung des Gitters gentigt demnach eine Beschreibung der Elementarzelle.

Abbildung 2-8. Elementarzelle aus den Vektoren a, b, c,die in die kristallographischen Achsen a, b und c
weisen.

Bei primitiven Gittern (P) liegen die Gitterpunkte auf den Ecken geometrischer Korper, die
den Raum ltckenlos flllen. Es gibt sieben solcher Kérper und daher auch sieben P-Gitter.

Weitere Kristallgitter sind moglich, wenn Punktlagen auf den Flachen oder im Inneren der
Elementarzelle dazukommen. Liegen Gitterpunkte auf allen Flachen so, spricht man von
einem flachenzentrierten (F-) Gitter. Hat nur die Flache senkrecht zur c-Richtung einen
Gitterpunkt, spricht man von einem C-Gitter. Ein innenzentriertes (I-) Gitter tragt
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schliefdlich einen Gitterpunkt in der Mitte der Elementarzelle. Insgesamt sind 14 solche
Gitter moglich, die sogenannten Translations- oder Bravais-Gitter.

Tabelle 2-1. Die sieben Kristallklassen und ihre Bestimmungsgrofien. (a, b und c sind dabel die Betrége der
Vektoren a, b, ¢, ihre Winkel sind a/b=); a/t=0, b/t=a.) Anstelle des rhomboedrischen und hexagonalen
kann auch ein trigonales und ein hexagonales Kristall system definiert werden.

Kristallklasse Achsenabschnitte Winkel Zentrierung
Triklin azbzc azB#y P

Monoklin azb#c a=y=90°pB>90° P C
Orthorhombisch azb#c a=p=y=90° P C F
Tetragonal a=b#c a=B=y=90° P
Rhomboedrisch a=b=c a=B=y=#90° P

Hexagonal a=b#c a=B=90°y=120t P

Kubisch a=b=c a=B=y=90° P F

Sind die Gitterpunkte durch Bausteine besetzt, so missen diese mindestens die gleiche
Symmetrie aufweisen wie die Symmetrie des Gitters. Es kommen aber weitere Punktsym-
metrieoperationen (insgesamt 8) hinzu. Man erhdlt so 32 Punktgruppen. Kombiniert man
diese Punktsymmetrieoperationen mit der Trandation, so entstehen als zusétzliche Sym-
metrieelemente Gleitspiegel ebene und Schraubenachse. Mit ihnen ergeben sich 230 Raum-
gruppen. Ihre sdmtlichen Symmetrien und ausgezeichneten Punktlagen sind in den 'Inter-
national Tables for Crystallography' verzeichnet.™

2.2.2. Gitterpunkte, -geraden und -ebenen

Punkte im Gitter werden durch die Koordinaten des Vektors T im Koordinatensystem der
Basisvektoren a, b, und ¢ beschrieben.

T = ua+vb+wc (2-3)
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Dafur ale kristallographischen Betrachtungen nur Positionen relativ zu den Basisvektoren
wichtig sind, wird der Punkt T durch das Zahlentripel uvw angegeben. Negative Zahlen
werden mit einem Querstrich tberhalb der Zahl gekennzeichnet.

Ebenso wird die Richtung einer Gittergeraden a's Vektor durch den Ursprung angegeben.
Man schreibt das Zahlentripel der Gittergeraden in eckige Klammern [uvw].

Zur eindeutigen Beschreibung einer Gitterebene (besser gesagt: einer unendlichen Schar
paralleler Gitterebenen) sind drei Punkte notwendig, die auf ihr liegen. Es werden die
Achsenabschnitte der kristallographischen Achsen genommen (a-Achse: m0O, b-Achse:
0nO, c-Achse: 00p). Die Ebene wird charakterisiert durch die kleinsten ganzzahligen Viel-
fachen hkl der reziproken Achsenabschnitte, die man auch Miller”sche Indizes nennt:

h ~ 1m, k ~ 1n I~ 1p (2-4)
Gitterebenen werden durch das Tripel (hkl) in runden Klammern beschrieben.

(100) (110) (111)

Abbildung 2-9. Diedrei wichtigsten Ebenen im kubischen Gitter.

2.2.3. Dasreziproke Gitter

Zur Beschreibung der Streuung an periodischen Strukturen, also der Beugung ist es hilf-
reich, ein reziprokes Gitter zu definieren. Man kann jedem Kristallgitter ein reziprokes
Gitter mit den Basisvektoren a*, b* und c* zuordnen. Dabei steht a* senkrecht auf der von
b und c aufgespannten Ebene (b* und c* entsprechend zyklisch). Mathematisch definiert
man:

bxc b* =2 axhb o axhb
a (b x0) = bx0) ¢ = b x0)

(2-5)

Der Ausdruck im Nenner ist in allen verschiedenen Permutationen gleich und entspricht
dem Volumen der von a, b und ¢ aufgespannten Einheitszelle.
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Wie in Gleichung (2-5) kann auch im reziproken Gitter jeder Vektor g durch die Basis-
vektoren beschrieben werden:

g =ua* +vb* +wc* (2-6)

u, v und w sind dabei per Definition ganzzahlig.

2.2.4. Beugung?®

Wechselwirkt ein Strahl (hier ein Réntgenstrahl) mit den Elektronen von Materie, so wird
er gestreut. (Hier wird nur die elastische Streuung berticksichtigt, bei der es keinen
Energieverlust gibt.) Sind die Streuzentren in Ebenen (hkl) mit Abstand dy angeordnet, so
fuhrt die Interferenz, also die Uberlagerung der an verschiedenen Ebenen gestreuten
Strahlen, zu Beugung.

| thmsine

Abbildung 2-10. Streuung von Strahlung an verschiedenen Gitterebenen mit Abstand dy. k und k' sind die
Wellenvektoren von einfallender und gestreuter Srahlung. Die Differenz der Wegléangen betrégt 2 dyg siné.

Die unterschiedlichen Wegstrecken bestimmen den Phasenunterschied der gestreuten
Weéllen. Positive Interferenz (also Beugungsmaxima oder Reflexe) erhdt man bei ganzen
Vielfachen n der Wellenlange A. Die nattrliche Zahl n nennt man die Ordnung des
Reflexes. Die Maxima werden mit zunehmender Ordnung in der Regel schwécher. Wie
man aus Abbildung 2-10 entnehmen kann, resultiert das Bragg sche Gesetz:

nA = 2dh|<| sin@ (2'7)

Fir eine vektorielle Beschreibung der Beugung definiert man den Streuvektor g as
Differenz der Wellenvektoren des gestreuten Strahls k' und des einfallenden Strahls k:

q = k' -k (2-8)
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Der Betrag des Streuvektors ergibt sich aus:

q = o = 4n——" (2-9)

Wie ale Wellenvektoren tragt er die Einheit einer reziproken Lange. Bei bekannter
Wellenlange kann man die Streuintensitdt entweder als Funktion von g oder von 20 auf-
tragen (20 ist der Winkel zwischen Primér- und Streurichtung). Meistens werden die Werte
der Beugungsmaxima auf den ersten Reflex bezogen. Es ergeben sich fur jedes Gitter
charakteristische Verhéltnisse, die unabhéngig von der tatséchlichen Gitterdimension sind.

Absténde von 2 bis 100 nm lassen sich mit SAXS untersuchen, weshalb sie eine wichtige
Methode darstellt, um Blockcopolymerstrukturen zu charakterisieren. Damit es zur
Beugung kommt, missen die Elektronendichten der entmischten Polymerphasen hin-
reichend unterschiedlich sein. Die Elektronendichte pe entspricht der Zahl der Elektronen
pro Volumen. Sie errechnet sich aus der Ordnungszahl der im Polymer vertretenen Atome
und der entsprechenden Massendichte p (aufgefihrt in Kapitel 3.5.4):

pe(B) = 0,532 mol/cm® Pe

Pe(T) = 0,561 mol/cm®
Pe(S) = 0,566 mol/cm®
pe(M) = 0,620 mol/cm®

B T S M

Abbildung 2-11. Darstellung der Elektronendichten in den verschiedenen Polymerphasen. B = Poly-
butadien, T = Poly(tert-butylmethacrylat), S= Polystyrol, M = Polymethylmethacrylat.

Der geringe Elektronendichte-Unterschied zwischen T und S reicht nicht aus, um diese
Phasen mittels SAXS zu unterscheiden. Alle anderen Phasen haben untereinander aus-
reichenden Streukontrast.

Wichtige Blockcopolymerstrukturen sind Lamellen, hexagona gepackte Zylinder und
kubisch-innenzentrierte Kugeln (bcc). Ihre Reflexe sind in Tabelle 2-2 dargestel It
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Tabelle 2-2. Beugungsmaxima fir wichtige Blockcopolymerstrukturen. Die dng-Werte, normiert auf den
ersten auftretenden Reflex, entsprechen den Kehrwerten der Verhéltnisse der relativen Positionen. Die
relativen Positionen (relat. Pos.) sind die Lagen der Reflexe relativ zueinander bei einer Auftragung gegen q

Morphologie | Raumgruppe erlaubte Reflexe
Lamellen pm (hkl) (100) (200)  (300)  (400)  (500)
dhii/d100 1 0,5 0,333 0,25 0,2
relat. Pos. 1 2 3 4 5
Gyroid* la3d (hkl) (211)  (220) (321) (400)  (420)
Onia/d211 1 0,866 0,655 0,612 0,548
relat. Pos. \/?g \/Z \/7 \/5’3 \/f)
hex. Zylinder p6mm (hkl) (100) (110) (200) (210) (300)
i/ d100 1 0,577 0,5 0,378 0,333
relat. Pos. 1 NE A\J4 \[7 NE)
bce-Kugeln Im3m (hkl) (1100 (2000 (211) (2200 (310)
Ohi/d110 1 0,707 0577 0,5 0,447
relat. Pos. 1 \/—2 \/§ \/Z \/3

Zwischen den Langperioden der zugrunde liegenden Struktur L und den Abstanden der
Gitterebenen dng bestehen einfache geometrische Zusammenhéange. Bei Lamellen
entspricht der Abstand zwischen den Schichten gerade dn.(L = dn). Bel den anderen
Strukturen kénnen beide Grof3en in einander umgerechnet werden. So ergibt sich etwa bei
Zylindern d;o0 aus dem Zylinderabstand L nach:

o oo
i

& 00 o
@ © ©

Abbildung 2-12. Beziehung zwischen Langperiode der Zylinder L und Abstand d;o der (100)-Ebenen. Der
Wert ist L = dhoo / SINGO° = 2 dlyoo /3.
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Allgemeiner als mit dem Bragg schen Gesetz 18% sich die Intensitdt des in einem
bestimmten Winkel gestreuten Strahls durch die Sreufunktion S as Funktion des Streu-
vektors g beschreiben.?” Sie entspricht der Intensitat der gestreuten Strahlung und ist
proportional dem mittleren Betragsquadrat der Streuamplitude C(q). Diese ist gegeben
durch Volumenintegral des Produkts aus Phasenfaktor exp (igr) (denn gr ist die Phase der
gestreuten Welle) und Streuzentrendichteverteilung (cm(r) - <c>). Die Streuzentrendichte-
verteilung ist die Differenz von Monomerkonzentration® cy(r) (z. B. der Sorte A) am Ort r
und der mittleren Monomerkonzentration <c,>.

C@ = [expiar) (ca(r) - <cr>) O (2-10)
\%

Die Streuzentrendichteverteilung 143t sich als Uberlagerung unabhingiger Wellen-
funktionen mit Amplitude Cy beschreiben.

Cm(r) - <Cp> = \% gZ Cy exp (-ig) (2-11)

Dabei sind g die Wellenvektoren. Sie entsprechen gerade den in Gleichung (2-6)
definierten reziproken Gittervektoren. Fir das mittlere Betragsquadrat der Amplitude
ergibt sich:

IC@P? = 2 <CCy> [ fem(@-9mexp(-i(@-g)m) drdr  (2-12)
’ VvV
<C@p* = Z<ICf>ED’da=g ~ SO (2-13)

Die Streufunktion S(q), die der Streuintensitdt entspricht, ist also proportional einer &
Funktion die die Beugungsbedingung (2-14) ausdrtickt:

qa = g (2-14)

Darin liegt die Bedeutung des reziproken Gitters. Beugungsreflexe treten auf, wenn der
Streuvektor g dem reziproken Gittervektor g von (2-6) entspricht. Die ganzzahligen
Koordinaten von g sind dabei die Miller"schen Indizes der Gitterebene im realen Raum, an
dem die Beugung stattfindet. Eine geometrische Darstellung der Streubedingung ist die
Ewaldkonstruktion. Eine Kugel mit Radius |k| schneidet im reziproken Gitter die Punkte,

& Streng genommen handelt es sich nicht um Monomere sondern um Wiederholungseinheiten.
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die Maxima in der Beugung entsprechen. Ihre Koordinaten sind die Miller’schen Indizes
der betreffenden Gitterebenen.

Die tatsachlich beobachtbare Intensitdt des gebeugten Strahls ist das Produkt aus Streu-
funktion $(g) und einem Kontrastfaktor K, in den die tatsdchlichen Unterschiede der
Elektronendichte der verschiedenen Komponenten eingehen.

@) = K0 (2-15)

Neben dem Abstand der Gitterebenen hangt die Streuung noch von den Streuei genschaften
der Objekte selbst ab, die das Gitter bilden. Man kann sie durch den Formfaktor beschrei-
ben. Er enthalt die Information Uber die raumliche Gestalt der Streuzentren. Als Funktion
des Streuvektors g kann der Formfaktor bei g-Werten Nullstellen haben, bei denen man
nach dem zugrundeliegenden Gitter eigentlich Reflexe erwartet. Dadurch kommt es zur
Auddschung bestimmter Beugungsmaxima. Die Formfaktoren einfacher Streuzentren-
Geometrien wie Zylinder oder Kugeln werden durch Bessel-Funktionen beschrieben.?®

Die SAXS-Messungen dieser Arbeit werden mit einem Bruker AXS 2D-SAXS Nanostar
Gerdat mit Cu-Ka-Strahlung durchgefiihrt. Die Auftragung der Streukurven erfolgt nach
Abzug der Untergrundmessung logarithmisch in willkdrlichen Intensitétseinheiten, d.h.
ohne Normierung auf Mef3zeit und Probendicke.

2.3. Dynamisch-mechanische Analyse *%°

Die Blockcopolymerstrukturen, die in dieser Arbeit untersucht werden, entstehen durch
Entmischung der Polymerkomponenten. Wahrend TEM und SAXS Aussagen dartber
zulassen, welche Form eine Struktur hat, liefern sie keine Informationen dartiber, wie stark
die Phasen tatsichlich entmischt sind. Insbesondere ist bei PP BMA zunéchst nicht klar, ob
es wirklich von Polybutadien entmischt, da beide einen @hnlichen L6slichkeitsparameter
haben. (Lodlichkeitsparameter sind, obwohl sie zur Beschreibung der Vertraglichkeit von
Polymeren mit Lésungsmitteln eingefihrt wurden, auch ein Mal3 dafir, wie vertréglich
Polymere untereinander sind. So kann man zeigen, da der Betrag ihrer Differenz
proportional der Grenzflachenspannung zwischen beiden Polymeren ist.*") Zudem gibt es
sehr wenige Untersuchungen tber Blockcopolymere mit PtBMA. Auch bei den anderen
verwendeten Komponenten kann es zur Mischung kommen, wenn die Molekulargewichte
hinreichend niedrig sind. Die Kenntnis tber eventuell auftretende partielle Mischphasen
kann helfen, die Bildung der durch TEM und SAXS ermittelten Strukturen zu erkl&ren.
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In der dynamisch-mechanischen Analyse untersucht man zeitabhéngig das mechanische
Verhaten einer Probe. Man gibt als Anregung eine periodische Deformation vor, z. B. eine
uniaxiale Streckung y und mif3t die Antwortfunktion, in diesem Fall die auftretende
Spannung o. Dabel sind zwei Grenzfélle moglich: Zum einen gibt es die Hooke sche
Feder, bel der die Spannung o proportional der Verformung y ist (Elastizitat). Die
Porportionalitétskonstante ist bei Zugspannung der Young-Modul E, bei Scherung der
Schermodul G. Die Energie der Verformung wird reversibel gespeichert. Der andere
Grenzfall ist die Newton sche FliUssigkeit. Die Spannung ist hier proportional der Verfor-
mungsgeschwindigkeit (Scherrate). Die Konstante ist die Viskositét der FlUssigkeit. Die
mechanische Energie dissipiert durch das Flief3en in Warmeenergie.

Hooke sche Feder c = Ey (2-16)

Newton’sche FlUssigkeit o n dy/dt (2-17)

Polymere liegen je nach Kettenlange und Temperatur zwischen diesen Grenzfdlen. Ihr
FlieRverhalten ist stark eingeschrankt und so reagieren sie mit einer gewissen Tragheit auf
die Verformung. Ihr Verhalten ist viskoel astisch.

Bei der dynamisch-mechanischen Anayse wird nun eine zeitabhéngig sinoidale
Verformung mit der Frequenz w auf die Probe ausgelibt. Dabei mul3 die Verformung im
linear viskoelastischen Bereich bleiben, d. h. es mul3 einen linearen Zusammenhang
zwischen Verformung und Spannung geben. Die Verformung ist:

YO = Yosinwt (2-18)

Die Antwortfunktion wird beschrieben durch einen aus zwei Teilen bestehenden Modul E.
Der erste Teil E' ist in Phase mit der Anregungsfunktion. Er wird Speichermodul genannt,
daer ein Mal3 fir die elastische Speicherung der Energieist. Der zweite Tell ist der um 90°
phasenversetzte Verlustmodul E". Er beschreibt die in Wérme dissipierte Energie.

E = Esinat+E"cosut (2-19)

Das Verhdtnis von Verlust- und Speichermodul stellt einen Dampfungsfaktor fur die
schwingende Deformation dar und wird als tand ausgedriickt:

tand = Error! (2-20)

Am Glasiibergang werden die Polymerketten beweglicher und dissipieren in hohem Mal3e
Energie (a-Relaxation). Dies aulfert sich in einem Abfallen des Speichermoduls E,
wéahrend der Verlustmodul E" und tand Maxima durchlaufen.
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Oberhalb der Glasiibergangstemperatur T4 werden die Polymerketten ab einer bestimmten
Kettenlange (sog. "entanglement”-Molekulargewicht) von Verschlaufungen zusammen-
gehalten und reagieren auf Verformungen wie ein vernetzter Gummi. Ihr Verhalten liegt
zwischen viskoelastisch und viskos. Der Speichermodul E' bleibt bis zum Erreichen des
terminalen Fliel}ens bel einem konstanten Plateau-Modul.

Blockcopolymere kénnen mehrere Glaslibergange zeigen, wenn ihre Komponenten ent-
mischt sind. Liegt dagegen eine teilweise Mischung zweier Phasen vor, so verschieben sich
ihre T-Werte zueinander. Bei einer total gemischten Phase erscheint nur noch ein Glas-
Ubergang. Man kann aso mittels DMA den Grad der Durchmischung feststellen.

Durchfiihrung: Die Messungen werden entweder mit einem Rheometric Scientific DMTA
IV in 'rectangular tension/compression'-Geometrie oder mit einem Rheometric Scientific
ARES in 8 mm 'Platte-Pl atte’-Geometrie durchgefiihrt. Die Proben werden wie auch fir die
TEM- und SAXS-Untersuchungen aus Loésung (CHCIl3) prépariert (als Stébchen in
Teflonformen mit 5mm x 1mm x 25 mm) und entsprechend getempert. Mit einer
Deformationsfrequenz von 10rad/sec und einer Aufheizrate von 2K/min wird in einem
Temperaturintervall von —20 bis 150°C gemessen. Als Glaslibergangstemperatur Ty wird
die Temperatur bestimmt, bei der der Verlustmodul ein Maximum durchléuft. Oft ist dieses
nur schwach ausgepragt und daher die Ty nur mit einem Fehler von ca 5°C genau
bestimmbear.
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3. Synthese und Charakterisierung

3.1. Anionische Polymerisation

Zur Synthese wohldefinierter Blockcopolymere ist eine Iebende Polymerisationsreaktion
notwendig. Was darunter zu verstehen ist und welche Voraussetzungen dazu erfillt sein
mussen, soll im Folgenden kurz erlautert werden.

Obwohl schon von Ziegler in den dreif3iger Jahren der anionische Polymerisationsmecha
nismus ohne Abbruchreaktion formuliert wurde', wurde der Begriff der lebenden Poly-
merisation ab 1956 durch Szwarc et al. gepragt.>® Sie wiesen nach, daR sich Styrol in THF
anionisch polymerisieren 183t und nach Aufbrauchen des Monomers die Kettenenden aktiv
bleiben. So lie3 sich durch Zugabe eines weiteren Monomers (Isopren) ein Block-
copolymer herstellen. Seitdem ist die anionische lebende Polymerisation die Methode der
Wahl, wenn es um den Aufbau definierter Polymerstrukturen geht.

Voraussetzung fur das Ergebnis von Szwarc ist die Abwesenheit von Abbruchs- und
Ubertragungsreaktionen. Dies stellt daher das Hauptmerkmal fiir den lebenden Charakter
der Polymerisation dar.* Abbruch ist moglich mit protischen oder elektrophilen Verun-
reinigungen, die mit dem extrem basischen — in der Regel carbanionischen - Kettenende
reagieren. Zur Ubertragung, d. h. zum Wachsen einer neuen Polymerkette von einem
anderen Molekil aus, kommt es, wenn ein durch Abbruch entstandenes Reaktionsprodukt
in der Lage ist, eine neue Polymerkette zu starten. L ebende anionische Polymerisation setzt
daher grindliche Reinigung aller am Prozef3 beteiligten Substanzen voraus.

Werden eine Reihe weiterer Bedingungen erfillt, resultiert eine verglichen mit anderen
Polymerisationsarten sehr enge Molekulargewichtsverteilung. Sie entspricht einer Poisson-
Verteilung.”> Unter diesen Umstanden spricht man von einer kontrollierten
Polymerisation.®

Dazu missen alle Polymerketten gleichzeitig starten, d.h. die Reaktion des Initiators mit
dem ersten Monomer muf3 schneller sein als der Wachstumsschritt. Dartiber hinaus miissen
auch ale Kettenenden die gleiche Wachstumswahrscheinlichkeit aufweisen. Fir beide
Bedingungen ist eine effektive Duchmischung der Reaktanden (z.B. Initiator und
Monomer) notwendig. Schliefdlich muR3 die Rickreaktion vernachlassigbar langsam sein,
da die Molekulargewichtsverteilung der gebildeten Ketten sonst zur Schulz-Flory-
Verteilung equilibriert.

Die Bedingung der gleichen Wachstumswahrscheinlichkeit wird von den meisten
anionischen Polymerisationsreaktionen nicht erfillt. Die aktiven Kettenenden koénnen
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vielmehr in Form verschiedener Spezies vorliegen, die je nach herrschenden Bedingungen
miteinander im Gleichgewicht stehen.’

[R?Li(g]n-——‘ RL == RSL == R+L
(1) (2) ©) (4)

Abbildung 3-1. Gleichgewicht der verschiedenen anionischen Spezies, in deren Form das Kettenende
vorliegen kann.

Wahrend in unpolaren Losungsmitteln Assoziate (1) und nicht assoziierte Kontaktionen-
paare (2) vorliegen, treten in polarer Umgebung neben Kontaktionenpaaren hauptséachlich
solvensgetrennte lonenpaare (3) auf, bel denen die Kationen von einer Solvathille
umgeben sind. Die Konzentration an freien lonen ist in reinen Etherlésungen gering.* Thr
Beitrag zur Polymerisation ist aber nicht zu vernachl&ssigen, da sie von alen Spezies am
schnellsten mit dem Monomer reagieren. Um trotz der verschiedenen wachsenden Spezies
eine enge Molekulargewichtsverteilung zu erzielen, missen die Austauschreaktionen
deutlich schneller sein, als die Wachstumsschritte der einzelnen Formen.®°

Durch die lebende anionische Polymerisation lassen sich kontrollierte Synthesen
.4,10,11

verschiedener Zielstrukturen durchfihren:

* Molekulargewicht: Da im ldealfall pro monofunktionellem Initiatormolekil eine
Polymerkette entsteht und das Monomer vollstandig eingebaut wird, ergibt sich das
Zahlenmittel des Molekulargewichts M, aus der molaren Initiatormenge n(l) und
Monomermasse m(M):

M, = Error! (3-1)

* Molekulargewichtsverteilung: Wie bereits erwéhnt, lassen sich enge Molekular-
gewichtsverteilungen erzielen. Fir den Grenzfall der Poisson-Verteilung hangt der
Polydispersitétsindex My/M,, wie folgt vom zahlenmittleren Polymerisationsgrad P, ab:

Error! = 1+Error! = 1

+F,l (for groRe Py)  (3-2)
n

* Blockcopolymere: Wie schon Szwarc et al. in ihren frihen Experimenten zeigten, kann
man mit lebender Polymerisation durch sequentielle Zugabe und vollstdndigen Umsatz
verschiedener Monomere Blockcopolymere synthetisieren. Dabei mul die Reihenfolge
so gewahlt werden, dal3 die Basizitat der jeweiligen Kettenenden wéahrend der Sequenz
konstant bleibt oder abnimmt.
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Kettenendenfunktionalisierte Polymere:'? Da das Kettenende nach der Polymerisation
aktiv bleibt, kann es als starkes Nukleophil mit geeigneten Abbruchreagenzien um-
gesetzt werden (w-Funktionalisierung). Alternativ kann auch ein Initiator verwendet
werden, der die gewinschte funktionelle Gruppe in geschitzter Form tragt (a-
Funktionalisierung).

Verschiedene Molekiilarchitekturen:*®:  Mit entsprechenden Kopplungsreagenzien
koénnen mehrere Polymerketten zu Sternpolymeren verbunden werden. Darliber hinaus
sind kompliziertere Topologien mit mehreren Verzweigungen zuganglich.

Mikrostruktuktur und Taktizitat:'* Je nach Reaktionsbedingungen erlaubt die
anionische Polymerisation eine Kontrolle tber die Stereochemie des Monomereinbaus.
So kénnen Butadien und Isopren beispielsweise in unterschiedlichen Verknipfungen
(1,2 bzw. 1,4) und Konfigurationen (cis und trans) eingebaut werden. Gegenion,
Losungsmittel, eventuelle Zusétze, Temperatur und Konzentration haben starken
Einfluf darauf. Diese Faktoren wirken sich auch auf die Taktizitdt von Vinylpolymeren
aus.

Die anionische Polymerisation beginnt, wie in Abbildung 3-2 fur Vinylmonomere dar-
gestellt, mit dem nucleophilen Angriff des Initiators auf die Monomerdoppelbindung (1).
Die negative Ladung befindet sich an der jeweils zuletzt eingebauten Monomereinheit und
stellt das aktive Kettenende dar (2). Nach Beendigung der Polymerisation wird zur Ver-
meidung unerwiinschter Nebenreaktionen (etwa mit Luftsauerstoff oder CO,) kontrolliert
mit einer protischen Verbindung abgebrochen (meistens ein Alkohal) (3).

fe) @
(1)  R—L + OH=H — TN
R

R

2) R o @ . R o @
( ) Wﬁ Li + CHy= (I:H —> ) Li
R R R

R R

@
©) R\/P\ﬁ’n\o i + ROH —» ¢ n|11 + RO LP
R

R R

Abbildung 3-2. Die Teilreaktionen der anionischen Polymerisation: (1) Initiierung, (2) Wachstum, (3)
Abbruch

Initiatoren fir lebende anionische Polymerisation sind starke Basen wie Alkyl-
verbindungen von Alkalimetallen und Alkoholate. Der mit Abstand wichtigste Initiator ist
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sec-Butyllithium, da es auch in unpolaren Medien |6dlich ist und schnell mit dem
Monomer reagiert (schneller Start). Die Alkyllithiumverbindungen liegen wie die ent-
sprechenden anionischen Kettenenden besonders im Unpolaren als Assoziate vor,
typischerweise als Di- Tetra- oder Hexamer, was die Reaktivitdt herabsetzt. ES zeigt sich,
da von allen Butylisomeren der Sekundarbutylrest am schnellsten initiiert.” Die friiher
eingesetzten Alkalimetalle sind dagegen heute nur noch von historischem Interesse
(Buna).*

Anionisch polymerisierbare Monomere lassen sich in zwei Gruppen einteilen: Hetero-
zyclische Ringverbindungen und solche mit Doppelbindung, die elektronenziehende (bzw.
allgemein die negative Ladung stabilisierende) Gruppen als Substituenten tragen. Im ersten
Fall wird der Ring bei der Polymerisation nucleophil gedffnet. Es handelt sich vor alem
um Oxirane, Glycolide, cyclische Siloxane, Lactone und Lactame (z. B. e-Caprolactam).
Zur zweiten Gruppe gehdren 1,3-Diene (Butadien, Isopren), Acrylverbindungen,
vinylsubstituierte Aromaten (Styrol, Vinylpyridin...) und Heterodoppelbindungen wie
Aldehyde und Ketone.*®

3.1.1. Dieanionische Polymerisation von Styrol

Von alen anionischen Polymerisationen ist die von Styrol die mit Abstand am besten
untersuchte. In unpolaren Medien ist Polystyryllithium, das aus der Initiierung mit Alkyl-
lithiumverbindungen herriihrt, auch oberhalb Raumtemperatur fir Tage stabil.* Dagegen
liegt esin polaren Losungsmitteln bei Raumtemperatur hauptséchlich als solvensgetrenntes
lonenpaar vor, das eine hohe Reaktivitdt aufweist. So reagiert es hier schon merklich mit
THF in einer Reaktion analog der von sec-Butyllithium mit THF.Y” Um dies zu vermeiden,
wird Styrol in THF bei tiefen Temperaturen polymerisiert (ca. —70°C).

Die anionische Styrolpolymerisation in THF bei tiefen Temperaturen ist wenig stereo-
spezifisch. Es werden hauptséchlich hetero- und syndiotaktische Triaden gebildet, unab-
hangig vom Gegenion.**

Die Reinheit der Monomere ist bei der anionischen Polymerisation von grofdter Wichtig-
keit. Daher werden fir jedes Monomer Reinigungsreagenzien mit grotmoglicher
Reaktivitéat verwendet. Das bedeutet, dal3 deren Basizitét knapp unter dem Mal3 liegt,
welches zur Initiierung der Polymerisation notwendig ist. Im Falle der unpolaren
Monomere wie Styrol hat sich Dibutylmagnesium as Standard etabliert.’® Zur
Vorreinigung wird synthesereines Styrol (Fluka, BASF) zweima Uber Calciumhydrid
vakuumdestilliert (hierbel wird u.a. der Stabilisator, ein Phenolderivat, entfernt), das
zweite Mal auf trockenes Dibutylmagnesium (1M in Heptan, Aldrich, ca. 30 ml fir 500 ml
Styrol). Die trockene Losung von Dibutylmagnesium in Styrol erkennt man an einer
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Gelbfarbung. Die Losung wird Uber Nacht gerdhrt und nach mehrmaligem Entgasen im
Hochvakuum umkondensiert. Das Entgasen erfolgt durch Einfrieren, Evakuieren, erneutem
Auftauen und BelUften mit Reinststickstoff. Bis zur Verwendung wird das gereinigte
Styrol in Stahlampullen in flssigem Stickstoff gelagert.

3.1.2. Dieanionische Polymerisation von Butadien

Anders a's Styrol kann Butadien wie auch Isopren aufgrund der zwei Doppelbindungen in
verschiedenen Konfigurationen in die Polymerkette eingebaut werden.

AL e Ay
=
1,4-cis 1,4trans 12

Abbildung 3-3. Die verschiedenen Verkniipfungen der Butadieneinheit im Polybutadien.

Die gewahlten Polymerisationsbedingungen haben einen groféen Einflud auf die relativen
Anteile der gebildeten Konfiguration.*** So erhalt man in unpolaren Medien hauptsachlich
beide 1,4-Verknupfungen. Dabel nimmt Lithium als Gegenion eine doppelte Sonderrolle
ein. Zum einen lassen sich mit ihm Gber 90% 1,4-Anteil erzeugen. Mit den anderen
Alkaliionen besteht ungefdhr die Halfte der Einheiten aus 1,2-Verknipfungen. Zum
anderen hat unter den 1,4-Einheiten ein grof3er Teil cis-Konfiguration (bei Isopren
ausgepragter als bei Butadien). Erklart wird dies mit der Struktur des Kettenendes. So
entsteht zunéchst das cis-Kettenende. Dieses steht mit dem stabileren trans-Ende im
Gleichgewicht.

Kpcis
N\ IS p—> /N Cis—cis*
+M
l kp(trans)

A ~transt —> ./ \_/trans—cis®
+M
Abbildung 3-4. Gleichgewicht zwischen cis- und trans-Kettenende bei der Butadienpolymerisation.

Beide Formen konnen ein weiteres Monomer anlagern, wobei die cis-Form schneller
reagiert (k¥ > k,“"™). In beiden Fallen entsteht wieder ein cis-Kettenende. Ist nun die
Isomerisierung langsam verglichen mit dem Kettenwachstum, so entsteht kinetisch
kontrolliert hauptséchlich cis-Polybutadien. Haben dagegen die Kettenenden genligend
Zeit, um zur trans-Form zu isomerisieren, so entsteht thermodynamisch kontrolliert trans-
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Polybutadien. Man findet daher eine ausgepragte Abhangigkeit der vorwiegenden
Verkniipfungsart von der Monomerkonzentration.**

In polaren Medien wie THF entsteht zu 80 bis 90% 1,2-Polybutadien. Eine mdgliche
Erklarung liefern NMR-Untersuchungen an Modellverbindungen von Bywater.”® Sie
zeigen, da in THF die negative Ladungsdichte am y-Kohlenstoff, der die 1,2-
Verknipfung eingeht, deutlich héher ist als im Unpolaren. Dartber hinaus wird eine
sterische Abschirmung der a-Position durch das solvatisierte Kation vorgeschlagen, das
sich hauptsachlich dort befindet.

Die Polymerisation von Butadien &3t sich in reinem THF nur bel Temperaturen unter
-40°C abbruchfrei durchfilhren”* Es hat sich aber gezeigt, daR die Butadienyllithium-
Kettenenden durch die Prasenz von Alkoholaten stabilisiert werden, so dal3 die
Polymerisation schon bei htheren Temperaturen mdglich ist (-10°C).? Die Alkoxide
werden aus der Reaktion von sec-Butyllithium mit THF erzeugt (siehe Kapitel 3.2.)

Vorgereinigt wird das unter Normalbedingungen gasférmige Monomer (Messer-
Griesheim) zuerst durch Reinigungssiulen aus Molekularsieb (4A) und basischem
Aluminiumoxid. Die Feinreinigung erfolgt wie bel Styrol durch Dibutylmagnesium, auf
das es kondensiert wird. Bis zur Verwendung wird es verflissigt in Druckreaktoren mit
dem gel 6sten Dibutylmagnesium aufbewahrt (mindestens 2 Tage).?* Die notwendige Rein-
heit zeigt sich wie bei Styrol durch einen gelbfarbigen Komplex. Fir die Polymerisation
wird das Butadien im Vakuum in die Birette kondensiert (zum Aufbau der
Syntheseapparatur siehe Kapitel 3.2.).

3.1.3. Dieanionische Polymerisation von Methylmethacrylat und tert-
Butylmethacrylat

Waéhrend die anionische Polymerisation von Styrol oder Butadien Uber ein Carbanion
verlauft, liegt das aktive Kettenende bei der Methacrylatpolymerisation mesomer as
Carbanion und a's Esterenolat-Anion vor.” Esist daher weniger basisch, kann also nicht al's
Initiator der ersteren Monomere dienen.?

@
® .
CH3 Li CH3 Li o
¥ 5 o)
O/ v d
OR OR
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Abbildung 3-5. Das aktive Kettenende der Methacrylatpolymerisation liegt mesomer als Carbanion und
als Esterenolat vor.

Im Gegensatz zu den vorherigen, unpolaren Monomeren gibt es bei Methacrylaten
unerwinschte Nebenreaktionen, die die Estergruppe der Monomereinheit selbst betreffen.
Sie kénnen also auch durch entsprechende Reinheit der ReaktionslGsung nicht vermieden
werden. Diesist prinzipiell bel alen Methacrylaten der Fall. Die tert-Butylestergruppe des
tert-Butylmethacrylats (tBMA) ist aber hier aufgrund der sterischen Abschirmung viel
reaktionstréger als die Methylestergruppe des Methylmethacrylats (MMA).” Die wichtigste
Nebenreaktion ist der nucleophile Angriff von Initiator oder Kettenende auf die Carbonyl-
gruppe der Monomereinheit. Diese kann noch als Monomer vorliegen (a), schon in eine
andere Kette eingebaut sein oder sich in der eigenen Kette befinden (b). Im letzten Fall
spricht man von der sogenannten "backbiting” Reaktion:*®

o ® O (@] o @
1) RO L + - + RO L
OR R

O _OR
e
@ W .
OR
Y/ OR
0" “or @ OR 3
(@]
(@]

Abbildung 3-6. Nebenreaktionen bei der Methacrylatpolymerisation: (1) Nucleophiler Angriff auf die
Carbonylgruppe des Esters. (2) "Backbiting" Reaktion.

Unter normalen Bedingungen ist die Basizitdt des bei diesen Nebenreaktionen ent-
stehenden Alkoholatsist nicht mehr in der Lage, eine neue Kette zu starten. Es handelt sich
daher, wie bei den meisten anionischen Nebenreaktionen, um Abbruchreaktionen. Um
abbruchfrei polymerisieren zu kénnen, arbeitet man in polaren Lésungsmitteln, wie THF,
bei moglichst tiefen Temperaturen (ca. -75°C) und nutzt zusétzlich den stabilisierenden
Effekt von Lithiumalkoxiden (erzeugt wie fir Butadien aus sec-Butyllithium und THF) auf
das Methacrylat-Kettenende.”?® Seit einigen Jahren gibt es auRerdem verschiedene
Additive und Techniken, die die industriell wichtige Synthese in unpolaren Lésungsmitteln
bei hoheren Temperaturen und sogar bei Raumtemperatur erlauben.””?®

Zur Initiierung verwendet man Carbanionen mit abgeschwachter Reaktivitat verglichen mit
sec-Butyllithium, da sonst ein Grofdteil der Carbanionen die oben geschilderten Neben-
reaktionen einginge und die Initiatoraktivitdt reduziert wére. So werden reaktive
Carbanionen wie sec-Butyllithium oder den Polystyryl- bzw. Polybutadienylkettenenden
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mit 1,1-Diphenylethylen umgesetzt. Das entstehende Diphenylalkylanion ist mesomer und
kinetisch stabilisiert und weist die gewtinschte Reaktivitét auf.

R—Li + >

Abbildung 3-7.  Alkyllithiumverbindungen werden in ihrer nucleophilen Reaktivitat durch Verkappen mit
1,1-Diphenylethylen reduziert.

Zur Reinigung von Methacrylaten hat sich die Methode von McGrath etabliert.**° Se
basiert auf Triethylaluminium, das als starke Base mit den méglichen Verunreinigungen
reagiert, nicht jedoch mit dem Monomer. Dibutylmagnesium kann nicht verwendet
werden, daesals Initiator fir Methacrylate wirkt.

Das synthesereine MMA bzw. tBMA (beide von BASF) wird Uber Calciumhydrid
vorgereinigt und im Hochvakuum abkondensiert. Zu dem grindlich (wie bei Styrol
beschrieben) entgasten und abkondensierten Methacrylat wird bis zur Gelbfarbung
Triethylaluminiumlésung (1M in Hexan, Aldrich) getropft. MMA wird mit AlEts 3 h unter
Lichtausschluf3 gertihrt und anschlief3end abkondensiert. Bei tBMA wird bereits nach ca. 5
min eingefroren und umkondensiert, da es bzgl. der radikalischen Initiierung empfindlicher
ist (ausgel6st durch homolytischen AlEts-Zerfall). Wie Styrol wird das gereinigte MMA
bis zur Verwendung in Stahlampullen in flissigem Stickstoff aufbewahrt. tBMA wird vor
jeder Polymerisation frisch gereinigt.

Das so hergestellte Polymethacrylat ist tUberwiegend syndiotaktisch, wobei der syndio-
taktische Anteil bei MMA ausgepragter ist als bei tBMA. Er steigt mit der Polaritét des
Losungsmittels, 13

3.2. Synthese der Polystyrol-block-polybutadien-block-poly-
methylmethacrylat- und Polystyrol-block-polybutadien-
block-poly(tert-butylmethacrylat)-Dreiblockcopolymere
(SBM, SBT) sowie entsprechender Zweiblockcopolymere
(SB, 9V, ..)

Da die oben beschriebenen Vorgehensweisen der Homopolymerisation im gleichen
Reaktionsmedium stattfinden, ist es maoglich, Blockcopolymere durch sequentielle
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Polymerisation der Komponenten zu synthetisieren. Hierfur ist es notwendig, dal3 die
Reaktivitét der anionischen Spezies abnimmt. Nur so kann das anionische Kettenende des
fertigen Blocks die néchste Monomersorte hinreichend schnell starten, um eine enge
Mol ekulargewichtsverteilung zu gewéahrleisten (siehe Kapitel 3.1).

Durchgefiihrt wird die Synthese in einem 3 | Buechi-Ruhrautoklav, der tber Stahl-
kapillaren mit Reinststickstoff, den verschiedenen Monomeren und L&sungsmitteln
versorgt wird und an eine Vakuumpumpe angeschlossen ist (Abbildung 3-8).232%;

< cyclohexane

< n-hexane
< benzene

< THF1
< toluene

<-vacuum

<« fitting

+initiat0r +
X —D>< »product =" X X
i
{

]
- C yo {}

Vacuum —»

e monomers
Oﬁ =
o gaseous
monomers
< Cryo (over BuzMg)

Abbildung 3-8. Schematische Darstellung der Syntheseanlage. Der temperierbare (cryo) Reaktor ist
ausgestattet mit einem Steigrohr zur Entnahme von Proben oder Produkt (product), einem Zugang fur die
Zugabe von kleinen fllissigen Mengen (initiator) sowie links einem Mehrfachverteiler mit verschiedenen
Anschllissen. Dieser ist von links nach rechts angeschlossen an eine Vakuumleitung (vacuum),
Reinststickstoff (N,), einer Ldsungsmittelleitung (THF2), einem Mehrfach-Lésungsmittel zulauf, einer
Anschluf3stelle fiir Glasampullen mit 25mm-Kugelflansch (fitting) und einer temperierbaren (cryo) Blrette
zum Dosieren der Monomermenge. Die Monomere (rechts) kommen entweder aus Sahlampullen (liquid
monomers) oder aus einem Glas-Reinigungsreaktor (gaseous monomers), in dem sie mit Dibutylmagnesium
gereinigt werden.

Die Polymerisation wird in THF (Merck, p.a) durchgefihrt, das zuerst tber Calcium-
hydrid, dann Uber Kalium gereinigt wurde. Die bendtigten Alkoxide werden durch
Reaktion (Raumtemperatur, tUber Nacht) von sec-Butyllithium (1,3 M in Hexan/Cyclo-
hexan, Aldrich, 10 ml pro | THF) mit dem as Losungsmittel dienenden THF erzeugt.
Gleichzeitig werden dabei eventuelle Reste storender Substanzen entfernt.* 3*
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Abbildung 3-9. Mégliche Reaktionen von Lithiumalkylver bindungen mit THF bei Raumtemperatur.

Nachfolgend wird die Synthese der beiden Dreiblockcopolymere SBM und SBT
beschrieben. Alle synthetisierten Zweiblockcopolymere stellen Ausschnitte aus deren

Blocksequenzen dar und werden unter Weglassung der entsprechenden Komponente nach
den gleichen Verfahren synthetisiert.

Li N THF \°
+ K — k-1 Li®
-70°C

Abbildung 3-10.  Syntheseschema eines SBM bzw. SBT Dreiblockcopolymers.

Polymerisiert werden Ansdtze von 50 bis 100 g in ca. 1 bis 1,5 | THF. Die Initiierung
erfolgt bei —=70°C (hier sind Alkyllithiumverbindungen in THF hinreichend stabil) durch
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sec-Butyllithium, das vorgelegt wird und zu dem langsam Styrol gegeben wird. Es entsteht
das orangerote Styrylanion. Nach einer Reaktionsdauer von 1h wird auf —30°C temperiert
und das in der Monomerburette bei —20°C verflissigte Butadien eingetragen. Die Farbe der
Reaktionsldsung andert sich schlagartig nach blal3gelb (Butadienylanionen). Nach 5h bei
-10°C wird auf —30°C gekiihlt und der fiinffache molare Uberschul? 1,1-Diphenylethylen
(gereinigt durch Destillation von sec-Butyllithium und kurz vor der Verwendung nochmal
damit zur Orangeférbung titriert) zugegeben. Es erfolgt ein Farbumschlag nach tiefrot.
Nach 30 min bei —30°C wird das Methacrylat aufpolymerisiert, bei dessen Zugabe die
Farbe schlagartig verschwindet. MMA wird bel ca. —75°C zugegeben und bei der gleichen
Temperatur 1h polymerisiert. tBMA wird bel ca. -60°C zugegeben und nach 30 min for
weitere 30 min bei —40°C umgesetzt. Abgebrochen wird in beiden Féllen mit 5 ml p.a
Methanol (zuvor entgast). Nach ca. 10 min wird die Lésung ausgepumpt und in Wasser
geféllt. Nach Trocknung wird das Polymer in der zehnfachen Menge THF gel6st und in der
hundertfachen Menge Isopropanol (Methanol im Fall von PIBMA) geféllt.

3.3. Synthese von Polybutadien-block-polystyrol-block-
polymethylmethacrylat-Dreiblockcopolymeren (BSM)

Wie bereits erwdhnt, bedarf es einer schnellen Startreaktion bel dem Wechsal von einem
Block zum néchsten. Die Reaktion von Polystyrylanionen mit Butadien im oberen Fall
erflllt diese Bedingung. Dagegen ist die Reaktion von Polybutadienylanionen mit Styrol
verhdltnismalig langsam. Daher ist eine breite Verteilung der Styrolblocks zu erwarten.
Um dies so weit wie mdglich zu verhindern, wird in einer von Karsten Jung beschriebenen
Technik®™ Styrol in zwei Portionen zugegeben. Zunichst wird wie oben beschrieben
Butadien bel —30°C initiiert und bei —10°C polymerisiert. Dann wird ein kleiner Teil (ca
10-20 %) der Styrolmenge bei —30°C zugegeben. Bei dieser Temperatur ist das
entstehende Polystyrylanion noch hinreichend stabil, der Wechselschritt aber deutlich
schneller als bei tieferen Temperaturen. Jedes K ettenende sollte dabel méglichst mit Styrol
verkappt werden. Man erkennt das Aufwachsen von Styrol an der Farbénderung von
blal3gelb nach orange. Nach 30 min bei —30°C wird auf —70°C gekuhlt und die
Hauptmenge Styrol eingetragen. Es wird, wie oben beschrieben, 1 h polymerisiert, mit 1,1-
Diphenylethylen verkappt und MMA aufpolymerisiert. Dennoch ist das erhaltene Polymer
gemessen an den SBM-Polymeren mit einer Polydispersitét von My/M, = 1,1 relativ breit
verteilt. Dies sollte bel der Diskussion der Strukturen berticksi chtigt werden.
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3.4. Hydrierung der Dreiblockcopolymere

Die Hydrierung der C=C-Bindung im Polybutadienblock muf3 unter Bedingungen erfolgen,
bei denen die Carbonylgruppe des Methacrylatblocks nicht mit hydriert wird. Ein dhnliches
Problem stellt sich im Nitrilkautschuk (Poly(budadien-co-acrylnitril)), von dem bekannt
ist, dal3 der Wilkinson-Katalysator Tris(triphenylphosphin)rhodium(l)chlorid selektiv die
Butadieneinheiten zu hydrieren vermag, ohne die CN Gruppen anzugreifen.®* *’ Basierend
darauf wird die Hydrierung der SBM Dreiblockcopolymere nach einer Vorschrift von
Clemens Auschra®® in Butanon bei 50°C und ca 90 bar H.-Druck durchgefiihrt
(Reaktionszeiten 3 d). Zur Vermeidung von radikalischen Nebenreaktionen
(Kettenkopplung und  Vernetzung) wird 2,6-Di-tert-butyl-4-methylphenol  zur
Stabilisierung verwendet.

[Rn()(PPh 3)3lCl
bar H 2 PMMA
= PMMA >
e e TR T
7

Abbildung 3-11.  Hydrierungsreaktion mit Wilkinson-Katalysator.

Das aus Methanol geféllte Rohprodukt wird in Toluol gelést und durch eine Schicht
basischen Aluminiumoxids filtriert, um die Uberreste der Katalysators zu entfernen. Der
Nachweis des vollstandigen Umsatzes erfolgt mit *H-NMR Spektroskopie.

3.5. Charakterisierung der Blockcopolymere

3.5.1. Verwendete Nomenklatur der Blockcopolymere

Die einzelnen Bldcke werden wie folgt mit Buchstaben abgekirzt:

S = Polystyrol

B = Poly(1,2-butadien)

EB = Poly(ethylen-co-butylen), das hydrierte Polybutadien
M = Polymethylmethacryl at

T = Poly(tert-butylmethacrylat)

Das gesamte Blockcopolymer wird mit A B,C,* benannt (Zweiblockcopolymere
entsprechend A, B,”). Die tiefgestellten Zahlen u, v und w bezeichnen den Gewichtsbruch
der Komponenten A, B und C in Prozent, die hochgestellte Zahl x gibt das zahlenmittlere
Molekulargewicht in kg/mol an.
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3.5.2. Gelpermeations-Chromatographie

Die Charakteriserung mittels Gelpermeations-Chromatographie (GPC) dient zum
Ermitteln der Polydispersitét und zur Identifizierung eventueller Abbruch- oder
Kopplungsprodukte. Dartiber hinaus liefert die Eichung mit Polystyrolstandards die
genauen Molekulargewichte M, und M,, von Homopolystyrol, das bei den meisten
sequentiellen Synthesen als erstes Precursormolekill vorkommt. Wenn die nachfolgenden
Polymerisationen abbruchfrei verlaufen, 183t sich das gesamte Molekulargewicht M, bei
bekannter Zusammensetzung (*H-NMR) des Blockcopolymers hochrechnen.® Daher wird
bel der Polymerisation vor der Zugabe des jeweils néchsten Monomers eine Probe gezogen
(direkt aus dem Reaktor in entgastes Methanol gepumpt, das gleichzeitig Abbruch- und
Falungsmittel ist). Neben der Ermittlung des Gesamtmolekulargewichts kann im Falle
unerwinschter Nebenreaktionen rekonstruiert werden, bei welchem Arbeitsgang die
Verunreinigung dazu kam.

SBM

%28

UV-Signd

T T T T T T T T T T T T
20 22 24 26 28 30 32

V,/mi

Abbildung 3-12.  GPC-Elugramm von SiBuMss™® und der beiden Precursorpolymere (Vg =
Elutionsvolumen).

Losungsmittel ist THF, die Detektion erfolgt durch UV- und RI-Detektor. Der UV-
Detektor mifdt die Absorption bei einer Wellenlange von 254 nm, bei der die Phenyl-
gruppen von Polystyrol absorbieren. Dagegen ermittelt der RI-Detektor den Brechungs-
index, der alle Komponenten entsprechend ihres Brechungsinkrements anzeigt.

35.3. 'H-NMR-Spektroskopie

Die Bestimmung der Bruttozusammensetzung eines Blockcopolymers erfolgt NMR-
spektroskopisch (250 MHz in CDCl3). Im lH-Soektrum kann man S, B und M jewells
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charakteristische Signale zuordnen, Uber deren Integration man ihr Verhéltnis berechnen
kann.

Die funf aromatischen Protonen der Styroleinheit haben zwei breite Signale zwischen 6,3
und 7,2 ppm. Die beiden Signale um 5 ppm gehdren zu den Butadieneinheiten. Dabei &3t
sich der Peak zwischen 5,2 und 5,6 ppm sowohl den beiden Protonen an der Doppel-
bindung der 1,4-Einheit als auch dem nicht-endsténdigen, vinylischen Proton der 1,2-
Einheit zuordnen. Die entsprechenden endstdndigen Protonen der 1,2-Butadieneinheit
erscheinen zwischen 4,7 und 5,1 ppm. Aus den beiden Butadiensignalen |&f3t sich auch das
Verhdtnis der 1,2- zur 1,4-Verkntpfung ermitteln. Es zeigt sich, dal3 bei allen Polymeren
der 1,2-Gehalt bei ungefahr 85%, liegt, wie man es fur die Polymerisation in THF in
Gegenwart von Alkoxiden erwartet. Die hydrierten Polymere zeichnen sich durch die
Abwesenheit der beiden Butadiensignale aus. Das Signal der Methoxygruppe des Methy!-
methacrylats liegt als scharfes Singulett bel 3,6 ppm.

I Al L JJL

— R e e L EaE e e S nEa
7.0 6.0 5.0 4.0 3.0 0.0
(ppm)

Abbildung 3-13.  *H-NMR Spektrum von S$;3BssMss™ in CDClg. Alle nicht zugeordneten Protonen des
Polymerriickgrats liegen im Bereich von 0,7 bis 2,3 ppm (€' = heterotaktische Triade, €' = syndiotaktische
Triade).

Dietert-Butylgruppe des Pt BMA erscheint im Spektrum bei 1,4 ppm und ist Uberlagert von
den diphatischen Signalen des Polymerriickgrats. Daher kann es nicht sauber integriert
werden. Da aber die gesamte PtBMA-Einheit mit 14 Protonen in dieser Peakgruppe
vertreten ist, 183t sich sein Anteil durch Differenzbildung hinreichend genau bestimmen.

69



Kapitel 3

3.5.4. Ubersicht tiber die synthetisierten Blockcopolymere

Die Tabelle 3-1 stellt alle in dieser Arbeit verwendeten Blockcopolymere dar. Die
Volumenbriiche @ werden nach folgenden Werten fir die einzelnen Polymerdchten
berechnet:

ps = 1,052 g/cm® nach®
pg = 0,96g/cm’nach®
pv = 1,15g/cm’ nach®
pr = 1,022 g/lcm® nach®
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Tabelle 3-1.  Zusammenstellung aller im Rahmen dieser Arbeit synthetisierten Blockcopolymere. wy ist der
Gewichtsbruch, ¢ der Volumenbruch der Komponente X. Die tiefgestellten Ziffern A, B und C beziehen sich
jeweils auf den ersten, zweiten und dritten Block des Polymers. Bei Zweiblockcopolymeren entféllt die dritte

Komponente C.

Polymer Mo Mu/Ma|  Wa O Wg @ We @
SuBxM ™ 54 104 | 034 034 | 034 037 | 032 029
SuBuMx'™ | 162 1,02 | 034 033 | 044 047 | 023 020
SxBuMz™ | 153 1,04 | 033 033 | 034 037 | 033 0,30
SipBuMg'™® | 102 1,04 | 043 044 | 014 016 | 043 040
S:BasTas®? | 160 104 | 033 032 | 033 035 | 033 033
SeB: T4 | 126 109 | 046 045 | 007 008 | 047 047
BxSsMs'™® | 196 112 | 032 03 | 03 035 | 033 030
SpEBxMs™ | 153 1,04 | 033 033 | 034 037 | 033 0730
SiEBuM4' | 102 104 | 043 044 | 014 016 | 043 040
SxEB3T™ | 160 104 | 033 032 | 033 03 | 033 033

SiM 5% 20 107 | 049 051 | 051 049 - -

SsoM 50> 33 1,08 | 050 052 | 050 048 - -

SsoMsp>? 52 110 | 050 052 | 050 048 - -

ST 116 1,04 | 049 051 | 051 049 - -

SnMay™ 72 102| 071 073 | 029 027 - -

SyrTss'® 103 1,03 | 047 046 | 053 054 - -

SupTsg™ 61 103 | 042 041 | 058 059 - -

SuoBs®’ 87 101 | 049 047 | 051 053 - -

SeoBa* 71 101 | 069 067 | 031 033 - -

BssM4 > 94 103 | 053 057 | 047 043 - -

BsoTso 107 102 | 050 052 | 050 048 - -

hT 93° 1,03 1 1 - - - -

a) M, wird hochgerechnet aus den GPC-Werten der Styrolprecursor und den Zusammensetzungen nach

H-NMR. Bei Pol ymeren mit B as ersten Block wird M,, mittels Membranosmose besti mmt.
b) Wahrend der dieser Arbeit vorangegangenen Diplomarbeit synthetisiert.**

¢) Das Molekulargewicht von hT wird durch GPC mittels universeller Kalibrierung bestimmt. Als Mark-
Houwink-Konstanten werden die Werte K(S) = 15,2 10° cm®g, a(S) = 0,66, K(T) = 13,63 10° cm’/g,
a(T) = 0,714 verwendet. *
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4. Reine Zweiblock- und ABC-Dreiblockcopolymere

Alle in dieser Arbeit synthetisierten und als Blendkomponente eingesetzten Blockcopoly-
mere werden zuerst in reiner Form morphologisch untersucht. Dies dient spater zur ein-
deutigen Identifizierung der gebildeten Uberstrukturen und erleichtert die Interpretation
der Strukturbildung.

Zunéchst mussen geeignete Losungsmittel zur Probenpréparation aus Losung gefunden
werden. ldealerweise ist das Ldsungsmittel nicht-selektiv, verhdlt sich aso in der Wech-
selwirkung mit allen Polymerbldcken gleich. In diesem Fall entmischen die Mikrophasen
bel der gleichen Konzentration von einander und enthalten alle den gleichen Volumen-
anteil Losungsmittel. Die nachfolgende Verdampfung des Lésungsmittels erfolgt in allen
Phasen gleichermal3en, so dal? die Volumenbrtche konstant bleiben. Dadurch entsteht eine
Gleichgewichtsmorphologie mit hohem Mal3 an langreichweitiger Ordnung, da wahrend
der Strukturbildung noch eine grof3e Molekllbeweglichkeit herrscht. Da die Flory-
Huggins-Wechselwirkungsparameter, die das geeignetste Mal3 fur die Vertréglichkeit von
Ldsungsmitteln und Polymeren darstellen, fur die meisten Kombinationen nicht verfiigbar
sind, werden die von Hildebrand eingefiihrten Léslichkeitsparameter O verwendet. Sie
stellen fur jedes Lésungsmittel und Polymer individuelle Grofen dar, die Tabellenwerken
entnommen werden konnen. Physikalisch lassen sie sich aus der kohésiven Energiedichte €
ableiten.

€ = Error! (4-1)

Dabei it U die molare Verdampfungsenergie und V das molare Volumen. Der
Hildebrand’ sche L&slichkeitsparameter ist definiert as:

5= = () *2)

Diese Lodlichkeitsparameter der Komponenten A und B stehen Uber die van Laar-
Hildebrand-Gleichung (4-3) in Zusammenhang mit den Flory-Huggins-Wechselwirkungs-
parametern x:*

V
XAB = RT (On - 53)2 (4-3)
Das molare Volumen V ist hier das Bezugsvolumen des x-Parameters. Meistens wird das
mittlere molare Volumen der Segmente Vag verwendet. Je unterschiedlicher die

O-Parameter sind, desto grofder ist x, d. h. umso unvertraglicher sind die Segmente beider
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Komponenten. Das gilt sowohl fiir zwei Polymere al's auch fr Polymer und L ésungsmittel.
Im Gegensatz zu den Ldsungsmitteln variieren die Werte der &-Parameter der Polymere in
den verschiedenen Veréffentlichungen und Nachschlagwerken stark. Daher sind vor allem
die aus ihnen berechneten x-Parameter stark fehlerbehaftet und kénnen nur as ungefahrer
Anhalt verwendet werden.

Tabelle4-1. Loslichkeitsparameter nach Hildebrand din steigender Reihenfolge und berechnete Segment-
volumina V flr die verwendeten Polymerkomponenten und Ldsungsmittel.

Polymer | & /(MPa)*?  V?/cm¥mol Lsgsmittel | &/ (MPa)Y?
T 17,0 56,36 Toluol 18,2
B 17,5 139,14 MEK? 18,5
S 18,5 99,00 CHCI? 19,0
M 19,0 87,06

a) >-Werte aus *. In dteren Versffentlichungen finden sich die &Parameter noch in der Einheit (cal/cm®)¥? =
2,046 MPa2. b) Die molaren Segmentvolumina errechnen sich aus den Molekulargewichten der Wieder-
holungseinheiten und den Polymerdichten (Kapitel 3.5.4). c) 3-Werte aus %, d) MEK = Methylethylketon =
Butanon, €) CHCI; = Chloroform.

Von T finden sich nur theoretisch berechnete 6-Werte. Um die Lodlichkeit und andere
Eigenschaften von PtBMA zu testen, wird anionisch ein Homopol y(tert-butylmethacrylat)
(hT) synthetisiert. Obwohl der niedrige 3-Parameter von PtBMA (17,0 MPa™) eine
schlechte Loéslichkeit voraussagt, 16st sich hT auf3er in den gangigen Polymerl6sungs-
mitteln wie den oben aufgefuhrten auch in typischen Fallungsmitteln wie Isopropanol
(5 = 23,5 MPa?) und Ethanol (5 = 26,0 MPa"?) als klare Lésung, in Methanol (3 = 29,7
MPa"?) und n-Hexan (3 = 14,9 MPa"?) hildet sich eine leicht triibe Lésung. Lediglich in
Wasser ist hT unlédlich. Offensichtlich ist T sowohl in unpolaren als auch in polaren
Medien besser 16dlich als die anderen Komponenten. Das zeigt die bedingte Verwendbar-
keit der Loslichkeitsparameter.

Wie schwierig es ist, mit den eindimensionalen d-Parametern die Ldslichkeitseigen-
schaften richtig zu beschreiben, zeigen auch die Beispiele Chloroform und MEK. Den
Werten in Tabelle 4-1 zufolge sollte MEK mit dem gleichen &-Wert wie S, der zwischen
denen von B und M liegt, ein ausgewogenes Losungsmittel fur SBM-Dreiblockcopolymere
sein. Dagegen sollte Chloroform mit seinem &-Wert, der der M-Phase entspricht, ein
selektives Losungsmittel sein, das die M-Phase insbesondere gegenlber B bevorzugt.
Tatséchlich ist aber das Gegenteil der Fall. Chloroform ist ein unselektives Losungsmittel,
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das bel den meisten Untersuchungen tiber SBM-Dreiblockcopolymere zur Praparation von
Gleichgewichtsstrukturen verwendet wird.? Dagegen ist MEK ein ausgesprochen
schlechtes Losungsmittel fur die B-Phase. Dies liegt an der grof3eren Polaritét des MEK
gegeniber Chloroform, die in den eindimensionalen Hildebrand-Parametern nicht
berticksichtigt wird.® In dieser Arbeit wird Chloroform daher al's unselektives Lésungs-
mittel zur Praparation von Strukturen verwendet, die nahe des thermodynamischen
Gleichgewichts liegen. Trotzdem sind kinetisch bedingte Strukturen nicht ausgeschlossen.
Toluol dient as selektiv gutes Losungsmittel fur B und schlechtes fir M, MEK dagegen
umgekehrt als gutes fir M und schlechtes fur B.

Nach Gleichung 4-3 wird mit den Werten aus Tabelle 4-1 der Flory-Huggins-Wechselwir-
kungsparameter xag der verwendeten Polymerkomponenten berechnet. Als mittleres Seg-
mentvolumen Vag wird das arithmetische Mittel beider molarer Volumina verwendet.
Dabel wird von @ = @ ausgegangen, eine eventuelle Asymmetrie der Zusammensetzung
bleibt unberticksichtigt. T entspricht der Temperatur, bei der die Strukturbildung erfolgt.
Hier wird die jeweils hohere Glasiibergangstemperatur T4 genommen, da sich die entspre-
chende Phasengrenze nach dem Tempern beim Abkuhlen unter die hoheren Ty nicht mehr
verandern kann. Die verwendeten Werte sind: T(S) =398 K , T¢(M) = Ty(T) = 418 K.

Tabelle 4-2. Mittlere molare Segmentvolumina Vg fiir symmetrische Zweiblockcopolymere und aus Tabelle
4-1 mit Gleichung 4-3 berechnete Wechselwirkungsparameter xag.

Polymerkombination Vag/ cm® X g Pt Xag A
SB 77,68 (0,053) 0.061*
SM 93,03 (0,006) 0,030*
ST 119,07 (0,034) 0,025°
B-M 71,71 0,083 -
B-T 97,75 0,007 ° -
M-T 113,10 0,073 -

a) Bezugsvolumen ist V pp.

Da fur xss (mit 90% 1,2 im B), xsv und Xsr experimentell bestimmte Werte existieren,
werden diese statt der berechneten verwendet. Wahrend die Ubereinstimmung bei sz und
Xsr relativ gut ist, zeigt sich bei xsv eine deutliche Abweichung. Offensichtlich ist die
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Berechnung der Wechselwirkungsparameter aus Lodlichkeitsparametern, wie schon
vermutet, stark fehlerbehaftet.

Esfélt auf, dal3 T anders als M unvertraglicher mit Sist als mit B (Xsr > Xs1, dagegen Xsu
< Xem).® Daher ist zu erwarten, da B ein viel starkeres Bestreben hat, S und T von
einander zu trennen als S und M. Dort kommt es zu den bekannten SBM-Morphologien
mit S-M-Grenzflache (Ic, |s), obwohl keine entsprechende Blockverknipfung gegeben ist.
Diese sind im Fal von SBT-Dreiblockcopolymeren nicht oder bel anderen
Zusammensetzungen zu erwarten.

Die Praparation der Proben aus Losung erfolgt durch langsames Eintrocknen einer 15
%igen Losung uber einen Zeitraum von ca. 2 Wochen. Bei der Praparation von Blendpro-
ben werden beide Polymere gemeinsam eingewogen und geldst. Um die Durchmischung
der Komponenten zu gewéhrleisten, wird die Losung vor dem langsamen Eintrocknen tiber
Nacht geriihrt. Bel der Anwesenheit von Polybutadien in der Probe wird zum Verhindern
von radikalischer Vernetzung 1 wt% bzgl. der Polymermasse 2,6-Di-tert-butyl-4-methyl-
phenol als Stabilisator der Losung beigefigt. Die trockenen Proben werden in vac. getem-
pert, wobel letzte L6ésungsmittelreste verdampfen und die Phasentrennung der Mikro-
phasen vervollsténdigt wird (zur Diskussion des Einflusses des Temperns auf die Morpho-
logie siehe unten). Proben mit S, B und M werden nach einem etablierten Verfahren’ 6 h
bei 180°C getempert. Unter diesen Bedingungen tritt weder Abbau noch Vernetzung auf.
Nicht bekannt ist dagegen, welchen Temperaturen die T-haltigen Proben ausgesetzt
werden konnen. Hier besteht die Gefahr, dal3 die Estergruppe thermisch Isobutylen und
Wasser eliminieren kann. Dabei entsteht das Anhydrid:

CH3 3 C|'|3
O

CHs AT o s
> + 12H20+ 2 C|-|2:<
O o o] o} O
CH, CHg

CHa)( CH3 CH,

CHs

Abbildung 4-1. Thermische Eliminierung von Isobutylen und Wasser aus der tert. Butylestergruppe des
PtBMA.

Um die genaue Temperatur zu ermitteln, bel der diese Reaktion einsetzt, wird hT in einer
thermogravimetrischen Analyse (TGA) untersucht.
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Abbildung 4-2.  Thermogravimetrische Abbaukurve von hT (N,, Heizrate 10 °C/min).

Man sieht in der TGA-Kurve einen ersten breiten Gewichtsverlust um 3 % bel ca 120° C.
Da das hT nur in Wasser zu fallen war, werden organische Verunreinigungen wie Rest-
monomere oder DPE aus dem Polymer bei dessen Aufarbeitung nicht quantitativ entfernt.
Sie verursachen zusammen mit dem trotz Trocknung in vac. noch verbliebenem Wasser
diesen Massenverlust von ca. 3 %. Bel 200° C setzt die Isobutylen-Eliminierung ein. Der
Gewichtsverlust von 45,3 % stimmt sehr gut mit dem theoretisch erwarteten Wert von
45,8 % Uberein. Das entstandene Polymethacrylsdureanhydrid zersetzt sich fast vollstandig
ab 380° C.

Der Glastibergang fir syndiotaktisches Poly(tert-butylmethacrylat) wird in der Literatur
mit 114°C, der von ataktischen mit 118°C angegeben.® Da unter den gewahlten Synthese-
bedingungen neben heterotaktischen hauptséchlich syndiotaktische Triaden entstehen
(siehe Kapitel 3.1.3), wird der Tq4 der reinen T-Blocke zwischen diesen Werten liegen. Das
Polymer hT erwies sich a's so sprode, dal3 es rheologisch nicht gemessen werden kann. Bei
S33BasTas'®, SusB7T47™® und BsoTso'>' werden die Werte 122°C, 114°C und 113°C
gemessen (siehe unten).

Um die Eliminierungsreaktion zu vermeiden, die bel intermolekularer Reaktion neben der
chemischen Verdnderung auch eine Vernetzung bewirkt, werden Proben mit Poly(tert-
butylmethacrylat) nur bei 150°C fir 12 h getempert. Bel dieser Temperatur wird der Ty
von T noch deutlich Uberschritten.
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Neben der Probenpraparation aus Lésung werden sowohl Mischungen als auch die reinen
Blockcopolymere durch Schmelzpressen prépariert. Das geschieht in allen Fallen bei
150°C fur 45 min. Um zu vermeiden, dal3 das Material schon vor dem Schmelzpressen
eine langreichweitige Ordnung aufweist, wird nur ausgeféltes Polymer verwendet, nicht
jedoch zuvor |6sungspraparierte Proben. Bei Blends werden die beiden Polymere vorher
gemeinsam in THF geldst und in Isopropanol (oder Methanol bei Blockcopolymeren mit
T) gefdlt und getrocknet. Diese Mischungen werden wie die reinen Polymere schmelz-
geprefdt. Zwar kann auch der Fallungsprozef3 nicht verhindern, dal3 sich die Mikrophasen
teilweise trennen, doch weisen sie vermutlich nach dem Féllen keine Fernordnung auf. Fr
den ahnlich schnell ablaufenden spin casting-Prozef? wiesen Russell und Mitarbeiter® bei
einem SM-Zweiblockcopolymer eine Phasenseparation ohne Fernordnung nach. Geordnete
Mikrophasen lief3en sich in diesen diinnen Filmen durch Tempern erzielen.

4.1. Rene Zweiblockcopolymere

4.1.1. Polystyrol-block-polymethylmethacrylat-Zweiblockcopolymere
(SM)

Es wurden vier symmetrische und ein unsymmetrisches SM-Zweiblockcopolymer synthe-
tisiert. Zunachst werden die Unvertréglichkeiten XsuNes berechnet. Die effektiven Poly-
merisationsgrade Net ergeben sich aus den mittleren Segmentvolumina Vsy, die dem
Flory-Huggins-Parameter xsw zugrunde liegen. Dazu wird aus dem arithmetischen Mittel-
wert pus der Dichten ps und py beider Komponenten und dem Molekulargewicht M,(SM)
das molare Volumen Vpoym. = Mn(SM)/psu des SM-Zweiblockcopolymers berechnet. Da
die Dichten der vorkommenden Komponenten dhnlich sind, ist der Fehler auch bei
asymmetrischen Zweiblockcopolymeren klein.

V poly
Netr = V(icle. (4-4)
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Tabelle 4-3. Effektive Polymerisationsgrade N, Unvertraglichkeiten ysuNer und mit TEM und SAXS
bestimmte Morphol ogie der SM-Zweiblockcopolymere.

Polymer Nes X smNest Morphologie
SigM % 195 5,87 homogen

38 )
S;')OM 50 371 11,16 Lamellen

52 )
S5oMsg 508 15,29 Lamellen
SugM 5,118 1135 34,09 Lamellen?
SeoM 31" 703 21,15 ohne Fernordnung”

a) aus CHClIs, Toluol und MEK
b) "ohne Fernordnung” bedeutet hier wie im Folgenden, dai die Phasen zwar mikrophasensepariert sind, aber

keine regel mafiige Geometrie und Periodizitét aufwelsen.

Die berechneten Unvertréglichkeiten der symmetrischen SM-Blockcopolymere liegen bis
auf SMs;? ale oberhalb von 10,5 und sind nach der Leibler-Theorie entmischt, wenn
auch im Fall von SsoMso™ nur schwach. Die Unvertraglichkeiten der Polymere kann man
in das von Matsen und Bates berechnete Phasendiagramm eintragen, wobei man bertick-
sichtigen mui3, dald dieses fur gleiche Kuhnlangen der beiden Komponenten berechnet
wurde. Vorhersagen der Morphologien sind daher in der Nahe der Phasengrenzen nicht

maoglich.
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Reine Zwei- und ABC-Dreiblockcopolymere

Abbildung 4-3. Lage der SM-Zweiblockcopolymere im berechneten Phasendiagramm nach Matsen und
Bates.® a= SigMs™, b= SoMso™, € = SioMso™, d = SiMsy™®, €= SeoMar™.

Nach der Lage der Unvertréglichkeiten im berechneten Phasendiagramm erwartet man,
dal? SuoMs;”° gemischt vorliegt, wahrend SsoMso™ und SsoMso™ schwach ausgepragte und
SuoMs:*® deutliche Lamellen bilden. Das unsymmetrische SM liegt im Bereich, fiir den
hexagonale Zylinder as stabilste Struktur berechnet wurden. Tatsachlich kann man im
TEM fur das kirzeste SM keine Struktur ausmachen, wéhrend die drei hthermolekularen
SM eine lamellare Morphologie mit der Sequenz -S-M- aufweisen. Typische TEM-Abbil-
dungen der lamellaren SM-Morphologie sind in Abbildung 4-4 wiedergegeben.

a) b)

Abbildung 4-4.  TEM-Abbildungen von SMs;"*® (CHCI5) (Balken entspechen 100 nm): a) Kontrastierung
mit OsO,: Sist grau, M weil3. b) Kontrastierung mit RuO,: Sist schwarz, M weil3.

Man sieht mit beiden Kontrastierungsmethoden deutlich, daf3 die hellen M-Lamellen
dunner sind as die S-Schichten. Das liegt, wie in Kapitel 2.1.6 erlautert, am Abbau des
PMMA im Elektronenstrahl des TEM, es handelt sich also um ein rein methodisches Arte-
fakt. Zur quantitativen Bestimmung werden alle mit TEM und SAXS bestimmten Lang-
perioden Dtem und Dsaxs in Kapitel 4.3 ausgewertet.

Bei dlen drei lamellaren SM stellt sich diese Morphologie sowohl in CHCI3, Toluol und in
MEK ein. Es wurden keine schmelzgeprefdten Proben untersucht. Die Langperioden D
lassen sich aus den parallelen Projektionen abmessen. Dazu wird der Mittelwert aus ver-
schiedenen Aufnahmen genommen, bei denen die Breite von mehreren Perioden
(typischerweise 10) gemessen wurde. Da die Stauchung der Struktur durch das Ultra
mikrotom die Abstande wie in Kapitel 2.1.6 beschrieben verfalscht, sind die Werte fur
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Drem stark fehlerbehaftet (siehe Kapitel 4.3). Genauer erfolgt die Bestimmung von D
durch SAXS:
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Abbildung 4-5. SAXS-Sreukurven der vier symmetrischen SM-Blockcopolymere. Eingezeichnete Reflex-
lagen sind berechnet aufgrund der mittleren Langperioden aus dem 1. und 3. Sgnal (Tabelle 4-4). Aufgrund
der gleichen Schichtdicken der S- und M-Lamellen sind die Reflexe mit geradzahliger Ordnung ausgel dscht.

Die Streukurve von SiMs;?° zeigt nur einen breiten Reflex bei umgerechnet 15,2 nm und
keine hdheren Ordnungen. Es handelt sich um die von Leibler theoretisch beschriebene
Korrelation der beiden Phasen im ungeordneten Zustand.'* Da diese Korrelation nicht
langreichweitig ist, sondern sich nur auf die Dimensionen der Polymerkette beschrénkt,
finden sich keine héheren Ordnungen. Die anderen Streukurven zeigen jeweils zwel
Signale, die den Reflexen (100) und (300) entsprechen. Der Reflex (200) ist nur als
Schulter zu erkennen. In einer lamellaren Struktur mit zwei gleich dicken Schichten sind
alle geradzahligen Ordnungen ausgel scht. Daher sieht man auch den 4. Reflex nicht, dle
hoheren Signale sind zu schwach, um in der Streukurve sichtbar zu sein. Die Langperioden
D werden aus den Reflexen (100) und (300) bestimmt.
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Tabelle4-4. Langperioden der SM-Zweiblockcopolymere ermittelt durch SAXS und Ausmessen der
Lamellenabstande in TEM-Abbildungen.

Polymer Dsaxs/ nm Drem / nm
SyM5;” 15,2 -
SsoM 50> 22,6 17
SsoM 502 28,8 25
SigMs; ° 41,9 36

Die aus TEM-Aufnahmen bestimmten Werte liegen ausnahmslos unter denen aus den
Streukurven. Das liegt am oben erwdhnten Abbau der PMM A-Phasen.

Die theoretischen Beschreibungen (Kapitel 1.2.2) von Zweiblockcopolymer-Morphologien
sagen bestimmte exponentielle Zusammenhange zwischen dem Polymerisationsgrad N und
dem Lamellenabstand D voraus. Tragt man die mit SAXS ermittelten D-Werte gegen die
effektiven Polymerisationsgrade Ny doppelt-logarithmisch auf, so erhdlt man einen
linearen Anstieg:

80
70
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50 |
20

0 ]

D/nm

10 s s s s s s s s |
200 300 400 500 600 700 800 9001000

N

Abbildung 4-6. Doppeltlogarithmische Auftragung der lamellaren Langperioden D gegen die effektiven
Polymerisationsgrade Ng;. Seigung 0,583, r = 0,996.

Aus der linearen Regression in Abbildung 4-6 (r = 0,996) erhdt man den Exponenten von
NeffZ

D ~ Ng®%
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Der Exponent 0,583 liegt zwischen den Werten fir das WSL (1/2) und das SSL (2/3). Das
deckt sich mit den xN-Werten der SM-Zweiblockcopolymere von rund 6 bis 21. Die in
dieser Arbeit verwendeten SM-Zweiblockcopolymere befinden sich also im Bereich
zwischen SSL und WSL.

Anders als die symmetrischen SM-Zweiblockcopolymere zeigt das unsymmetrische
S11M2g" keine langreichweitig geordnete Gleichgewichtsmorphologie. Nach der Lage im
Phasendiagramm (Abbildung 4-3) erwartet man Zylinder aus M. In der TEM-Abbildung
der RuOs-kontrastierten Probe (Abbildung 4-7 a) erkennt man undeutlich runde und lang-
liche helle Objekte. Es handelt sich um ein ungeordnetes Netzwerk aus M-Mikrodoménen.
Eine hexagonale Zylindermorphologie wird ebenso wenig beobachtet, wie ein geordnetes
Gyroidgitter. Die Streukurve (Abbildung 4-7 b) zeigt nur eine Schulter bei umgerechnet ca.
22 nm im abfallenden Bereich vom Beamstop (66 nm), der trotz abgezogener Unter-
grundmessung die Streukurve dominiert.

Intens.

g/2m /nm*

b)

Abbildung 4-7. &) TEM-Abbildung von S;Ma?, (RuO, Balken = 100 nm): undeutliche, eventuell
zylindrische oder sphérische Objekte, keine Lamellen. b) SAXS Sreukurve von S;;Mas'% Neben dem Beam-
stop ist nur eine Schulter zu erkennen.

Daf3 die Ordnung der Mikrophasen von S;:Mao” nicht besonders gut ausgepragt ist, kann
mit dem niedrigen xN-Wert und der Asymmetrie zusammenhéngen, die bewirken, dal3 sich
S;1Mx'? in der Nahe des ungeordneten Bereichs im Phasendiagramm befindet. Die
energetischen Unterschiede der verschiedenen Strukturen sind dort offensichtlich so klein,
dai? keine Morphologie bevorzugt gebildet wird. Da sich mit S;;Mx™ bei allen unter-
suchten Blends keine geordneten Uberstrukturen erzielen lassen, ist die Struktur des reinen
Zweiblockcopolymers nicht von grof3en Bedeutung fur die weiteren Untersuchungen. Es
wird daher auf eine genauere Untersuchung der reinen Morphologie verzichtet.
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4.1st2. Polystyrol-block-poly(tert-butylmethacrylat)-
Zweiblockcopolymere (ST)

Es wurden zwei annahernd symmetrische ST-Zweiblockcopolymere synthetisiert, SuyTsg™
und Sy7Ts5™. Wie bei den SM-Zweiblockcopolymeren werden auch hier zunéchst die xN-
Werte berechnet.

Tabelle 4-5. Effektive Polymerisationsgrade Ngr, Unvertréaglichkeiten ysifNet und mit TEM bestimmte
Morphologie der ST-Zweiblockcopolymere.

Polymer Nest XstNeif Morphologie

SupTsst 494 23,73 Lamellen?
103 a)

S47T53 834 40, 06 Lamellen

a) aus CHCl3, Toluol und MEK.

Die grofRere Unvertraglichkeit von S und T bewirkt anders als bei SM auch be kleiner
Molmasse einen gofRen xN-Wert. Beide Polymere befinden sich im lamellar geordneten
Bereich des von Matsen und Bates berechneten Phasendiagramms:

120

cps cps

gemischt
| |

0 0.2 04 06 08 1
%

Abbildung 4-8. Lage der ST-Zweiblockcopolymere im berechneten Phasendiagramm nach Matsen und
Bates.® a= SpTes™, b= SiTss'™®.

Die Untersuchung mit SAXS ist hier nicht moglich, da die Elektronendichten von S (pe(S)
= 0,566 mol/cm®) und T (p«(T) = 0,561 mol/cm®) sehr dhnlich sind. Dadurch ist der Streu-
kontrast zu gering fur das Auftreten von Reflexen (siehe Kapitel 2.2.4).
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Durch TEM (nicht gezeigt) wird die lamellare Struktur beider Polymere aus allen drel
verwendeten Losungsmitteln (CHCI3, Toluol und MEK) eindeutig nachgewiesen. Wie bel
den lamellaren SM-Zweiblockcopolymeren reicht auch hier die Selektivitét der Lésungs-
mittel nicht aus, um die Strukturbildung zu stéren oder eine andere Morphologie zu erzeu-
gen. Als Langperioden ergeben sich fiir SusTsg®: 20 nm und fiir Ss7Tss™> 31 nm.

4.1.3. Polystyrol-block-polybutadien-Zweiblockcopolymer e (SB)

Es wurden zwei SB-Blockcopolymere synthetisiert, ein annghernd symmetrisches SygBs:®’
und ein asymmetrisches SeeBa1'". Der 1,2-Anteil im Polybutadien betragt hier wie bei allen
Polymeren, die im Rahmen dieser Arbeit untersucht werden ca. 90 %. Auch hier werden
zuné&chst die Unvertréglichkeiten ermittelt und in das theoretische Phasendiagramm einge-
tragen.

Tabelle 4-6. Effektive Polymerisationsgrade Ngr, Unvertraglichkeiten yssNegs und mit TEM bestimmte
Morphologie der SB-Zwei bl ockcopolymere.

Polymer Nt X s8Nest Morphologie
SuoBs & 1113 67,55 Lamellen®
SeoBa 909 55,17 Gyroid”

a) Aus CHCl3, Toluol, MEK und schmelzgepref3t.
b) Aus CHCI; die beiden anderen Losungsmittel werden nicht untersucht.

120

100 |-

80 -

XNt
60

40_

20

Abbildung 4-9. Lage der SB-Zweiblockcopolymere im berechneten Phasendiagramm nach Matsen und
Bates.® a = S;gBs:'®, b= SoMar ™.
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Das symmetrische SB-Zweiblockcopolymer zeigt in TEM (nicht gezeigt) und SAXS
(Abbildung 4-10) wie erwartet eine lamellare Morphologie. Die aus CHCI3 praparierte
Probe zeigt auffallend viele, gut ausgepragte Signale, wobei auch die geradzahligen Ord-
nungen erscheinen (Die Volumenbriiche sind nicht vollkommen symmetrisch). Um einen
eventuellen Einfluld des Losungsmittels auf die Langperiode zu untersuchen, wird neben
der aus CHCI;3 praparierten (Abbildung 4-10 &) zusétzlich eine schmel zgeprelidte Probe von
SuoBs:® mit SAXS untersucht (Abbildung 4-10 b). Die schmelzgeprefite Probe ist erwar-
tungsgemal? weniger hoch geordnet und zeigt nur drei Reflexe. Ihre Langperiode deckt
sich aber ungefdhr mit der der aus Lésung préparierten Probe. Die Langperioden betragen
32.8 nm (CHCI3) und ca. 35 nm (Schmelze). Verglichen mit den Langperioden der SM-
Blockcopolymere, aber auch mit denen von BM und BT (siehe unten), erwartet man fir
SueBs:® eigentlich eine groRere Langperiode. Die Griinde fiir diese Abweichung konnten
im Rahmen dieser Arbeit nicht geklart werden. Aus den TEM-Abbildungen 183t sich ein
Wert von ca. 36 nm ablesen.
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a) b)

Abbildung 4-10. SAXS Streukurven von S,gBs;®". a) aus CHCl; prapariert. b) schmelzgepreft.

Man erkennt im Phasendiagramm (Abbildung 4-9), da3 SsgBa1'* in einem Bereich liegt, bel
dem die Stabilitét der Gyroidstruktur nicht mehr berechnet wurde. Durch TEM (Abbildung
4-11) wird fir dieses SB-Zweiblockcopolymer das typische Erscheinungsbild einer
Gyroidmorphol ogie nachgewiesen. Bei Zweiblockcopolymeren ist die Gyroidmorphologie
neben Kugeln, Zylindern und Lamellen als Gleichgewichtsmorphologie algemein aner-
kannt. Daher wird anders als bei den co-kontinuierlichen Strukturen mit ABC-Dreiblock-
copolymeren auf eine néhere Untersuchung durch Vergleich der TEM-Abbildungen mit
simulierten Projektionen verzichtet.
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a) b)

Abbildung 4-11. &) TEM-Abbildung von SsBs;"? (CHCl3) (OsO,, Balken = 100 nm). b) SAXS Sreukurve von
SoBar .

Die beiden in der Streukurve auftretenden Signale lassen sich nicht einer einzigen Struktur
zuordnen. Der erste stérkere Reflex entspricht 45,5 nm, die Schulter ungefahr 17 nm. Eines
der beiden Signale kann eine Uberlagerung des ersten und dritten Reflexes der Gyroid-
morphologie sein. Das Gyroiddoppelgitter hat nur sehr schwache, eng bei einander
liegende Reflexe (siehe Kapitel 2, Tabelle 2-2), die bereits bei sehr viel kleineren Zwei-
blockcopolymeren schwierig aufzuldsen sind.*? Eventuell koexistiert neben der Gyroid-
morphologie eine weitere Struktur, entweder Zylinder oder Lamellen. Beide haben sehr
viel intensivere Beugungssignale als der Gyroid. Daher kann eine von ihnen auch als
extremer Unterschuf? noch einen Beugungsreflex liefern, obwohl sie in den mit TEM un-
tersuchten Stellen der Probe nicht gefunden wird. Alle mit TEM untersuchten Ausschnitte
der Probe zeigen eindeutige Gyroidprojektionen. Ein dhnliches Beispiel der Koexistenz
zwischen einer Gyroidmorphologie und einer weiteren Unterschul3struktur findet man bei
B3,SssM a3t (siehe unten).

4.1.4. Polybutadien-block-polymethylmethacrylat- und Polybutadien-
block-poly(tert-butylmethacrylat)-Zweiblockcopolymere (BM
und BT)

Es wurde je ein anndhernd symmetrisches BM und ein BT synthetisiert. Der 1,2-Anteil im
Polybutadien betréagt ca. 90 %. Zunéchst werden die Unvertréglichkeiten berechnet:
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Tabelle 4-7. Effektive Polymerisationsgrade Ngr, Unvertraglichkeiten xeuNer bzw. xerNes  und mit TEM
bestimmte Morphol ogie des BM und BT-Zwei bl ockcopolymers.

Polymer Neft XBMNeft, XBTNeff Morphologie
BggM > 1242 144,07 Lamellen?
BgoTso™’ 1105 10,36 Lamellen®

a) Aus CHCI; und MEK Lamellen, aus Toluol ungeordnet.
b) Aus CHCl3, Toluol und MEK.

Wahrend BM sehr unvertraglich i, liegt BT aufgrund des kleinen berechneten Wertes fir
XsT gerade im Bereich des kritischen Punktes im Phasendiagramms (berechnet fir gleiche
Kuhn-Langen).
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Abbildung 4-12. Lage von BssM4™ () und BsoTso™ (b) im berechneten Phasendiagramm nach Matsen und
Bates.*”

Durch TEM (nicht gezeigt) werden die lamellaren Morphologien fir beide Polymere ein-
deutig nachgewiesen. Die Langperioden werden mittels SAXS bestimmt.
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Abbildung 4-13. SAXS Streukurven von a) BssMa>* und b) BsoTso . Aufgrund der gleichen Dicken beider
Schichten sind die Reflexe mit geradzahliger Ordnung ausgel 6scht.

Tabelle 4-8. Langperioden von BM und BT ermittelt durch SAXS und Ausmessen der Lamellenabsténde in
TEM-Abbildungen.

Polymer Dsaxs/ nm Dtem / nm
BssM > 52,1 44
BsoTso 51,4 42

Da BT ein grélReres Molekulargewicht und eine kleinere Gesamtdichte als BM hat, sollte
man fUr BT eine grélere Langperiode erwarten. Aus den SAXS-Messungen folgt aber, dal3
die Lamellenabstéande in BT nur geringfugig gréf3er sind als in BM. Das |&f3t sich mit der
stark unterschiedlichen Unvertraglichkeit beider Polymerpaare erkléren. Die stérkere
Tendenz zur Minimierung der B-M-Grenzfléche streckt die Ketten des BM mehr as das
bei BT der Fal ist.

Die Berechnung der x-Parameter auf Seite 76 ergab eine sehr geringe Unvertréglichkeit fir
B-T. Es muf3 daher untersucht werden, in welchem Mal3 beide Phasen Uberhaupt entmischt
vorliegen. Da die auftretenden Reflexe keine unmittelbare Aussage Uber den Ent-
mischungsgrad haben (dies ware theoretisch Uber die Signalintensitédten und dem entspre-
chenden Streukontrast moglich), wird BsoTso™ einer dynamisch-mechanischen Analyse
unterworfen.
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Abbildung 4-14. Temperaturabhéangigkeit von Speicher- und Verlustmodul G' und G" sowie des tan Jd. von
BsoTso'”’ (CHCl3) (ARES Rheometric Scientific, Geometrie: 8 mm Platte-Platte, w = 10 rad/s, Heizrate 2
K/min.)

Die Glastiibergangstemperaturen von BsoTso™* liegen in der DMA-Kurve (Abbildung 4-14)
bei -8 °C (B) und ca. 113 °C (T) (senkrechte Pfeile). Das ist vergleichbar mit den Werten
fur reines T und B. (Ein Beispiel fir eine gemischte B-Phase ist dagegen SuB7T47*%
(Abbildung 4-25), bei der die Glaslibergange deutlich auf einander zu verschoben sind.)
Daher kann von einer annahernd vollstandigen Entmischung beider Phasen im BsoTso'™™
ausgegangen werden. Der Wert fir xgr ist daher vermutlich gréfer als der berechnete Wert
0,007. Wie bereits oben vermutet, ist die Methode der Berechnung aus den Lodlichkeits-
parametern fir B und T zu stark fehlerbehaftet, um quantitative Aussagen zuzulassen.

Wird BssM47>* aus Toluol prépariert, so bildet sich keine lamellare Morphologie, sondern
beide Mikrophasen liegen ohne langreichweitige Ordnung nebeneinander vor. Dies kann
auf die stark unterschiedliche Wechselwirkung beider Komponenten mit dem L&sungs
mittel zurtckgefuhrt werden. B ist mit Toluol besser vertréglich als M. Daher ist es
wahrscheinlich, dal3 beide Mikrophasen bei ihrer Separation sehr unterschiedlich mit
Toluol gequollen sind, wie in Abbildung 4-15 schematisch dargestellt. Die effektiven
Volumenbriiche der gequollenen Polymerphasen kdnnen danach trotz der gleichen Grélde
beider Blocke zu einer Kugel- oder Zylindermorphologie fihren. Diese wird beim weiteren
Verdampfen des Losungsmittels (Entquellen) vermutlich nicht mehr stabil sein, da sich
nun beide Volumenbriiche angleichen und eine lamellare Struktur beglinstigen werden.
Wenn die Viskositét in diesem Stadium der Probenpraparation bereits zu grof3 ist, so kann
die erste, asymmetrische Struktur stark verzerrt erhalten bleiben.
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Abbildung 4-15. Mégliche Strukturbildung in einem selektiven Losungsmittel: Zuerst ist eine Phase (weif3)
stérker vom Losungsmittel (dunkelgraue Punkte) gequollen als die andere schlechter 16sliche (grau).
Dadurch kann eine gekrimmte Grenzflache entstehen. Ist spéater das Losungsmittel verdampft, so verzerrt
sich die Grenzflache aufgrund der Volumenbr iiche im reinen Polymer.

Diese selektive Wechselwirkung der Komponenten mit dem Losungsmittel ist sowohl bel
Toluol as auch bei MEK gegeben, jeweils mit entgegengesetzter Wirkung. Bei der
Préparation aus MEK entsteht trotzdem eine lamellare Morphologie. Eine denkbare
Erklérung ist, daid hier die Viskositét im Endstadium der Praparation geringer ist, da die
weniger gut 16sliche Komponente B eine Ty unter Raumtemperatur hat und die hohe Ty
von M durch die gréi3ere Quellung mit MEK gesenkt wird. Im Gegensatz dazu ist bel
Toluol die M-Phase wahrscheinlich weniger gequollen und die Kettenbeweglichkeit reicht
nicht mehr zur geordneten Umorientierung in eine neue Morphologie aus.

Moglicherweise kann die Mikrophasenseparation auf3er durch die Wechselwirkung
untereinander auch durch die Wechselwirkung mit dem Losungsmittel ausgel 6st werden.
In diesem Fall wére die Selektivitdt des Losungsmittels so stark, dal3 die schlechter 16sliche
Polymerkomponente von der LAsung separiert, noch bevor eine Konzentration erreicht ist,
bei der es mit der anderen besser 16slichen Polymerkomponente in Wechselwirkung treten
kann. Die zum Zeitpunkt der Mikrophasenseparation effektiven Volumenbriiche wéren
unter diesen Umstdnden extrem asymmetrisch. Die Situation entspréache der eines
polymeren Amphiphils, das ab der kritischen Mizellkonzentration zu Mizellen aggregiert,
bei der der Mizellkern von der Korona aus besser |6slichen Ketten mikrophasensepariert
ist. Stébchen- bzw. Kugelmizellen entsprechen dabel zylindrischen und sphérischen
Morphologien.

Die ungeordnete BssM47>*-Probe (aus Toluol) wird fiir 5 Tage bei 180°C in vac. getempert.
Danach ist keine Veranderung der Struktur festzustellen. Vermutlich verhindert die
Viskositét der Schmelze, bedingt durch die hohen Molekulargewichte von ca. 10° g/mol,
die Aushildung der lamellaren Morphologie. Zudem setzt eine Neuordnung das Umorien-
tieren von bereits gebildeten Grenzflachen voraus. Die Molekile miften dazu ihre Blocke
durch die jeweils andere Mikrophase bewegen, was eine hohe Energiebariere darstellt.
Gleiches gilt fur ale anderen in dieser Arbeit untersuchten Blockcopolymerproben. Es
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wurde in keinem Fall eine Anderung der Struktur durch Tempern festgestellt. Dennoch
werden alle Proben zur vollstandigen Entfernung des L ésungsmittels wie auf den Seiten 77
und 78 beschrieben getempert.

4.2. Reine ABC Dreiblockcopolymere

Anders as be Zweiblockcopolymeren gibt es in  ABC-Dreiblockcopolymeren
verschiedene Zusténde der Mikrophasenseparation. Zunéchst konnen alle drei Phasen
gemischt oder entmischt vorliegen. Dartiber hinaus ist die Bildung einer Mischphase aus
nur zwei Komponenten moglich, wahrend der dritte Block davon separiert bleibt. Die
Sequenz der Blocke im Polymer hat dabel einen deutlichen Einflul3. So erhoht ein stark
entmischter Mittelblock B die Mischbarkeit der Endblocke A und C verglichen mit einem
entsprechenden AC-Zweiblockcopolymer. Dagegen tragt ein separierter Endblock A oder
C zur Entmischung der beiden anderen Blécke BC bzw. AB bei.*® Die Beschreibung der
Mikrophasenseparation unter Verwendung von Unvertraglichkeiten xN ist daher nicht
ohne weiteres mdglich und wird im Folgenden nicht ausgefihrt.

4.2.1. Polystyrol-block-polybutadien-block-polymethylmethacrylat-
Dreiblockcopolymere (SBM)

Es wurden vier SBM-Dreiblockcopolymere synthetisiert. Sie unterscheiden sich in Mole-
kulargewicht und B-Anteil. Aus dem Vergleich mit bereits charakterisierten SBM-Block-
copolymeren’ 183t sich eine Entmischung aller Phasen bei allen vier Polymeren vorhersa-
gen. Ihre Morphologien werden in Abhangigkeit der Préparationsmethode mit TEM und
SAXS untersucht.

Tabelle4-9. Mit TEM identifizierte Morphologien der SBM-Dreiblockcopolymere bel verschiedenen
Préparationsbedingunge. (Il = Lamellen mit der Abfolge -S-B-M-B-, Ic = B-Zylinder an der Grenzflache
2wischen S- und M-Lamellen, - = nicht untersucht.)

Polymer aus CHCl3 aus Toluol aus MEK schmel zgepreft
S2BxMz™ | | | -
S24BagM 3% | - - |
S33B3uM g™ I ungeordnet + | Il + verzerrte -

wenig Il Zylinder
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‘ S43814M43102 ‘ Ic Ic ‘ Ic ‘ -

SasBasM 3> und SzaBasMasz™ sind annahernd symmetrisch und bilden im wenig selektiven
CHCI3 erwartungsgemdl? Lamellen mit der Wiederholungseinheit -B-S-B-M- (Abbildung
4-16). Trotz des hoheren B-Anteils von SzBasM2s™ bildet dieses ebenfalls Lamellen
(nicht gezeigt). S13B1aM4s™ hat einen geringeren B-Anteil, der zur Ausbildung von B-
Zylindern fuhrt (Abbildung 4-18).

|

Abbildung 4-16. Links: TEM-Abbildung von S;3BsyMss™™ (CHCIs). (0sO,, Balken = 100 nm). Rechts:
Schema der lamellaren I1-Morphologie. Die Farbgebung aller Schemata entspricht, soweit nicht ausdrtick-
lich anders beschrieben, der Kontrastierung mit OsO,, d.h. B = dunkelgrau oder schwarz, S= grau, M oder
T=weils.

Es falt in Abbildung 4-16 auf, dal3 zwischen den schwarzen B-Lamellen alternierend
breite und schmale helle Schichten liegen. Das ist die Folge der schon mehrfach erwahnten
Abbaureaktion von Polymethylmethacrylat im Elektronenstrahl. Dadurch erscheinen die
M-Lamellen im Ultradinnschnitt schmaler als die S-Schichten. Zur Uberpriffung der
Phasenseparation und zum Vergleich mit SusB1aM 435 wird SzsBasMas™ der dynamisch-
mechanischen Analyse unterworfen.
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Abbildung 4-17. Temperaturabhéngigkeit von Speicher- und Verlustmodul E' und E" sowie des tan J von
S3aBayMas™> (CHCI3). (DMTA 1V, Rheometric Scientific, Geometrie: Rectangular Tension-Compression, w=
10 rad/s, Heizrate 2 K/min.)

Die T4 von B erscheint in Abbildung 4-17 als breites Maximum von E" bei ca. -4°C und
liegt damit hoher, als fir Polybutadien mit 90% 1,2-Anteil erwartet wird (-11°C nach ).
Die Ty von S ist nur as schwache Schulter (senkrechter Pfeil) im Verlauf von E"
auszumachen und kann deutlicher as Abfall von E' identifiziert werden, der bei ca. 102°C
liegt. Der Glasiibergang von M erfolgt schliefflich wieder als klares E"-Maximum bei
120°C.

SusB14M 4™ bildet die bei der Zusammensetzung nach dem Phasendiagramm fiir SBM-
Dreiblockcopolymere (Abbildung 1-10) zu erwartende Ic-Morphologie, bei der B-Zylinder
zwischen S- und M-Lamellen liegen (Abbildung 4-18). Deutlich zuordnen kann man hier
die S und M-Phasen. S erscheint grau wahrend M weil3 bleibt. Es gibt keine feste Regel,
wann diese Unterscheidung zwischen S und M gelingt. Die Grauférbung von S ist sowohl
auf die teilweise Oxidation der Phenylgruppen durch OsO, zurlickzufihren, als auch auf
den Probendickenunterschied zu den M-Mikrodomanen, der durch den Strahlungsabbau
von M herrihrt.
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Abbildung 4-18. Links: TEM-Abbildung von SisB14M4s'™ aus CHCl; prapariert. (OsO,, Balken = 100 nm)
Rechts: Schema der lamellar-zylindrischen |c-Morphologie.

Auch Si3B1M4s'® wird mittels dynamisch-mechanischer Analyse untersucht, um eine
eventuelle Mischung des relativ kurzen B-Blocks mit anderen Phasen nachzuwei sen.

10E,E"/Pa
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Abbildung 4-19. Temperaturabhangigkeit von Speicher- und Verlustmodul E' und E" (E' ist eine Dekade
nach oben geschoben) sowie des tan & von S;ByMss™ (CHCl;) (DMTA 1V, Rheometric Scientific,
Geometrie: Rectangular Tension-Compression, w= 10 rad/s, Heizrate 2 K/min.).

Die Glaslibergange werden als Maxima der E"-Kurve in Abbildung 4-19 abgelesen. Die Ty
von B (@) liegt bel ca. -13°C und ist entsprechend dem Gewichtsanteil von 14 % im
Polymer nur schwach ausgeprégt. Die Temperatur entspricht dem Glaslibergang einer
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reinen B-Phase. Ein deutlicher Glasiibergang (b) ist desweiteren bei 90°C auszumachen.
Offensichtlich mischen Teile der B-Ketten in die S-Phase, deren T4 dadurch um 10°C
erniedrigt wird. Die Tq von M (c) liegt a's Schulter bei ca. 117°C. Dies deckt sich mit den
auf Seite 76 in Tabelle 4-2 berechneten Wechselwirkungsparametern, die eine bessere
Mischbarkeit zwischen Sund B als zwischen M und B voraussagen. Es ist bemerkenswert,
dal3 zwar die S-Phase mit B vermischt ist, nicht aber umgekehrt die B-Domanen auch S
enthalten. Moglicherweise ist dies eine Folge des allgemeinen Phdnomens, wonach kirzere
Ketten in Phasen mit héhermolekularen Makromolekilen geltst werden kénnen, umge-
kehrt aber die niedermolekulareren Phasen keine langeren Ketten tolerieren. Beispiele sind
die "wet brush'- und "dry brush"-Szenarien (Kapitel 1.4.1) und Mischungen aus
Zweiblockcopolymeren mit stark unterschiedlichen Molekul argewichten (Kapitel 1.4.2).

Wahrend das kleinere SzB3Ms>* und das zylindrische Si3B14M4s™® auch aus Toluol und
MEK ihre Gleichgewichtsmorphologie bilden, zeigt S;sBMss™ neben Lamellen andere
Strukturen, wenn es aus diesen Losungsmitteln prapariert wird. Die aus Toluol préparierte
Probe (Abbildung 4-20 a) enthalt neben schmalen Doménen mit querstehenden Lamellen
Uberwiegend Bereiche, in denen B ein ungeordnetes Netzwerk bildet. Dagegen entstehen
aus MEK (Abbildung 4-20 b) zu etwa gleichen Anteilen Lamellen und verzerrt
zylindrische Domanen.

..-r‘,"".‘ 4

e

¥

Abbildung 4-20. TEM-Abbildungen von Si3ByMa3™ prépariert aus a) Toluol und b) MEK. (OsO,, Balken
jeweils = 100 nm)

Offensichtlich behindert in beiden Féllen die Selektivitdt des Losungsmittels die Ausbil-
dung der Lamellenmorphologie. Im Fall der aus Toluol préparierten Probe (Abbildung 4-
20 a) wird wie bei BssM4™* (siehe Seite 91) wahrscheinlich zuerst M von der homogen
gemischten Losung separiert. Die dabei vermutlich entstehende Struktur entspricht nicht
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der Gleichgewichtsmorphologie im trockenen Zustand, die aufgrund der eingeschrénkten
Beweglichkeit der Polymerketten wahrscheinlich nur langsam erreicht wird. Im Uber-
wiegenden Teil der Probe wird vermutlich der ungeordnete Nicht-Gleichgewichtszustand
kinetisch "eingefroren”, bevor er sich zu Lamellen umordnen kann Die lamellar geordneten
Domanen erscheinen im Ultradiinnschnitt als langliche Bander mit den Schichten senk-
recht zur Bandrichtung. Diese Anisotropie kann als Folge der Lamellenbildung nach einem
Keimbildungs-Wachstums-Mechanismus erklért werden. Das Verhdltnis von Doménen-
breite zu -lénge entspricht dabei dem Verhdtnis der Wachstumsgeschwindigkeiten parallel
und senkrecht zu den Lameélen. Offensichtlich ist die Bildung neuer Lamellen auf den
schon bestehenden (senkrechtes Wachstum) um ein Vielfaches schneller als die
Ausbreitung schon bestehender Schichten (paralleles Wachstum).

Bei der Prgparation aus MEK (Abbildung 4-20 b) ist die Situation umgekehrt. B ist nun der
am schlechtesten l6sliche Block, wahrend M die giinstigste Wechselwirkung mit dem
Losungsmittel hat. Eine Erklarung fur die zwei koexistierenden Strukturen liefert die
Annahme einer zweistufigen Mikrophasenseparation, wie sie in Abbildung 4-21
schematisch dargestellt ist. Ausgehend von einer homogenen Lésung bel niedriger
Konzentration (a) separieren nach diesem Szenario zundchst die B-Blocke, die
entsprechend den herrschenden effektiven Volumenbrichen Zylinder (vermutlich
hexagonal angeordnet) in einer homogenen Matrix aus S, M und MEK bilden (b). Durch
den separierten Mittelblock wirde, wie oben erwdhnt, die Mischbarkeit der beiden
AuRenbldcke begiinstigt werden,® so dai? diese erst zu einem sehr spaten Stadium der
Préparation (hohe Konzentration) voneinander separieren. Die S- und M-Aul3enblécke
waren bel ihrer Entmischung in der zweiten Stufe mit einem Ende an die Grenzflache der
B-Zylinder gebunden. Da das Aufldsen der B-Domanen viel Energie kostet, bewegen sich
die S und M-Ketten vermutlich bevorzugt entlang der B-Grenzflache, bis die B-Zylinder

zu Lamellen verschmelzen kénnen (c).

a b C

Abbildung 4-21. Méglicher zweistufiger Ablauf der Mikrophasenseparation eines ABC-Dreiblock-
copolymers in einem selektiven Lésungsmittel, in dem der Mittelblock am schlechtesten [8slich ist.
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Die zweite Stufe kdnnte wegen der Verschlaufung der B-Ketten innerhalb ihrer Doméanen
behindert werden (das Verschlaufungsmolekulargewicht von B ist mit 2200 g/mol sehr
niedrig).* Daher ware die Umstrukturierung der Morphologie von Zylindern zu Lamellen
langsam und wirde vermutlich ab einer gewissen Konzentration kinetisch "eingefroren”.
Die Zylinder kénnten dann nicht mehr zu Lamellen verschmelzen und wirden durch die
entstehenden S und M-Doménen verzerrt. Dies erklart die deformierten Zylinderquer-
schnitte in Abbildung 4-20 b).

Sowohl bel der aus MEK als auch bei der aus Toluol préparierten Probe kann durch
Tempern keine Veranderung der Strukturen festgestellt werden. Wie schon bei BssMa7™
aus Toluol ist auch hier vermutlich die Schmelzviskositét zu hoch.

Diese Abhangigkeit der Struktur vom verwendeten Lésungsmittel ist bei SzB3Ma;>* nicht
festzustellen. Eine mogliche Erklarung ist, dal3 die Loslichkeit der drei Blécke durch ihr
geringes Molekulargewicht nivelliert wird und die Separation aller drei Phasen voneinan-
der gleichzeitig stattfindet, wobei entsprechend der Volumenbriiche Lamellen entstehen.
Auch moglich ist, dald zwar eine Nicht-Gleichgewichsmorphologie wie die fir
SasBasMa3s™ vermutete durchlaufen wird, hier aber die Beweglichkeit der kurzen Ketten
zur vollsténdigen Umstrukturierung in Lamellen in der 2. Stufe der Phasenseparation
ausreicht. Auch das zylindrische Si3B1aM43'% zeigt keinerlei Lésungsmittelabhangigkeit
bei der Strukturbildung. Die 14 wt% B haben anscheinend keinen grof3en Einfluld auf das
Lodlichkeitsverhalten der S und M-Blécke, so dald das SBM-Dreiblockcopolymer sich
shnlich eines Zweiblockcopolymers verhalt (SiMs;"'®), dessen Morphologie ebenfalls
keine Lésungsmittelabhangigkeit zeigt.

Dal’ Lamellen wirklich die Gleichgewichtsmorphologie von Ss3BssMass™ sind, beweist die

schmel zgeprefdte Probe, bel der Losungsmittel einfl Uisse ausgeschlossen sind. Auch hier tritt
die lamellare Morphologie auf (nicht gezeigt).

Die lamellaren Langperioden von SzBaMz™, SsBxuMas™ und SusB1Mas'® werden
mittels SAXS bestimmt.
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Abbildung 4-22. SAXS Streukurven von SuBsiMs™* (), S3BauMas™ (b) und SisB1aMus™ () (alle CHCIy).
Die eingezeichneten Reflexlagen wurden aus den Werten von Tabelle 4-10 berechent

In der Streukurve von SysB1sMas™ (Tabelle 4-10 c) erscheint hauptsachlich die lamellare
Struktur der Ic-Morphologie. Die Periodizitdt parallel zu den Lamellen erzeugt einen
Reflex erster Ordnung als Schulter zwischen (200)- und (300)-Signal. Der korrespon-
dierende Zylinderabstand betrédg ca. 26 nm, was den Zylinderabstanden in den TEM-
Abbildungen entspricht.

Tabelle 4-10. Langperioden von SyBaMay™, Si5BasMas™ und SyzB1aMst™ aus SAXSund TEM.

Polymer Dsaxs/ nm Drem / nm
S34BaM ™ 47 39
SeaBauMg™ 80 68
SiaB1aM g™ 62 46
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4.2.2. Polystyrol-block-polybutadien-block-poly(tert-butylmethacrylat)
Dreiblockcopolymere (SBT)

In dieser Arbeit werden zwei SBT-Dreiblockcopolymere verwendet, die im Rahmen der
vorangegangenen Diplomarbeit synthetisiert wurden. Es handelt sich um ein sym-
metrisches SBT und um ein SBT mit sehr kleinem Mittelblock und symmetrischen Aul3en-
bl 6cken.

Tabelle 4-11. Mit TEM identifizierte Morphologien der SBT-Dreiblockcopolymere bei ver schiedenen Prépa-
rationsbedingungen. (Il = Lamellen mit der Abfolge SBTB, Ic = Lamellen von Sund T mit B-Zylindern an der
Grenzflache, - = nicht untersucht.)

Polymer aus CHCI3 aus Toluol aus MEK schmel zgeprefl3t
SeaBaaTas'® I I I I
SieB7 T4 Il+1lc - - -

SasBasT™® bildet im Gegensatz zum vergleichbaren SzBasMas™ aus allen verwendeten
Losungsmitteln Lamellen. Der Grund ist wahrscheinlich die bessere Vertraglichkeit der
Polymere B-T verglichen mit B-M. Die Strukturbildung wird nicht mehr dominiert von der
starken B-M-Unvertraglichkeit, sondern es herrscht eine ausgeglichenere Situation. Da
aul3erdem nun die Auf3enblocke Sund T untereinander stérker unvertréglich sind als S und
M, trennen sich die drei Mikrophasen vermutlich ungefahr gleichzeitig und es wird kein
Zwischenzustand aus zwei Phasen (eine einzelne, schlechter 16sliche Komponente und eine
Mischphase aus zwei besser |6slichen Komponenten) durchlaufen. Zusétzlich sorgt die
generell bessere Lodichkeit des Dreiblockcopolymers (siehe Fallungsversuche mit hT auf
Seite 75) zu einer Mikrophasentrennung zu einem spateren Zeitpunkt, also bei héherer
Konzentration. Die Quellungsgrade aller drei Phasen sind dann geringer und mithin auch
die Unterschiede der effektiven Volumenbriiche. Daher bildet SzBasTas™™® aus alen
verwendeten Lésungsmitteln seine lamellare Gleichgewichtsmorphologie.

Die Vollsténdigkeit der Mikrophasenseparation aller drei Komponenten wird mit
dynamisch-mechanischer Analyse nachgewiesen.
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Abbildung 4-23. Temperaturabhangigkeit von Speicher- und Verlustmodul E' und E" (E' eine Dekade nach
oben geschoben) sowie des tan d von SyBssTss™®® (CHCI3) (DMTA 1V, Rheometric Scientific, Geometrie:
Rectangular Tension-Compression, w= 10 rad/s, Heizrate 2 K/min.).

Wie man es fur vollstandig phasenseparierte Blocke erwartet, liegen die Glasiibergange
(E"-Maxima) bei -12°C (B), 105°C (S) und ca. 122°C (T).

Esist bemerkenswert, da’ B im SsB7T47'%° trotz des geringen Anteils von nur 7 wt% keine
Kugeln entsprechend einer Is-Morphologie bildet, sondern sehr diinne B-Lamellen an der
S-T-Grenzfl&che, die nur teilweise zu Zylindern aufbrechen. In der TEM-Abbildung 4-24
sind die B-Schichten als diinne schwarze Linien zwischen den hellen T- und den grauen S
Lamellen zu erkennen. Eine Erkldrung liefert die starke Unvertréglichkeit zwischen S und
T, wéhrend die Unvertraglichkeit B-T geringer als die von B-Sist. Vermutlich wird daher
der unginstige S-T-Kontakt zugunsten von S-B und S-T verringert. Desweiteren féllt die
starke Kontraktion der T-Lamellen durch Strahlungsabbau auf. Der Abbau bewirkt auch
dasim Bild unten links zu sehende Aufreif3en der T-Doméne.
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Abbildung 4-24. TEM-Abbildung von S;gB; T2 (CHCI3) (OsO,, Balken = 100 nm).

Im Unterschied zu den anderen Dreiblockcopolymeren sind hier die Phasen aufgrund der
kleinen Blocklénge des Mittelblocks partiell gemischt. Die Mischphasen werden mit
dynamisch-mechanischer Analyse nachgewiesen. Im Gegensatz zu SxBasTzs™™® oder
SusB1M4s'?, das ebenfalls kurze B-Ketten hat, ist hier der Glasiibergang der B-Phase
deutlich zu hoheren Werten verschoben und verbreitert.
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Abbildung 4-25. Temperaturabhéngigkeit von Speicher- und Verlustmodul E' und E" (E' eine Dekade nach
oben geschoben) sowie des tan J von SB; T2 (CHCI3) (DMTA IV, Rheometric Scientific, Geometrie:
Rectangular Tension-Compression, w= 10rad/s, Heizrate 2 K/min.).
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In der Kurve des Verlustmoduls E" sind drei Glastibergange zu erkennen (markiert mit
senkrechten Pfeilen). Das erste breite Maximum (a) bei ca. 10°C entspricht der B-Phase,
deren T4 durch die Beimischung einer der beiden anderen Komponenten nach grofReren
Werten verschoben wird. Ob es sich bei der Beimischung um S oder T handelt, kann nicht
bestimmt werden. Bei 80°C durchlduft E" ein weiteres Maximum (b). Es handelt sich um
eine Mischphase mit Uberwiegend S oder T, in das B beigemischt ist. Die Ty ist daher stark
abgesenkt. Schliefdlich ist schwach als Schulter (c) bei ca. 110°C ein weiterer Glasiiber-
gang auszumachen, der nicht eindeutig S oder T zugeordnet werden kann. Nach den in
Tabelle 4-2 auf Seite 76 angegebenen Wechselwirkungsparametern ist zu vermuten, dal? es
bevorzugt zur Mischung von B und T kommt.

Die Langperioden der Morphologien von Ss3sBasTas ™ und SueB7T472° werden mit SAXS
ermittelt. Dabel mui3 berticksichtigt werden, dal3 S und T eine sehr dhnliche Elektronen-
dichte haben (siehe Kapitel 2.2.4) und daher in der Beugung keinen ausreichenden Streu-
kontrast aufweisen. Da zudem S und T die gleiche Schichtdicke haben, ist die fiir die Beu-
gung relevante Langperiode der Abstand zwischen je zwel B-Lamellen unabhéngig davon,
ob S oder T dazwischen ist. Die echte Langperiode -B-S-B-T- ist daher das Doppelte der
effektiv gemessenen.

1000 ¢
10000 ¢

100
1000

Intens.
Intens.

10
100

E 1 1 1 1 1
00 01 02 03 0,00 0,05 0,10 015 0,20
g/2rt /nm* g/2rt /nm*

a) b)

Abbildung 4-26. SAXS Streukurven von SysBas T (a) und SisB; T4 (b). Die eingezeichneten Reflexlagen
beziehen sich auf die Werte aus Tabelle 4-12.

In SeB7T4? ist nur wenig B enthalten, das zudem mit einer der anderen beiden Phasen

gemischt ist. Daher hat die Probe einen sehr geringen Streukontrast, was die schwachen
Reflexe in der Streukurve (Abbildung 4-26 b) erklart.
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Tabelle 4-12. Langperioden von S;3Bas Tz und SisB; T2 aus SAXSund TEM.

Polymer Dsaxs/ nm Dtem / nm
S33B33T™® 85 66
SugB7T 4% ca. 80 56

4.2.3. Polybutadien-block-polystyrol-block-polymethylmethacrylat
(BSM)

Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein BSM-Dreiblockcopolymer B3SssMas™™® synthetisiert.
Es zeigt je nach Préparationsbedingung verschiedene Morphologien, die im Folgenden
einzeln beschrieben werden. Karsten Jung** untersuchte BSM-Dreiblockcopolymere mit
ahnlichen Zusammensetzungen und beschreibt neben der lamellaren Morphologie (I1) mit
der Schichtfolge -S-B-S-M- eine co-kontinuierliche Morphologie, die interpretiert wird al's
zwei Netzwerke aus B- und M-Phase, die in einer S-Matrix liegen.

Tabelle 4-13. Mit TEM identifizierte Morphologien von Bs,S;sMa3™® bei verschiedenen Praparationsbedin-
gunge. (Il = Lamellen mit der Abfolge -S-B-S-M-, cs-Gyroid = core-shell-Doppelgyroid mit B-Kern und S
Hillein M-Matrix.)

Polymer

aus CHCl3

aus Toluol

aus MEK

B3:SssMas'®

viel cs-Gyroid +
wenig Il

viel ungeordnet+
wenig Il

B-Zylinder

Pr&paration aus CHCls:

Die Probe besteht aus zwei Morphologien, die koexistieren: ein geringer Anteil Lamellen
und eine dominierende Struktur aus einem doppelten core-shell-Gyroidgitter (Abbildung 4-
27). Die lamellaren Domanen haben eine @nliche, wenn auch schwéacher ausgepragte
Anisotropie ihrer duleren Form, wie die von SssBssMass™ in Toluol, namlich die groRere
Ausdehnung senkrecht zu den Lamellen.
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Abbildung 4-27. TEM-Abbildung (OsO,, Balken = 100 nm) und SAXS-Srreukurve von BsSsMss™ aus
CHCl3: Koexistenz von Lamellen- und cs-Gyroi dmorphologie.

Wahrend beide Strukturen mittels TEM und TEM-Simulation eindeutig nachgewiesen
werden kdnnen (siehe unten), lassen sich die schwach ausgeprégten Reflexe der Streukurve
nicht eindeutig zuordnen. Mit der Annahme, dal3 die lamellaren Doménen den einzigen
Streubeitrag liefern, kann man dem ersten Signal den (200)-Reflex zuordnen. Aufgrund der
grofl3en Langperiode liegen die die Reflexe hdherer Ordnung zu eng bei einander, als dal3
die Streukurve sie noch auflésen konnte. Die lamellaren Langperioden sind Dsaxs = 105
nm und Drem = 70 nm. Allerdings ist nicht sicher, ob die diffusen Reflexe wirklich den
lamellaren Doméanen zugeordnet werden kénnen.

Obwohl im lamellaren Bereich der TEM-Abbildung 4-27 (oben links) nicht zwischen den
Phasen S und M unterschieden werden kann, entspricht dort die Abfolge der Phasen
(Abbildung 4-28 @) denen lamellarer Dreiblockcopolymer-Morphologien. Schichten des S-
Mittelblocks trennen die Endblockdoméanen aus B und M. Wenn mit OsO4 nur die B-
Phasen angeférbt werden, erscheinen diese as aquidistante Streifen, da die Sequenz
zentrosymmetrisch ist und sich eine der Spiegelachsen in der Mitte der B-Lamellen
befindet. Im Gegensatz dazu erscheinen in der lamellaren SBM-Morphologie B-Streifen
mit alternierend breiten und schmalen Abstanden, die von Abbau der M-Phase im
Elektronenstrahl herriihren (siehe z.B. Abbildung 4-16 a)
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a) b)

Abbildung 4-28. Schema beider Morphologien von Bs,;S;sMa3'*: a) Lamellen mit der Abfolge -S-B-SM-. b)
core-shell-Gyroid mit B-Kernen und S-Hillen in einer M-Matrix (hier transparent wieder gegeben).

Die Bildung der Gyroidmorphologie als dominierende Struktur und die Koexistenz der
Lamellen daneben &t sich mit den Wechselwirkungsparametern der benachbarten
Kompoenenten erkldren. Wie man Tabelle 4-2 auf Seite 76 entnehmen kann, hat die
Sequenz B-S-M anders als im SBM eine asymmetrische Unvertraglichkeit, die von B-S
nach S-M abnimmt. Daher ist die Grenzflache B-S energetisch unginstiger als S-M und
das System ist bestrebt, die B-S-Grenzfléche stérker zu minimieren as S-M. Das Resultat
ist eine Krimmung der S-Schicht und beider Grenzflachen:

SN

B-S-Grenzflache S-M-Grenzflache

Abbildung 4-29. Schema der ungleichen Grenzflachen in der gekrimmten BSM-Morphologie. Durch die
Krimmung wird die B-S-Grenzflache pro Molekil kleiner als die S-M-Grenzflache.

Wahrend also die Grenzflachenspannungen gekriimmte Strukturen begiinstigen, streben
die annghernd gleichen Volumenbriiche nach Lamellen mit geraden Grenzflachen und
gleichen Schichtdicken. Diese gegenlaufigen Triebkréfte bewirken vermutlich die
Koexistenz von Lamellen und der gekrimmten Gyroidmorphologie.

Es besteht eine Anaogie zwischen den mdglichen core-shell-Strukturen des Dreiblock-
copolymers und den Zweiblockcopolymer-Morphologien, wobei man die Hille entweder
as Tell der Matrix oder der Minoritatsphase auffassen kann. Die nicht-lamellare binare
Morphologie mit der kleinsten Krimmung ist der Doppelgyroid. Es folgen Zylinder und
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schliefdlich Kugeln, die die grofte Krimmung aufweisen (mathematisch definiert ist die
Krimmung als Kehrwert des Kurvenradius). Daher wird in diesem BSM-Dreiblock-
copolymer, welches im Grenzbereich zwischen Lamellen und Gyroid liegt, die entspre-
chende core-shell-Gyroidmorphologie gebildet. Die Koexistenz beider Strukturen kann
hier, wie bei SzBaMas™ (prépariert aus Toluol oder MEK), auf einen Keimbildungs-
Wachstumsmechanismus zuriickgefiihrt werden. Da beide Strukturen im Gegensatz zu
denen von SgBuMa3s™>® geordnet sind und keine Verzerrungen aufweisen, miissen ihre
freilen Energien bel den gegebenen Volumenbriichen sehr dhnlich sein. Welches die
Gleichgewichtsmorphologie ist und welche kinetisch eingefroren ist, kann nicht bestimmt
werden. Durch mehrtagiges Tempern bei 180°C ist keine Verédnderung zugunsten einer
Morphologie zu bemerken.

In Abbildung 4-30 a) ist ein zuerst mit OsO4 und dann mit RuO,4 kontrastierter Bereich der
core-shell-Gyroidstruktur von BSssMas™° zu sehen. Man erkennt neben den schwarzen
Netzwerken der B-Kerne auch die Grenzschicht zwischen den S-Hillen und der M-Matrix.

Im nebenstehenden Schema (Abbildung 4-30 b) ist einer der Tripoden des Gyroidgitters
wiedergegeben. Die gesamte Elementarzelle der Struktur ist in Abbildung 4-28 b) abgebil-
det.

a) b)

Abbildung 4-30. a) TEM-Abbildung einer core-shell-Gyroid-Doméne von BzSisMss!® aus CHCl; (OsOs,
RuQ,, Balken = 100 nm) b) Schema der Struktur.

Die core-shell-Doppel gyroidmorphologie von Bz;SzssMa3'* entspricht in ihrer Symmetrie
(1ad) der Doppelgyroidmorphologie von Zweiblockcopolymern. Die beiden inter-
penetrierenden Netzwerke bestehen jeweils aus einem Kern (core) der B-Phase, die von
einer Hille (shell) aus S umgeben wird. Beide sind in eine Matrix aus M eingebettet. Faldt
man Kern und Hulle als zweiphasige core-shell-Analogie der Minoritdtsphase des
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Zweiblockcopolymers auf, so bildet hier M die Matrix mit nur 30 vol%. Besser ist die
Analogie zu den bindren Strukturen, wenn man die Hille als Teil der Matrix betrachtet, die
dann aus S und M besteht und 65 vol% der Probe ausmacht. So palét die core-shell-
Doppelgyroidmorphologie von BzSiMas'® ungefahr in das Phasendiagramm der
Zweiblockcopolymere. Dort ist die Doppelgyroidmorphologie stabil bei einem
Matrixvolumen von ca. 66 bis 72 vol%.

Die Identifizierung der Doppelgyroidstruktur erfolgt mit TEMsim, einem Simulations-
programm™ fiir TEM-Abbildungen. Da man in den OsO,-kontrastierten Proben lediglich
die schwarzen B-Phasen sieht, werden Projektionen einer Struktur simuliert, bel der zwei
spiegelbildliche interpenetrierende Netzwerke von insgesamt ca. 34 vol% durch
Gyroidflachen umschlossen werden. Den beiden umschlossenen Teilvolumina wird der
Farbton schwarz zugeordnet, der Matrix weil3. Von der so erzeugten Struktur werden die
Projektionen von zwei Schnitten simuliert, die senkrecht zu charakteristischen
Raumrichtungen stehen, namlich [100] und [110]. Der Vergleich mit den tatséchlichen
TEM-Projektionen in den Abbildungen 4-31 und 4-32 zeigt die hohe Ubereinstimmung.
(Die Simulationen sind vergrof3ert dargestellt.)

b)

Abbildung 4-31. &) TEM-Abbildung des Gyroidbereichs von Bs,SsMas™® aus CHCl; (OsO,, Balken = 100
nm) entlang der [100]-Richtung. b) Smulation der [100]-Projektion eines Doppelgyroiden (simulierte
Schnittdicke: 70% der Einheitszelle, Hohe der Schnittmitte in der Einheitszelle: 35%).
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Abbildung 4-32. &) TEM-Abbildung des Gyroidbereichs von BzS;sMas™® aus CHC; (0sO,, Balken = 100
nm) entlang der [110]-Richtung. b) Smulation der [110]-Projektion eines Doppelgyroiden (simulierte
Schnittdicke: 100% der Einheitszelle).

Pr&par ation aus Toluol:

Bei der Préparation aus Toluol (kein Bild) entsteht eine ahnliche Struktur wie bel
SasBxMas™. Der Uiberwiegende Teil der Probe besteht aus ungeordneten Bereichen, die
durchzogen sind von langlichen lamellaren Doménen. Diese lamellaren Bereiche entspre-
chen der aus CHCI3 erhaltenen Lamellenmorphologie mit der Schichtfolge -S-B-S-M-. Die
Form der Doménen ist auch hier wie im Fall des Sz3BssMa33™ aus Toluol extrem anisotrop
mit bevorzugter Ausrichtung senkrecht zu den Schichten. Eine Erklérung ist ebenfalls das
unterschiedlich schnelle Wachstum der Struktur in verschiedene Richtungen.

Pré&paration aus MEK:

Wird BsSsMas'® aus MEK prapariert, so bildet der am schlechtesten l6sliche B-Block
wie im Fall des SgBaMas™ Zylinder. Man sieht in der TEM-Abbildung 4-33 Zylinder in
paralleler (anndhernd kreisrunde schwarze Objekte) und gekippter Projektion, bei der die
Zylinderprojektionen ineinander laufen. Es kann nicht festgestellt werden, ob die S- und
M-Phasen entmischt sind und wie sie angeordnet sind. Die Zylinderstruktur ist vermutlich
deshalb weniger verzerrt als bei SgBuMas™, weil hier die Grenzflache der B-Doménen
nicht direkt von der Entmischung der S- und M-Phasen betroffenist.
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Abbildung 4-33. TEM-Abbildung von B33S;sMas'*® aus MEK (OsO,, Balken = 100 nm).

4.2.4. Hydrierte Dreiblockcopolymere

Im Rahmen dieser Arbeit werden die drei ABC-Dreiblockcopolymere mit hydriertem
Mittelblock synthetisiert: SsEB3sMas'™, SisEB14M 43’ und SsEBasT'®. Da mit keinem
der drei geordnete Uberstrukturen zu erzielen sind (siehe Kapitel 6), wird auf eine
Charakterisierung ihrer Struktur verzichtet. In den mit OsO,4 kontrastierten TEM-Abbil-
dungen sieht man bei allen das lamellare Grundmuster der S- und M-Phasen. Die Form der
EB-Domanen wird nicht untersucht. Vermutlich gleichen sie denen der B-Doménen in den
nicht-hydierten Dreiblockcopolymeren, also Lamellen bzw. Zylinder.

4.3. Vergleich der Langperioden aus SAXS- und TEM-
M essungen

Bei den TEM-Abbildungen von lamellaren Blockcopolymeren, die M oder T enthalten,
falt besonders auf, dal3 diese Schichten kleiner scheinen als sie entsprechend der
Volumenbriiche sein sollten. Vergleicht man zum Beispid die Lamellen in den Abbildun-
gen 4-16 oder 4-18, so betragen die M-Schichtdicken nur ungeféhr die Hélfte bis ein
Drittel der S-Schichtdicken, obwohl die Volumenbriiche @y und @s in den betreffenden
Polymeren anndhernd gleich sind. Das liegt am Abbau der Polymere PMMA und Poly(tert-
butylmethacrylat) im Elektronenstrahl. Bei der Untersuchung der Ultradiinnschnitte kann
man diesen Abbau direkt qualitativ verfolgen. Dabei scheint T stérker abzubauen als M.
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Fir eine quantitative Analyse des Schrumpfs werden die Langperioden Dtem und Dsaxs
aler Polymere zusammengestel|t.

Tabelle 4-14. Zusammenstellung von Drgy und Dsaxs sowie des M- oder T-Volumenbruchs (@y, @) des
betreffenden Polymers. Die entsprechenden Messungen werden alle in diesem Kapitel beschrieben.

Polymer Qv oder @r Dtem / nm Dsaxs/ nm Dtem/Dsaxs
SaBauMz™ 0,29 39 47 0,83
S2aBaM ™ 0,30 68 80 0,85
S13B1aM 43'% 0,40 46 62 0,74
B22SssM 3™ 0,30 70 105 0,67

BssM 47> 0,43 44 52,1 0,85

SsoMsp™® 0,48 17 22,6 0,75

SsoMso™2 0,48 25 28,8 0,87

SyM 5™ 0,49 36 41,9 0,86
S3aBaaTas™ 0,33 66 85 0,78
SueB7 T4 0,47 56 80 0,70

BsoTso'" 0,48 42 51,4 0,82

SugBs®’ 0 36 32,8 1,10

Mit der Annahme, dal’ die Methacrylatphase jeder Probe bei der TEM-Messung um einen
bestimmten Faktor an Volumen verliert und daf3 daher auch die entsprechende M- oder T-
Lamelle um einen bestimmten Faktor f an Schichtdicke verliert, folgt ein linearer Zusam-
menhang zwischen dem Verhaltnis Drem/Dsaxs und dem Volumenbruch der Methacrylat-
phase (z.B. M):

Drem

= 1-(1-Hqu (4-5)

Dsaxs

Die entsprechende Auftragung ist in Abbildung 4-34 wiedergegeben. Die geraden Linien
entsprechen der oben aus dem Vergleich der S- und M-Schichten abgel eiteten Kontraktion
der M-Lamellen auf 1/2 bzw. 1/3 der ursprtinglichen Schichtdicke.
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Abbildung 4-34. Auftragung der Verhaltnisse der Langperioden gegen den Volumenbruch der Methacrylat-
phase. Die durchgezogenen Linien entsprechen theoretischen Werten nach Gleichung 4-5 mit dem linearen
Schrumpf f = 1/2 bzw. 1/3.

Zunachst fallt auf, dai3 die Werte aller Methacrylat-haltigen Polymere um einen Wert von
0,80 0,10 gestreut liegen und dal? aufgrund des kleinen Uberstrichenen @y bzw @r-Inter-
valls keine Abhangigkeit vom Volumenbruch festzustellen ist. Trotz der starken Abwel-
chung der Werte untereinander sind alle Verhdtnisse Drgu/Dsaxs kleiner as eins. Das
bedeutet, dal? es einen signifikanten Effekt des Strahlschadens auf die gemessene Lang-
periode gibt. Fiir das einzige Polymer ohne Methacrylatblock SuBs®’ erwartet man
Drem/Dsaxs = 1. Der ermittelte Wert von 1,10 liegt hauptséchlich an der fehlerbehafteten
Bestimmung von Dygv, denn die SAXS-Streukurve (Abbildung 4-10 a) mit funf scharfen
Reflexen 183t sich sehr genau auswerten. Insbesondere aufgrund der in Kapitel 2.1.6.
beschriebenen Stauchung der Struktur beim Ultradiinnschneiden der Probe kommt es zu
grofRen Abweichungen der abgel esenen Abstande.

Desweiteren gibt es systematische Fehler bei der oben durchgefiihrten Auswertung. So ist
die Annahme der linearen Lamellenkontraktion nicht immer zutreffend. Sie wird mit der
Verweildauer im Elektronenstrahl zunehmen und héngt auRerdem von der aktuellen
Situation des einzelnen Schnitts ab. So kann die Fléche eines an allen Seiten fest mit dem
Trégernetzchen verbundenen Schnitts nicht kleiner werden. Hier wird die Volumen-
kontraktion der Methacrylatphase in erster Linie senkrecht zur Schnittflache erfolgen. Der
Schnitt wird an den Stellen der Methacrylatphase diinner (sie scheint heller, was den
Kontrast zur dickeren S-Phase verstérkt) und kann unter Umsténden reif3en. Andere Phasen
konnen dariber hinaus in dem Malie gedehnt werden, wie M oder T schrumpft. So
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erscheinen die B-Lamellen in Abbildung 4-16 a) breiter, ds es die Zusammensetzung
Zul &t

Zusammenfassung

Ausgehend von den Hildebrand schen Lodichkeitsparametern werden fur die
Probenpréparation die Losungsmittel CHCl;, Toluol und MEK gewéhlt. Mit den
Parametern werden die Flory-Huggins-Wechselwirkungsparameter berechnet. Die
Morphologien der reinen Zweiblock- und Dreiblockcopolymere werden in Abhangigkeit
dieser verschiedenen Praparationsbedingungen mit TEM und SAXS untersucht. Dabei
zeigen die Blockcopolymere, die sowohl B as auch M in hinreichenden Anteilen
enthalten, eine starke Abhangigkeit vom gewahlten Losungsmittel, wahrend alle anderen
von den Prparationsbedingungen unbeeinfluf®t sind. Ein zweistufiger Mechanismus der
Mikrophasenseparation wird diskutiert, der die Strukturbildung aus selektiven
Ldsungsmitteln erklért. Die Mikrophasenseparation verschiedener Polymere wird mit
dynamisch-mechanischer Analyse untersucht. Das BSM-Dreiblockcopolymer bildet eine
core-shell-Gyroid-Morphologie, die mit TEM-Simulation bewiesen wird. Die Bildung der
Struktur wird anhand der Wechselwirkungsparameter erklart. In einem Vergleich der
lamellaren Langperioden aus TEM und SAXS wird der Abbau der M- und T-Phasen durch
den Elektronenstrahl im TEM diskutiert.
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5. Mischungendes Typs AB + AC

Wie schon die Arbeiten von Meier,* Saito,> Hudson® und Hashimoto* zeigen, erwartet man
fur eine Mischung aus Zweiblockcopolymeren, die sich in einer Komponente unter-
scheiden, Makrophasentrennung und nicht die Bildung einer gemischten Uberstruktur. Die
im Rahmen dieser Arbeit préparierten Zweiblockcopolymer-Mischungen werden daher
auch nicht mit der Zielsetzung einer gemischten Uberstruktur untersucht. Es soll vielmehr
der prinzipielle Unterschied zu den Mischungen mit Dreiblockcopolymeren aufgezeigt
werden, mit denen sich, wie sich zeigen wird, zahlreiche gemischte Uberstrukturen bilden
lassen. Die gleichen Zweiblockcopolymere, die dort verwendet werden, entmischen in
nahezu allen untersuchten Kombinationen untereinander makroskopisch.

Untersucht werden |6sungspréparierte Blends aus den Losungsmitteln CHCl3, Toluol und
MEK sowie schmelzgeprefdte Proben. In allen Blends liegen beide Poymere zu gleichen
Gewichtsanteilen vor. Es werden bei den symmetrischen Zweiblockcopolymeren aus S, B
und M bzw. S, B und T jeweils alle drei Zweiblock-Kombinationen untersucht. (Die
Mischung z. B. von SM und ST ist nicht sinnvoll, da beide Polymere mit TEM und SAXS
nicht unterschieden werden kdnnen.) Daneben werden die beiden asymmetrischen Zwei-
blockcopolymere mit S-Matrix gemischt.

Tabelle5-1. Srukturen der Zweiblockcopolymer-Blends identifiziert mit TEM. Alle Blends haben die
Zusammensetzung 50: 50 wt%. (2@ = zwei Phasen = Makrophasenseparation in die reinen Lamellen-
mor phologien; ohne Fernordn. = Mischstruktur ohne langreichweitig geordnete Geometrie; - = nicht unter-
sucht.)

Polymere aus CHCl3 aus Toluol aus MEK schmel zgeprel3t
S4oBs®” + SyoM5; e 20 - 20 ohne Fernordn.
SuoBs;® + BssM 47> 20 - 20 ohne Fernordn.
SiM 5™ + BssM 47> 20 - 20 ohne Fernordn.
SeoBa™t + SiMae? | B-Kugeln+Zyl - - ohne Fernordn
SioBs1®" + SyrTss™ 20 20 20 ohne Fernordn.
SuoBs:®" + BsoTso™” 20 20 20 ohne Fernordn.
SurTss' ™ + BsgTso 20 20 20 ohne Fernordn.
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Ein Beispiel fir Makrophasenseparation ist in Abbildung 5-1 dargestellt. Beide Phasen
bilden ihre lamellare Morphologie aus, die an den Doméanengrenzen parallel laufen und
eine gemeinsame S-Lamelle bilden.

Abbildung 5-1.  TEM-Abbildung von einer Sy;Tss'®-Doméne in einer umgebenden Matrix aus SssBa®
(CHCI3, OsOy, Balken = 1000 nm).

Die Struktur der innen liegenden Doméne hat einen zwiebelartigen Aufbau. Die Lamellen
bilden konzentrische Kugeln, die in sich geschlossen sind und den Kontakt mit dem auf3en
liegenden Polymer der anderen Sorte minimal halten.

Die sphérische Form der Doménen entspricht der eines Blends aus zwei unvertréglichen
Homopolymeren, die hinreichend dispergiert sind. Entsprechend der zwischen ihnen
herrschenden Grenzflachenspannung versuchen die Homopolymere, ihre Grenzflache zu
minimieren. Dieses Verhalten kann auch eine mdgliche Erkléarung fir die Struktur der hier
untersuchten AB + AC -Zweiblockcopolymer-Blends sein. Danach kénnten zunéchst beide
Polymere makroskopisch als unstrukturierte Phasen separieren, in denen die beiden
jeweiligen Blockkomponenten A und B in der einen Phase sowie A und C in der anderen
Phase gemischt wéren. In ihrem Verhaten entsprachen beide Blockcopolymere dabei
unstrukturierten Homopolymeren. Erst bei hoherer Konzentration kéme es zur Bildung der
reinen AB- bzw. AC-Lamellenmorphologien, die in ihrer Ausrichtung den Grenzflachen
der Doménen folgen wiirden. Der Vorgang ist in Abbildung 5-2 schematisch dargestelIt.
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AB-Mischung AB-Lamellen
AC-Mischung AC-Lamellen

-

Abbildung 5-2.  Eine mégliche Erklarung der Entstehung der Doménenstruktur in einer Mischung des Typs
AB + AC in schematischer Darstellung.

Eine Mischstruktur aus beiden Lamellen wére bei der Mikrophasenseparation aufgrund der
raumlichen Trennung nicht mehr méglich. Lediglich an der Doméanengrenze entstiinde eine
gemischte A-Lamelle. Im Gegensatz zu dem von Hashimoto et al.* vorgeschlagenen
Mechanismus der Mikrophasenseparation vor der Makrophasenseparation fénde hier eine
Makrophasenseparation vor der Mikrophasenseparation statt. Ein moglicher Grund daf Ur
wére die Wechselwirkung beider Polymere im nicht-mikrophasenseparierten Zustand
miteinander. Die Wechselwirkungen Xas, Xac und Xsc addieren sich entsprechend der
Zusammensetzungen zu effektiven Gesamt-Wechselwirkungen beider Blockcopolymere
miteinander. Sie beschreibt das Verhalten der Blockcopolymere, bevor ihre Mikrophasen
sich raumlich getrennt haben. Ist die resultierende Unvertraglichkeit der gesamten
Polymere AB und AC sehr grofl3, so ist es denkbar, dal3 sie makroskopisch separieren,
bevor die Trennung in die Mikrophasen A, B und C stattfindet.

Ein andere mogliche Erklarung fur eine frihe Trennung der Makrophasen wére eine
unterschiedliche Gesamt-Wechselwirkung der beiden Polymere mit dem Losungsmittel.
Das schlechter 16liche Blockcopolymer wiirde sich danach zuerst makroskopisch von der
Losung separieren. In seinen Doménen setzte die Mikrophasenseparation zur
Lamellenstruktur dann friher ein as in den Doménen des besser |6dlichen Polymers, da
dort der hohere Ldsungsmittelanteil die molekulinterne Wechselwirkung der Blécke
reduzierte.

Das Resultat wére bei beiden Szenarien das gleiche, namlich lamellare Domanen mit
maoglichst wenig Kontaktflache zueinander.

K eine Makrophasenseparation tritt bei der Mischung SseBai"* + S;1Mae’2 auf. In Abbildung
5-3 sieht man, dal3 die B-Phase in Form von Kugeln und kurzen Zylindern in die S-Matrix
eingebettet ist. Die M-Phase ist nicht zu erkennen, bildet aber vermutlich eine dnliche
Struktur. Es wird keine langreichweitige Ordnung der B-Mikrodoméanen festgestellt. Der
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Grund fur das Ausbleiben einer Makrophasenseparation kann in der geringeren effektiven
Gesamt-Unvertraglichkeit beider Blockcopolymere mit einander gesehen werden. Die
Beitrage der unvertraglichen Komponenten B und M zu X« sind aufgrund ihrer geringen
Volumenbriiche schwécher als bei den symmetrischen Blockcopolymeren. Bildlich
betrachtet schirmen die umgebenden S-Phasen die unvertrdglichen Mikrodoméanen von
einander ab.
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Abbildung 5-3.  TEM-Abbildung von SsBs; " + S1Mae'? (CHCl3, OsO,, Balken = 100 nm).

Die S-B-Grenzflache ist bei den hier vorliegenden Kugeln und Zylinderfragmenten stérker
zum B gekrummt, als bei der reinen SB-Gyroidmorphologie. Dies kann eine Folge der Bil-
dung einer gemeinsamen S-Phase sein, in der die S-Blocke beider Polymere gemischt sind.
Wie in reinen AB-Zweiblockcopolymeren bewirkt demnach auch hier die Reduzierung
einer Phase (hier B) relativ zu einer anderen (hier S) die Ausbildung einer stérker
gekrimmten Morphologie. Die Krimmung der Zwelblockcopolymer-Morphologien steigt
dabei in der Reihenfolge: Lamellen, Gyroid, Zylinder, Kugeln. Erklart werden kann dies
durch die Anordnung der unterschiedlichen Knéuelradien auf beiden Seiten der Grenz-
flache. (Dies wird ausfuhrlich in Kapitel 7 beschrieben.) Die Radien der S-Knéuel der SB-
Zweiblockcopolymere nehmen danach durch die Interpenetration mit den S-Ketten der
SM-Polymere zu und kriimmen die Grenzfléche noch stérker in Richtung der B-Phase.
Neben dem Fehlen reiner Doméanen des SM-Zweiblockcopolymers ist die Anderung der
Geometrie der B-Phasen ein klares Indiz fir das Vorliegen einer gemischten S-Phase.

Die durch Schmelzpressen préparierten Zweiblockcopolymer-Blends weisen keine Fern-
ordnung ihrer Struktur auf. Wie in Abbildung 5-4 zu sehen ist, sind die Mikrophasen deut-
lich von einander entmischt, ihre Domanen folgen aber keiner geordneten Geometrie. Dar-
Uber hinaus tritt in keiner Probe M akrophasenentmischung auf.
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Abbildung 5-4.  TEM-Abbildung von SigBs;®” +BssM4> (schmelzgepreft, OsO,, Balken = 100 nm)

Wie bereits bei den Untersuchungen der reinen Blockcopolymere in Kapitel 4 festgestellt
wurde, ist vermutlich die Schmelzviskositét der Polymere zu hoch, um die Ausbildung
einer langreichweitigen Ordnung zu ermdglichen. Daher kommt es nur zu lokalen
Entmischungen der Mikrophasen.

Um die Beweglichkeit der Ketten zu erhdhen, werden die Blendproben mit 30 vol% CHCl3
gequollen. Das Zidl ist, unter Umgehung der verdinnten Lésung, bel der Makrophasen-
separation auftritt, eine Konzentration einzustellen, bei der aufgrund der raumlichen Néhe
beider Polymersorten eine geordnete Uberstruktur gebildet wird. Nach 7 Tagen bel Raum-
temperatur werden sie zuerst an der Atmosphare und anschlief3end in vac. getrocknet und
getempert. Es wird mit TEM keine Veranderung der urspriinglichen, ungeordneten
Struktur wie in Abbildung 5-4 festgestellt. Hier sind griindlichere Vorarbeiten erforderlich,
die im Rahmen dieser Arbeit nicht geleistet werden kénnen. Insbesondere muf3 die genaue
Konzentration, d. h. der Volumenbruch des L&sungsmittels bestimmt werden, bei der
Makro- und Mikrophasenseparation erfolgen. Dazu mul3 ein Verfahren zur Untersuchung
der Struktur der Losungen bzw. stark gequollenen Proben entwickelt werden.

Zusammenfassung

Es werden systematisch Zweiblockcopolymerblends vom Typ AB + AC in verschiedenen
Kombinationen untersucht. Die Praparati onsbedingungen werden variiert. Dabei zeigt sich,
dal? bel Mischungen der symmetrisch zusammengesetzten Zweiblockcopolymere aus
Losung immer Makrophasenseparation stattfindet. Die Form der makroskopischen
Domanen wird mit der Trennung der Makrophasen vor der Mikrophasenseparation erklért.
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Die schmel zgeprefdten Proben sind ausnahmsl os ungeordnet, aber nicht makrophasensepa-
riert. Dagegen zeigt ein Blend aus asymmetrischen SB- und SM-Blockcopolymeren eine
ungeordnete Uberstruktur, bei der S die Matrix bildet. Die Form der B-Domanen aus
Kugeln und Zylindern weist auf eine Interpenetration der unterschiedlichen S-Blécke in
einer gemeinsamen Mischphase hin.
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6. Mischungen mit hydrierten Dreiblockcopolymeren

Durch Hydrieren der Dreiblockcopolymere SzBaMss™, SisB1aMas™ und SzaBasTs™
gelangt man zu den Dreiblockcopolymeren SmEBaMas™,  SiEB14M4s'®  und
Sa3sEBasTas ™. Da Poly(ethylen-co-butylen) (EB) mit Polybutadien nicht mischbar ist, sind
zum Beispiel Blends vom Typ ABC + ADC méglich.' Dariiber hinaus werden auch
Mischungen mit verschiedenen Zweiblockcopolymeren untersucht. In keinem Fall wird
eine geordnete Uberstruktur gebildet.

Der Hildebrand sche Lédlichkeitsparameter von Poly(ethylen-co-butylen) betréagt ca. 16,4
MPa'2.2 Er hat damit einen noch niedrigeren Wert als T (17,0 MPa'?) und das Polymer ist
mit allen Komponenten stark unvertraglich. Am besten 16dlich ist esin Toluol, schlechter
in CHCl3 und am schlechtesten in MEK. In der Tat bilden SsEB24Mas™, Si3EB14M g™
und SgsEB33sTas™ in MEK bléulich opaleszierende bis milchig-triibe Losungen, eindeutige
Indizien fir die Bildung von Mizellen, wobel der schwerlésliche EB-Kern von einer
Korona der AulRenblocke umgeben ist. Da sich alle unhydrierten Polymere gut in MEK
|6sen, kann sich keine Mischstruktur einstellen, sondern es wird zur [6slichkeitsinduzierten
Makrophasenseparation kommen. So entmischen bereits 15%ige MEK-Ldsungen einer
Mischung aus SiEB14M4s'® und SiBs,®” vollstandig in zwei fliissige Phasen, oben die
verdiinntere klare SyBs®-Losung und unten die konzentriertere (und damit dichtere)
blauliche Losung von SiEB14M 5™, Es werden daher keine aus MEK praparierten Blends
mit TEM untersucht.
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Tabelle 6-1. Mischungen der hydrierten Dreiblockcopolymere mit anderen Blockcopolymeren und die unter
verschiedenen Pré&parationsbedingungen erzielten Srukturen. Zusammensetzung 50 wt% : 50 wt%. (2@ =
Phasenseparation in die jeweils reinen Phasen der Polymere | und I1, ohne Fernordn. = keine Makrophasen-

separation, sondern Mikrophasenseparation ohne langreichweitig geordnete Geometrie, - = nicht unter-
sucht.)
Polymer | Polymer II aus CHCl3 aus Toluol schmel zgepr.
SssBaaMgs 20 207 ohne Fernordn.
SiaB1M4s'® 20 20 -
. SasBagTas'™ 20 - -
SseEBedas SioBs1 20 20 -
SigM 1™ 20 - .
BssMa7™' 20 plok) -
S33BauMgs™ 20 209 -
S13EB14M 45 S13B14M 45" 20 - -
SasBasTas™™ 20 - .
SssBaM 3™ 20 202 -
S43B14M 5™ 20 20 -
SsEBasTas'® | SaBasTas'™ 20 20 ohne Fernordn.
SueBs.”’ 20 20 -
BsoTso' ' 20 20 -

a) Polymer Il bildet keine Lamellen sondern eine ungeordnete Struktur.

In den meisten Fallen separieren beide Polymere zu Phasen mit reinem Polymer | und
reinem Polymer |1. Dabel nehmen beide Polymere die gleiche Struktur an, die siein einer
reinen Probe unter den Prdparationsbedingungen ausbilden. Von den drei hydrierten Poly-
meren erkennt man in TEM-Abbildungen lediglich die lamellare Struktur zwischen S und
M. Vermutlich folgen die EB-Phasen der gleichen Geometrie wie B in den entsprechenden
nicht hydrierten Polymeren. Bemerkenswert ist, dal? SzsEB34Mass™ auch aus Toluol eine
geordnete Lamellenmorphologie bildet, wahrend das entsprechende Ss3BzuMass™ dort
keine Ordnung zeigt. Der Grund ist vermutlich, dal’ der EB-Block in Toluol schlechter
l6dlich ist, als der unhydrierte B-Block. Dadurch ist der Lodichkeitsunterschied der
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einzelnen Bldcke im Polymer SEBM weniger ausgepragt als im SBM. Wie in Kapitel 4
erlautert, sind diese L6dlichkeitsunterschiede eine mogliche Ursache fiir eine ungeordnete
Struktur.

Die makroskopischen Doménen aller Blends mit Zweiblockcopolymeren (Typ ABC + AC
oder ABC + AD) zeigen die gleiche Gestalt wie die der reinen Zweiblockcopolymer-
Blends in Kapitel 5 (Typ AB + AC), namlich runde Oberflachen und einen zwiebelartigen
Aufbau der Schichten. Auch hier ist eine mogliche Erkl&rung die Makrophasenseparation
vor der Trennung der Mikrophasen. Im Extremfall sind die makroskopischen Doméanen mit
dem bloRen Auge sichtbar. Der Probenkdrper des Blends SiEB3Mss™ + BssMyr™ (aus
CHCI5) zerfallt sogar nach dem Tempern entlang einer waagerechten Trennflache in zwei
nicht mehr zusammenhéngende Halften. Die untere Scheibe besteht aus reinem BssM4™,
das mit CHClI; besser vertraglich ist als SisEB3Mas™. Daher ist die reine BM-Phase nach
der makroskopischen Entmischung stérker gequollen, besitzt eine hthere Dichte und
sammelt sich am Boden der Giel3form. Vermutlich bildet sich zwar an der Grenzfléche
eine gemeinsame M-Schicht. Beim Abkuhlen nach dem Tempern bewirken die unter-
schiedlichen Ausdehnungskoeffizienten der Polymerphasen jedoch einen Bruch an der
Domanengrenze. Unterhalb der Glasiibergangstemperatur von PMMA kann dieser nicht
mehr ausgeheilt werden.

Anders verhdlt es sich bei Mischungen verschiedener Dreiblockcopolymere (Typ ABC +
ADC). Hier wird die Doméanenform der Makrophasen bestimmt durch den Verlauf der
lamellaren Mikrophasen. Die beiden Polymere entmischen innerhalb der Lamellen, was zu
einer Durchdringung beider Strukturen fihrt.

- 7

Abbildung 6-1.  TEM-Abbildungen: a) Blend aus S3EBssMss™>® und Sy3BaMas™, (CHCI3, OsO,, Balken =
100 nm), b) Blend aus SiEB4M3'® und Si3B14M43'%, (CHCl3, OsO,, Balken = 100 nm).
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In Abbildung 6-1 sind zwei Beispiele vom Typ ABC + ADC gezeigt, bei denen die A- und
C-Lamellen (hier S und M) Uber die Doménengrenze beider Polymere hinaus fortlaufen.
Es kommt sogar zu einzelnen Lamellen (Abbildung 6-1 @) oder Zylindern (b), die in die
Struktur der anderen Polymermorphologie eingebaut werden. Wahrend bei den reinen AB
+ AC Blends die Erklarung von einer zuerst erfolgenden Makrophasenseparation in die
Komponenten ausgeht, nach der sich anschlief3end in den beiden Makrophasen unabhangig
von einander die jeweiligen Lamellenmorphologien bilden sollen, kann hier die umge-
kehrte Reihenfolge angenommen werden. So findet hier vermutlich zuerst Mikrophasen-
separation in A, C und gemischte B/D-Lamellen statt (Abbildung 6-2 @) und erst in einer
zweiten Stufe trennen sich dann B und D innerhalb der lamellaren Ordnung (b). Der
Mechanismus gleicht dem von Hashimoto fir Zweiblockcopolymer-Blends vorge-
schlagenen.®
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Abbildung 6-2. Zweistufiger Phasenseparationsmechanismus bei der Srukturbildung in ABC + ADC
Blends am Beispiel von Lamellen.

Keine Makrophasenseparation findet statt bei den schmelzgeprefdten Blends mit hydrierten
Dreiblockcopolymeren. Statt dessen bildet sich wie bel den AB + AC -Blends eine unge-
ordnete Mischstruktur (nicht gezeigt). Auch hier dominiert die Mikrophasenseparation der
verschiedenen Blocke, wéhrend vermutlich die Viskositét der Schmelze oder die Energie-
barrieren der Mikrophasengrenzen verhindern, dald sich langreichweitig Ordnung oder
Separation der Polymere einstellen. Da Tempern keine Veranderung der Struktur bewirkt,
werden die schmelzgepref3ten Proben zur Erhohung der Kettenbeweglichkeit, wie in
Kapitel 5 beschrieben, mit 30 vol% CHCI3; gequollen. Nach 7 Tagen werden die Proben
getrocknet und getempert. Es zeigt sich weder Veranderung der ungeordneten Struktur
noch Anzeichen fir eine Makrophasenseparation.
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Zusammenfassung

Drei ABC-Dreiblockcopolymere mit einem Mittelblock aus hydriertem Polybutadien
werden in Blends mit verschiedenen Zwei- und Dreiblockcopolymeren untersucht. Die
Préparationsbedingungen werden variiert. Es treten in allen Féllen Makrophasenseparation
oder ungeordnete Strukturen auf. An den Doméanengrenzen der Makrophasen kommt es zu
fortlaufenden Lamellen, die mit einem zweistufigen Phasenseparationsmechanismus
erklart werden.

Literatur und Anmerkungen

Solche Blends aus hydrierten und nicht-hydrierten Dreiblockcopolymeren werden der
aus Griinden der Ubersichtlichkeit hier beschrieben und nicht in Kapitel 10, wo sie
streng genommen einzuordnen wéren.

Stadler, R.; Auschra, C.; Beckmann, J.; Krappe, U.; Voigt-Martin, |.; Leibler, L
Macromolecules 28, 3080 (1995)

®  Kimishima, K.; Jinnai, H.; Hashimoto, T. Macromolecules 32, 2585 (1999)
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7. Mischungendes TypsABC + AB/BC

In den in Kapiteln 5 und 6 untersuchten Blends wurden jeweils zwei Blockcopolymere
gemischt, die einen oder mehrere gleiche Blocke enthielten, aber in keinem Fall gleiche
Verknupfungspunkte. Als Verkniipfungspunkt wird im Folgenden die Stelle der Polymer-
kette bezeichnet, an der je zwei Blocke aneinander grenzen. Ein Verknupfungspunkt wird
charakterisiert durch die beiden Polymersorten, zwischen denen er liegt. Sind in einer
Morphologie die Mikrophasen hinreichend entmischt, so ordnen sich die Verknipfungs-
punkte einer Sorte in einer diinnen Schicht oder ndherungsweise auf einer Flache an, der
Grenzflache der beiden Phasen (narrow interphase approximation). In Blends des Typs
ABC + AB haben beide Polymere A-B-Verknipfungspunkte. Es gibt zwei Moglichkeiten,
wie sich diese Verknupfungspunkte der beiden verschiedenen Polymermolekile anordnen
konnen. Einerseits sind Uberstrukturen denkbar, bei denen nur die A-Blocke eine Misch-
phase bilden, die B-Phasen und damit auch die A-B-Verkntpfungspunkte beider Polymere
jedoch getrennt bleiben (Abbildung 7-1 a). Andererseits sind auch Strukturen mdglich, bei
denen die A-B-VerknUpfungspunkte innerhalb einer Grenzflache gemischt sind
(Abbildung 7-1 b).

B A B C A

N/

C

A

a) b)

Abbildung 7-1.  Mdogliche Anordnungen der Ketten in ABC + AB-Mischungen: a) Mischung nur der A-
Blocke bel getrennten Verkniipfungspunkten in eigenen Grenzflachen. b) Mischung der A-B-Verkniipfungs-
punkte in einer gemeinsamen Grenzflache.

Obwohl die Grenzflachen in Abbildung 7-1 als gerade Linien wiedergegeben sind, missen
sie nicht notwendigerweise ebene Flachen (gleichbedeutend mit Lamellen) sein. Vielmehr
konnen Asymmetrien zwischen beiden Grenzflachen oder zwischen den beiden Seiten
einer Grenzflache zu gekrimmten Morphologien fuhren. Nimmt man allerdings fir die
reinen und gemischten Morphologien Lamellen an, so andert sich im Fall der getrennten
Verknipfungspunkte (Abbildung 7-1 a) die Sequenz zu CBA AB BA ABC. Dagegen
behélt die Uberstruktur mit gemischten Verkniipfungspunkten (Abbildung 7-1 b) die Se-
guenz des ABC-Dreiblockcopolymers bei. Lediglich die A- und B-Ketten werden gestreckt
(Erh6hung der Verkniipfungspunkt-Dichte) und die Lamellen entsprechend aufgewelitet.
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7.1. Theoretische Untersuchungen

In einer theoretischen Arbeit untersuchen Birshtein et al.* Blockcopolymermischungen des
Typs ABC + AB. Die Autoren berechnen die Stabilitét der Uberstruktur mit gemischten
VerknUpfungspunkten (Abbildung 7-1 b), wobei sie sich auf lamellare Morphologien
beschréanken. Die Stabilitét einer Mischstruktur mit gegebener Zusammensetzung ergibt
sich aus dem Vergleich mit den freien Energien der reinen Zweiblock- und Dreiblock-
copolymer-Morphologien. Die freie Energie der Mischstruktur wird mit zwei Methoden
berechnet, mit einem einfachen Alexander-de Gennes-Modell und mit einem "self-
consistent field"-Modell (SCF). In beiden Féllen wird die freie Energie als Summe der
Grenzfléchenenthalpie (bedingt durch die Grenzflachenspannungen), der Konforma-
tionsentropie (gegeben durch die Streckungen der Ketten) und der Mischentropie (durch
die Mischung der A-B-Verknuipfungspunkte beider Polymere) aufgefaldt. Der Unterschied
zu Blends aus zwei verschiedenen AB-Zweiblockcopolymeren, in denen sich ebenfals die
A-B-Verknipfungspunkte in einer gemeinsamen Grenzfl&che mischen, besteht im Aufbau
der gemischten B-Lamelle. Diese besteht hier sowohl aus B-Ketten des Dreiblockcopoly-
mers, die beide Grenzflachen mit einander verbinden, als auch aus B-Ketten des Zwei-
blockcopolymers, die freie Kettenenden haben.

Die Beschreibung nach Alexander-de Gennes basiert auf der Annahme, dal? alle Ketten um
den gleichen Betrag und entlang der Kette gleichméilig gestreckt sind. Alle freien
Kettenenden befinden sich im gleichen Abstand von der Grenzflache, an der sie verankert
sind. Der Platzbedarf der Ketten wird duch ein quaderférmiges Volumen (box) mit festen
Kantenlangen wiedergegeben. Die die B-Lamelle tberbriickenden Ketten des Dreiblock-
copolymers werden gedanklich in zwel Ketten aufgeteilt, die getrennt beschrieben werden.
Ein Teil entspricht den Ketten des Zweiblockcopolymers mit freien Kettenenden, nimmt
also das gleiche Volumen wie diese ein. Die zweiten Teilketten der verbriickenden Ketten
laufen von der Ebene, in der die freien Kettenenden liegen bis zur anderen Grenzfléche
und haben entsprechend breitere Quader (box) zur Verfligung.
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Abbildung 7-2.  Schema der B-Lamelle in der Mischstruktur. Die durchgehenden B-Ketten des Dreiblock-
copolymers werden als zwei Teilketten mit unter schiedlichen quaderférmigen Volumina beschrieben.

Dagegen geht das SCF-Modell von einer Kettenstreckung aus, die abhéngig ist vom
Abstand zur Grenzflache. Des weiteren liegen die freien Kettenenden nicht mehr alle in
einer Ebene, sondern es gibt eine gewisse Verteilung ihrer Absténde von der Grenzfléche.
Die Beschreibung der B-Schicht, die aus durchgéngigen Dreiblockcopolymerketten und
freien Zweiblockcopolymerketten besteht, erfolgt nach einem von Zhulina und Hal perin?
beschriebenen Modell. Dabel wird die B-Lamelle in zwei rdumliche Bereiche aufgeteilt,
eine "living zone", in der freie und durchlaufende Ketten vorkommen und in eine "dead
zone", die lediglich von letzteren durchzogen wird.

"dead zone'

"living zone"

Abbildung 7-3.  Schema der B-Lamelle in der Mischstruktur. Die B-Ketten des Dreiblockcopolymers bilden
durchgehende Ketten, die B-Ketten des Zweiblockcopolymers freie Kettenenden.

Mit den beiden Modellen werden die Konformationsbeitrage der Ketten zur freien Energie
der gemischten Struktur berechnet. Sie liefern @nliche Ergebnisse, wobei das Alexander-
de Gennes-Modell zu grol3eren Energien kommt. Die gesamte freie Energie der Struktur
wird nach Minimierung beziglich der Verknipfungspunktdichte an der Grenzflache
erhalten. Dabei ist zu beachten, dal3 bei jeder Blendzusammensetzung die Lamellenmor-
phologie des reinen ABC-Dreiblockcopolymers zugrunde gelegt wird. Der Grenzfall, bei
dem der ABC-Anteil gegen Null geht, enthdlt immer noch den Beitrag der B-C-
Grenzfl&che und entspricht daher nicht der reinen AB-Zweiblockcopolymer-Morphologie.
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Bei gleichen Kettenlangen der Zweiblock- und Dreiblockcopolymer-Bldcke resultiert aus
den Berechnungen, dal3 Mischungen, die viel Dreiblockcopolymer enthalten, eine stabile
Uberstruktur mit gemischter A-B-Grenzflache ausbilden. Bis zu ca. 30 mol% des Zwei-
blockcopolymers kann in die Lamellen des Dreiblockcopolymers eingebaut werden, ohne
dai’ die Uberstruktur in die reinen Polymere zerféllt (makrophasensepariert). Es wird nicht
ausgeschlossen, dal3 andere Mischmorphologien mit gekrimmten Grenzfléchen stabiler al's
die lamellare Morphologie sind, was zu einer Erweiterung des Zusammensetzungsbereichs
gemischter Uberstrukturen fuhren wiirde. Darliber hinaus resultiert eine Abhéngigkeit von
den beiden Grenzflachenspannungen yag und ysc. So ist der Einbau des AB-Zweiblockco-
polymers begiinstigt, wenn yag > yec ist, d. h. wenn die gemeinsamen V erkniipfungspunkte
auf der ungunstigeren Grenzflache liegen. Eine Vergrof3erung des stabilen Mischbereichs
wird ebenfalls bewirkt durch einen niedrigeren Polymerisationsgrad der Zweiblock-
copolymer-Ketten verglichen mit dem Polymerisationsgrad der analogen Bldcke des
Dreiblockcopolymers.

7.2. SBM + SB

Von den beiden Grenzflachen der SBM-Morphologie hat die zwischen S und B die gerin-
gere Grenzflachenspannung. Daher ist nach den oben beschriebenen Untersuchungen von
Birshtein et a. zu erwarten, dal3 Blends der Sorte SBM + BM eher Uberstrukturen mit
gemischten Grenzflachen bilden als solche vom Typ SBM + SB.

721, SiBuM 3> + S,Be,”

Obwohl aus der Untersuchung der reinen Blockcopolymere (Kapitel 4) bekannt ist, dal3
Polymere wie SzBaMas™, die hinreichende Anteile an B und M enthalten, aus Toluol
und MEK ausgesprochene Nicht-Gleichgewichtsstrukturen bilden, werden ihre Blends mit
alen drei verschiedenen Lésungsmitteln prapariert. Unter Umsténden ist durch die Présenz
eines weiteren Blockcopolymers ein anderes Strukturbildungsverhalten zu erwarten.

Wie aus Tabelle 7-1 zu ersehen ist, findet man in den Blends SzB3sMas™ + SueBs:® keine
geordnete Uberstruktur. Die Préparation aus CHCl3 ergibt eine Makrophasenseparation in
Domanen der reinen Polymerstrukturen, wahrend die anderen Methoden zu ungeordneten
Strukturen fuhren.

130



Mischungen des Typs ABC + AB/ BC

Tabelle 7-1. Mit TEM bestimmte Srukturen von S;BaMss™ + SioBs,® prapariert unter verschiedenen
Bedingungen. Die Polymere werden zu gleichen Molverhaltnissen eingewogen, d. h. 64 wt% SBsyM3™ und
36 Wt% SioBs:>". (2@ = 2wel makroskopisch getrennte Phasen)

Polymere aus CHCls aus Toluol aus MEK schmelzgepr.
SzBuM 33153 + | 2® (beides ohne Fernordn. | ohne Fernordn. | ohne Fernordn.
S9Bs1”’ Lamellen)

Pr&par ation aus CHCls:

Beide Polymere bilden makroskopisch entmischte Doméanen ihrer lamellaren Gleichge-
wichtsmorphologien. An den Doméanengrenzen lassen sich die durchgangigen Lamellen
wie bel den Blends aus hydrierten mit nicht hydrierten Dreiblockcopolymeren in Kapitel 6
(Typ ABC + ADC) mit dem Mechanismus der Mikrophasenseparation vor der
Makrophasenseparation erkléren.

N
reines SuBaMa® oy 2

reines S4gB5187

Abbildung 7-4. TEM-Abbildung des Blends S;ByuMss™ + SiBs,® (64wWt% : 36wt%) (CHCls, OSOy,
Balken = 100 nm). Doméanengrenze zwischen reinem Dreiblockcopolymer (oben) und reinem Zweibl ockco-
polymer (unten).

Obwohl CHCI; a's unselektives Losungsmittel fir SBM-Dreiblockcopolymere gilt, gibt es
doch geringfigige Unterschiede, die sich hier auswirken. So ist nach den Hildebrand schen
Lodlichkeitsparametern (siehe Kapitel 4, Tabelle 4-1) B am wenigsten mit CHCl; vertrég-
lich und wird vermutlich als erste Phase in Form von Lamellen separieren. Die makro-
skopische Trennung beider Polymere findet anschlief3end wahrscheinlich durch Diffusion
parallel zu den B-Lamellen statt. Daher ist davon auszugehen, dal3 sich beide Strukturen im
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thermodynamischen Gleichgewicht befinden (anders als die AB + AC-Blends in Kapitel 5,
wo die makroskopische Entmischung der Polymere zuerst einsetzt und die Struktur
dominiert). Die theoretischen Berechnungen von Birshtein besagen, dal3 die Grenzfléchen-
energien Yss > Yaw einer Uberstrukturbildung entgegenwirkt. Insofern entspicht das
Ausbleiben einer gemischten Uberstruktur bei der Mischung SBM + SB den theoretischen
Erwartungen.

Wie man in TEM-Abbildung 7-4 sieht, laufen die breiteren hellen S-Schichten des SBM-
Dreiblockcopolymers an der Doméanengrenze fort, wahrend die durch den Strahlabbau von
PMMA schmaleren M-Schichten mit jeder zweiten S-Schicht des SB-Zweiblockcopoly-
mers zusammenstolRen. Aufgrund der geringen Grenzfléchenspannung zwischen S und M
verglichen mit S-B und M-B ist dieser Kontakt (Schema b) giinstiger als das Abschlief3en
der S- und M-Lamellen durch B (Schema &), obwohl er in der Molekiilgeometrie nicht
vorkommt.

a) b)

Abbildung 7-5.  Schema der mdglichen Doméanengrenze der beiden lamellaren Morphologien. Jeweils von
links kommt die SB-Morphologie, von rechts die SBM-Morphologie. a) B schirmt Sund M ab. b) Sund M
stofRen direkt aneinander.

Pr&par ationen aus Toluol und MEK:

Beide Polymere entmischen bei den Prdparationen aus Toluol und MEK nicht makro-
skopisch von einander, sondern bilden gemeinsam ungeordnete Strukturen, bei denen die
Mikrophasen keiner geordneten Geometrie folgen (Kein Bild). Wie auch aus CHCI3 findet
hier zuerst Mikrophasenseparation statt. Es wird vermutlich in beiden Losungsmitteln der
in Kapitel 4.2.1 diskutierte zweistufige Mechanismus durchlaufen, bei dem eine Phase
schlechter 16glich ist als die anderen und daher zuerst von der Ldsung separiert. Die
Struktur dieser Phase ist bei der anschlief3enden Trennung der beiden anderen Phasen und
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der Anderung der Volumenbriiche wahrscheinlich nicht mehr stabil und wird zu einer
ungeordneten Struktur verzerrt.

In Toluol ist der M-Block des SzBasMass™ am schlechtesten 16slich und wird vermutlich
zuerst separieren. Bei der zweiten Stufe, der Trennung von S und B, ist das SB-
Zweiblockcopolymer dann wahrscheinlich noch nicht makroskopisch vom Dreiblock-
copolymer entmischt. Die entstehenden S- und B-Mikrophasen bestehen aus den Blocken
beider Polymersorten. Wie bei reinem SzBaMass™ aus Toluol lagert sich die Nicht-
Gleichgewichtsmorphologie nicht mehr in eine Gleichgewichtsmorphologie um, sondern
wird verzerrt.

In MEK bildet sich vermutlich zuerst eine B-Phase aus den B-Blécken beider Polymere,
wéahrend die besser |6dichen S- und M-Blocke erst spéter entmischen. Diese Fixierung
beider Polymere in gemeinsamen B-Mikrophasen verhindert wahrscheinlich eine makro-
skopische Entmischung. Anders als bei reinem SzBasMas™, das in MEK hauptséchlich
seine Gleichgewichtsmorphologie ausbildet und nur noch verzerrte Reste der zuerst
entstandenen B-Zylinder enthélt, kann hier keine geordnete Struktur erreicht werden und es
resultiert wie aus Toluol eine unregelmaldige Anordnung der drei Phasen.

Pr&par ation durch Schmelzpr essen:

Wie bei bei den schmelzgeprefiten Blendproben in den Kapiteln 5 und 6 wird hier weder
eine langreichweitige Ordnung beobachtet, noch tritt Makrophasenseparation auf. Die
Viskositét der Schmelze ist moglicherweise zu hoch fir die Ausbildung einer geordneten
Morphologie. Der Quellversuch (CHCI3, 30 vol%, 7d, rt) ergibt keine Strukturdnderung.

7.2.2. SuBaMas® + SeoBay

Hier sind die S-Blocke gleich grof3, wahrend das Molekulargewicht des B-Blocks des SB-
Zweiblockcopolymers weniger als die Halfte des B-Blocks des SgsBasMas™ ausmacht. Die
Asymmetrie innerhalb des SsgBa1’* bewirkt im reinen Zustand eine Kriimmung der S-B-
Grenzflache zur Gyroidmorphologie (siehe Kapitel 4). Damit ist eine lamellare Uber-
struktur, wie sie zu Beginn dieses Kapitels in Abbildung 7-1 als Méglichkeit erwogen und
von Birshtein et a.! (Kapitel 7.1) berechnet wird, nicht mehr zu erwarten. Kommt es zur
gemeinsamen S-B-Grenzflache, so wird diese durch die Asymmetrie des SB-Zweiblockco-
polymers zusétzlich gekrimmt.

Es wurden verschiedene Mischungsverhaltnisse aus CHCI3 untersucht
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Tabelle7-2. Mit TEM identifizierte Strukturen von S;BayMss™ + SiBa”* (CHCI3) in Abhangigkeit der
Zusammensetzung. (c,¢c = Zylinder am Zylinder = M-Zylinder umgeben von 4 kieineren B-Zylindern in einer
Matrix aus S 1l = Lamellenmor phologie -B-S-B-M-.)

Polymere wt% mol % Struktur

SBM SB SBM SB

20 80 10 90 SB-Gyroid + wenig c.C
S33B3Ma™> _ .
. ;Sé 733 50 50 32 68 c«C + wenig SB-Gyroid
ob31
80 20 65 35 [l mit perforierten B-Lamellen

In der TEM-Abbildung 7-6 @), die den Blend mit je 50 wt% beider Polymere zeigt, sieht
man helle M-Zylinder, die von je vier kleineren schwarzen B-Zylindern quadratisch
umgeben sind. Beide befinden sich in einer grauen S-Matrix. Diese c.c-Morphologie®
(cylinder at cylinder) wurde zuerst von Udo Krappe,* spater auch von Ulrike Breiner® bei
asymmetrischen SBM-Dreiblockcopolymeren gefunden. In der c.c-Morphologie kommt es
zur Bildung einer Grenzfldche zwischen den AulRenbl cken, obwohl diese in der Molekil-
topologie nicht vorkommt. Wie bei den lamellaren Ic- und Is-Morphologien wird dies
ermoglicht durch die grélere Unvertrdglichkeit des Mittelblocks zu beiden Endblécken
verglichen mit den Endblcken untereinander (siehe Kapitel 4). Da diese S-M-Grenzfléche
in den Berechnungen von Birshtein et al. (Kapitel 7.1) nicht berticksichtigt wird, kénnen
die theoretischen Ergebnisse nicht mit der experimentell gefundenen c,c-Morphologie
verglichen werden.

In der Probe mit je 50 wt% koexistieren neben der in Abbildung 7-6 a) gezeigten c.c-Mor-
phologie noch kleine Bereiche mit reiner SB-Gyroidmorphologie. Dies weist auf eine
definierte Zusammensetzung der c.c-Uberstruktur hin, die einen UberschuR des Zwei-
blockcopolymers nicht toleriert, sondern diesen in reinen Domanen absondert. Die tatsach-
liche Zusammensetzung der Uberstruktur liegt daher bei geringfuigig mehr als 50 wt%
S3aBasM 33 und entsprechend weniger SsoBa:". Bei noch groRerem Uberschuf? des Zwei-
blockcopolymers, wie in der Probe mit 20 Wt% SssBasMas™> und 80 Wt% SeeBai'”, liegt
entsprechend mehr reiner SB-Uberschul3 und weniger c,c-Mischstruktur vor.
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b)
.— Beamstop
0:1 g/2r fnmt otz 03
d)

Abbildung 7-6.  a) TEM-Abbildung der c.c-Morphologie von S;BssMas™™ + SsoBa ™ (50 : 50 wt%) (CHCl,
0s0,, Balken = 100 nm). Eingezeichnet sind die nachsten Nachbarn in tetragonaler und hexagonaler
Anordnung. b) Schema der Struktur. ¢) Querschnitt eines B-AuRRenzylinders mit den drei verschiedenen
Grenzflachen. d) SAXS Streukurve der gleichen Probe wiein a).

Die vier B-AuRRenzylinder nehmen auf dem M-Kernzylinder den gréi3tmdglichen Abstand
von einander ein und bewirken einen quadratischen Querschnitt der gesamten Anordnung.
Dies beglnstigt ein tetragonales Gitter, bel dem die quadratischen Einheiten mit ihren
Kanten an die vier nachsten Nachbarn stof3en (Abbildung 7-7 a). Bei dieser Anordnung
sind die matrixbildenden S-Ketten am gleichmaigsten gestreckt. Dagegen bildet ein
Gitter, bei dem die Quadratecken aufeinander stof3en, grof3e Liicken zwischen den Zylin-
dereinheiten, zu deren Fillung sich die S-Ketten stark strecken muissen und Stellen, bei
denen die B-AuRenzylinder eng bei einander liegen und eine Stauchung der S-Ketten
bewirken (siehe die Verzerrung der hexagonalen Zylinder in °). Die Packungseffekte der S-
Ketten in der Matrix sind hier besonders ausgeprégt, da die S-Phase lediglich ca. 50 vol%
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der Uberstruktur ausmacht, wahrend es bei den reinen c.c-bildenden SBM-Dreiblockco-
polymeren ca. 65 vol% sind (Tabelle 7-3).

Da die B-Zylinder auf der Oberflache eines M-Kernzylinders ungeféhr den gleichen
Abstand haben wie zu B-Zylindern anderer Einheiten, bilden sie ebenso wie das Teilgitter
der Kernzylinder ein tetragonales Gitter (Abbildung 7-7 a), TEM-Abbildung 7-6 a) oben
links). Verschiebt sich jede zweite Reihe der Zylinder um 1/2 der Elementarzelle, so bleibt
das tetragonale Gitter der kleinen B-Aul¥enzylinder erhalten. Dagegen ist das Teilgitter der
Innenzylinder nun hexagonal (Abbildung 7-7 b), TEM-Abbildung 7-6 @) unten rechts). Die
Gesamtsymmetrie ist niedriger als die der Struktur mit zwei tetragonalen Tellgittern. Da
die Wechselwirkung der M-Kernzylinder zu den benachbarten Einheiten vermutlich gering
ist, werden sich beide Gitter energetisch kaum von einander unterscheiden und
koexistieren daher im Blend. GemaR dem Prinzip von F. Laves,” wonach alle kristallinen
Festkorper nach méglichst hoher Symmetrie streben, wird Uberwiegend das tetragonale
Gitter gebildet.

Abbildung 7-7.  Anordnungen der Zylinder in der c,c-Morphologie und néchste Nachbarn einer Einheit: a)
tetragonal, b) verschoben um 50 % der Einheitszelle.

Die Koexistenz zweier Gitter mit unterschiedlichen Symmetrien ist der Grund, weshalb die
SAXS-Streukurve (Abbildung 7-6 d) des Blends aul3er einer schwachen, nicht zuzuord-
nenden Schulter bei umgerechnet ca. 30 nm keine Reflexe enthdlt. Die Schulter kann der
Reflex erster Ordnung des tetragonalen Teilgitters der kleinen B-Zylinder sein. Dessen
Beugungsreflexe sind durch die Zwischenzusténde zwischen beiden in Abbildung 7-7
gezeigten Anordnungen gestort, die aufgrund der leichten Verschiebbarkeit der quadrati-
schen Einheiten ebenfalsin der Struktur vorkommen. Der Abstand der Kernzylinder nach
TEM betragt 67 nm. Diese grofen Dimensionen der Struktur erschweren zudem die
Aufldsung deutlicher Reflexe in der Streukurve.

Die Volumenbriiche der Phasen der Blend-c.c-Struktur unterscheiden sich deutlich von
denen der SBM-Dreiblockcopolymere, die im reinen Zustand ebenfalls eine c.c-Morpho-
logie bilden (Tabelle 7-4). Dabel werden fiir die Blendstruktur die Bruttovolumenbrtiche in
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der Probe mit je 50 wt% beider Polymere verwendet. Da ein kleiner Teil des SB-Zwei-
blockcopolymers als reine Phase separiert, ist sein Anteil in der Mischstruktur kleiner als
50 wt%. Entsprechend sind @s und @y geringfugig grofder und @s kleiner als die mit 50wt%
berechneten Werte.

Tabelle 7-3. Volumenbriiche der gemischten c,c-Uberstruktur und der reinen c,c-bildenden SBM-
Dreiblockcopolymere sowie ein core-shell-Zylinder bildendes SBM.

Polymer(e) Struktur ¢s [0 0y
S33B3aM a3 (> 50 wtdb) cC < 0,50 >0,35 <0,15
SeoBa1” (< 50 Wt%)

SecBraM 129 CaC 0,65 0,16 0,19
SeiB1oM o, 8P CaC 0,66 0,13 0,21
SeuB1oM P core-shell-Zylinder® 0,64 0,21 0,15

a) Synthetisiert und untersucht von U. Krappe.*
b) Synthetisiert und untersucht von U. Breiner.®
c) Die B-Huilleist teilweise onduliert und perforiert.

Verglichen mit den bereits bekannten c,c bildenden SBM-Dreiblockcopolymeren fallt auf,
dai’ die Blendstruktur mehr als doppelt so viel B-Phase enthélt. Ein reines SBM mit nur 21
vol% B bildet bereits eine core-shell-Zylindermorphologie, bei der die B-Hdille teilweise
onduliert oder perforiert ist, aber nicht mehr wie in der c,c-Morphologie zu einzelnen
Zylindern geteilt ist. Ein reines SBM-Dreiblockcopolymer mit der Zusammensetzung der
Blendstruktur wird also bei mehr als 35 vol% Mittelblockanteil eine geschlossene B-Hille
um M-Kernzylinder bilden, falls sich nicht eine lamellare Struktur einstellt.

Hier wird ein grundlegender Unterschied zu reinen Zweiblockcopolymer-Blends deutlich.
Bei Mischungen des Typs AB + AB entspricht die geordnete Uberstruktur namlich immer
der eines reinen hypothetischen AB-Zweiblockcopolymers, dessen Zusammensetzung der
Bruttozusammensetzung des Blends entspricht (siehe Kapitel 1.4.2). Es gibt aso im
Sa3B3uM 3™ + SgoBai’* -Blend eine Triebkraft, die die B-Phase zu vier kleinen Zylindern
der c.c-Morphologie statt einer geschlossenen Hulle formt. Diese besteht in der grof3eren
Krimmung der B-S-Fléchen in der c.c-Morphologie.

Allgemein kann man die Bildung einer Blockcopolymermorphologie as Einstellung einer
bestimmten Krimmung der Grenzflache ansehen, die dadurch zustande kommt, dal3 auf
beiden Seiten Polymerketten mit verschiedenen Knauelradien mit einander verbunden sind.
Bei einer geraden Grenzflache (Lamellen) ist der Platz, der beiden Ketten an der Flache
zur Verfligung steht, gleich. Dann liegen bei einem asymmetrischen Zweiblockcopolymer
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entweder die kiirzeren Ketten zu weit auseinander, um ihre entropisch guinstige Knéuelkon-
formation einzunehmen oder die léngeren Ketten stehen zu dicht bel einander und miissen
sich von der Grenzflache wegstrecken und werden ebenfalls aus ihrer Knéduelkonformation
deformiert. Ein Ausgleich des Platzbedarfs beider Polymerketten bietet die Krimmung der
Grenzfl&che:

Abbildung 7-8. Schema der Krimmung der Grenzflache (durchgezogene Linie) eines AB-Zweiblockco-
polymers mit nicht-lamellarer Morphologie (CMC #0).

Ein wichtiges Argument, das flr diese Betrachtungsweise spricht, liefern Untersuchungen
tiber Miktoarm-Sternblockcopolymere von Hadjichristidis et al.® In solchen Blockcopoly-
meren des Typs AnB (mit der A-Kettenzahl n = 1, 2 und 3) findet sich bel gleichen
Volumenbriichen eine Tendenz zu stérker gekrimmten Morphologien mit zunehmender
Anzahl n der A-Blocke. Hier wird der grofere Platzbedarf der A-Ketten nicht durch
grolere Knauelradien bewirkt, was auch eine VergrélRerung des Volumenbruchs zur Folge
gehabt hatte, sondern durch die Anzahl der A-Knéuel.

Als Grund fur die Bildung der coc-Uberstruktur mit ihrer stark gekrimmten SB-Grenz-
flache in Mischungen aus SgBuMss™ und SeoBai® kann die Asymmetrie der
Knéduelradien zwischen den B- und S-Blocken des Zweiblockcopolymers angesehen
werden. Neben dieser Asymmetrie der beiden Seiten einer Flache, die die Krimmung der
Fléche bewirkt, ist bei einer ABC-Dreiblockcopolymer-Morphologie auch die Asymmetrie
der beiden verschiedenen Flachen A-B und B-C zueinander wichtig. Da in der Blend-c.c-
Morphologie nach Tabelle 7-2 ungefahr doppelt so viele Zweiblock- wie Dreiblockcopoly-
mermolekille vorkommen, ist die Zahl der Verkntpfungspunkte und damit der Ketten, die
von der B-S-Grenzfl&che abgehen, ungefahr dreimal groRer as bei der B-M-Grenzflache.
Auch wenn eine Kette, namlich der kurze B-Block des SssBs"* weniger Platzbedarf hat, so
ist doch die Asymmetrie zwischen beiden Grenzflachen deutlich ausgeprégt. Damit sich
nicht die Knduel an der B-S-Grenzfléche strecken oder an der B-M-Grenzflache stauchen
muissen, bedarf es unterschiedlich grof3er Grenzflachen. Dies kann eine Erklérung fur die
Bildung der c.c-Morphologie sein, bei der zudem die vier B-Zylinder nach auf3en in die S
Phase verschoben sind (Abbildung 7-6 c).
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Im Blend mit 80 Wt% SgsBasMaz™> und 20 wt% SeeBa ", der in Abbildung 7-9 zu sehen
ist, werden Lamellen des SBM-Dreiblockcopolymers gebildet, bei denen die B-Schicht
perforiert oder onduliert ist. Es liegen neben dieser Struktur keine Doméanen mit einer
anderen Morphologie vor, weder mit c,c-Morphologie noch mit einer reinen Komponente.

Abbildung 7-9.  TEM-Abbildung von S;BaMas™ + SoBs™ (80 : 20 wt%) (CHCls, OsO,, Balken = 100
nm).

Die Struktur ahnelt der Ic-Morphologie der reinen SBM-Dreiblockcopolymere (siehe
Kapitel 4). Hier ist allerdings vermutlich zu viel B-Phase vorhanden, um einzelne Zylinder
zu bilden. Um dennoch die Krimmung der B-S-Grenzflache zu erzielen, ist die B-Lamelle
in regelméaldigen Abstanden ausgebuchtet und eingeschnirt (onduliert) bzw. perforiert.

Da die Probe keinerlei Doménen einer anderen Morphologie aufweist, entspricht die
Bruttozusammensetzung der der Struktur. Danach betrégt der VVolumenbruch der B-Phase
@ = 0,36. Eine geordnete Ic-Morphologie ist mit diesem B-Anteil nicht mehr méglich. Es
gibt vermutlich einen kontinuierlichen Ubergang von der lamellaren |I-Morphologie des
reinen Dreiblockcopolymers bis zu einer Struktur, bei der ein Hochstmal? an Ondulierung
und Perforation der B-Lamellen erreicht ist (eventuell eine echte Ic-Morphologie) mit @s <
0,36, d.h. mit einem groReren SgsBai *-Anteil. Dies wird experimentell nicht untersucht.
Bei weiterer Zweiblockcopolymer-Zugabe sind die S- und M-Lamellen nicht mehr stabil
und es kommt zur Ausbildung der c.c-Morphologie.

7.2.3. SiB1uM 43102 + 84985187 bzw. + 55983171

Im Fall von SusB1aMas™ + SiBs;> ist der B-Block des SBM-Dreiblockcopolymers deut-
lich kiirzer als der des SB-Zweiblockcopolymers. Daher hat das reine SisBuM4s™ die
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gekriimmte Ic-Morphologie, wahrend SuBs:® Lamellen bildet. Die Situation ist gewisser-
mal3en invers zu der im vorangegangenen Unterkapitel, bei der es zur c,c-Morphologie
kommt. Eswurden alle drei verschiedenen Losungsmittel zur Préparation verwendet.

Tabelle 7-4.  Mit TEM bestimmte Strukturen von S;3B1sMas™® gemischt mit SyBs;®” bzw. mit SeBay’* préapa-
riert aus verschiedenen Lésungsmitteln. Bei zwei makroskopischen Phasen (2¢) bilden beide Polymere ihre
Gleichgewichtsstrukturen (SBMus™ = Ic, SpBs® = Lamellen und SgeBs,™* = Gyroid). In beiden Blends
werden die Polymere mit 50 wt% eingewogen. (- = nicht untersucht).

Polymer | Polymer 11 aus CHCl; aus Toluol aus MEK
SioBs.® 20 ohne Fernordnung 20
S13B1aM 43 %
SeoBa1™ 20 - -

Die mit CHCl3 und MEK praparierten Proben von SysB1aM 3% + SueBs:®” enthalten beide
Polymere in ihren Gleichgewichtsstrukturen makrophasensepariert von einander. An den
Domanengrenzen kommt es wie bei dem Blend SzBaMas™ + SugBsi® (Abbildung 7-4)
zu einem Fortlaufen der Lamellen Gber die Doméanengrenze hinweg, was auf eine Mikro-
phasenseparation vor der Makrophasenseparation hinweist.

Die aus Toluol praparierte Probe von SusB1Mas'™ + SuoBs® zeigt weder geordnete
Strukturen noch Anzeichen fiir Makrophasenseparation. Anders alsim reinen SysB14M 4™,
das aus Toluol eine geordnete Ic-Morphologie bildet, &hnelt hier die Situation der des
Blends SssB3sMas™® + SyoBsi®’ aus Toluol, bei dem ebenfalls eine ungeordnete Struktur
entsteht (siehe Seite 132). Vermutlich bildet bei einer ersten Stufe der Mikrophasen-
separation M eine stark gekriimmte UnterschulRphase umgeben vom Uberschul einer noch
gemischten S- und B-Phase. Bei der spédteren Trennung der S- und B-Phasen entsteht
wieder eine ungeordnete Struktur.

Bei SusB14M4s'® + SsoBa1’* sind beide B-Ketten in den reinen Morphologien die kleinen
Polymerknéuel, zu deren Phase sich die Grenzflachen krimmen. Es wird lediglich eine
Probe aus CHCI3 mit gleichen Gewichtsanteilen untersucht. In ihr separieren beide Poly-
mere makroskopisch von einander und bilden die Ic- bzw. Gyroidmorphologie.
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7.3rd SBM + BM

7.3rd1.SyB oM 55 + BegM 4>

Zuné&chst wurden von der Mischung Proben unter verschiedenen Bedingungen prépariert.
Dabei zeigten lediglich die aus CHCI3; gegossenen Proben geordnete Uberstrukturen. Alle
anderen Methoden fUhrten zu ungeordneten Strukturen.

Tabelle 7-5. Mit TEM bestimmte Strukturen von S;ByuMas™ + BsgM4,> prapariert unter verschiedenen
Bedingungen. Die Komponenten fiir die Préparation aus CHCl3; werden in verschiedenen Verhaltnissen ein-
gewogen (Tabelle 7-6), fur die anderen Methoden werden Mischungen mit gleichen Molverhéltnissen
verwendet, d. h. 62 Wt% Sy3BsMas™ und 38 Wt% BssM ™.

Polymere aus CHCl3 aus Toluol aus MEK schmelzgepr.

SBauMz™ + | cs-Zylinder,® | ohne Fernordn. | ohne Fernordn. | ohne Fernordn.”
BssMar™ cs-Gyroid @

@) je nach Zusammensetzung koexistierend miteinander oder mit reinen Phasen von SBM oder BM
b) vor und nach Quellen mit CHCl3, 30 vol %, 7d, rt

Die fehlende Fernordnung der Struktur aus Toluol und MEK ist konsistent mit dem
Verhaten der reinen Polymere in den beiden Ldsungsmitteln. Beide stellen sowohl fir das
Dreiblockcopolymer als auch fir das Zweiblockcopolymer ein Vorzugslésungsmittel fiir
jeweils eine Komponente dar. Beide schlechter |6slichen Komponenten (M in Toluol und
B in MEK) separieren vermutlich zuerst zu Mikrophasen, in denen die Blocke beider
Polymere enthalten sind. Ihre zundchst gebildete Geometrie ist beim weiteren Verdampfen
des Losungsmittels und Separation der anderen beiden Phasen nicht mehr stabil. Da
wahrscheinlich die Beweglichkeit aufgrund der schon bestehenden Phasengrenzen und der
hohen Konzentration nicht mehr zur Ausbildung einer neuen Ordnung reicht, entsteht eine
ungeordnete Struktur. Beim Schmelzpressen spielt vermutlich wieder die Viskositét die
entscheidende Rolle, die eine Ordnung verhindert.

Aus CHCI; prépariert, bilden sich je nach Zusammensetzung der Probe neben Domanen
der reinen Polymere zwei geordnete Uberstrukturen®, in denen sich die Verkniipfungs-
punkte beider Polymere in einer Grenzflache mischen (entsprechend Abbildung 7-1 b) zu
Beginn von Kapitel 7). Die Tatsache, daf es hier zu diesen Uberstrukturen kommt, nicht
aber in Blends SzBaMas™ + SyoBsi®’, bestétigt die Berechnung von Birshtein et al.*
Danach begiinstigen Grenzflachenspannungen yag > Yec die Stabilitéat der Uberstruktur bei
ABC + AB. Die gebildeten Uberstrukturen sind allerdings nicht flach, wie in den Berech-
nungen angenommen, sondern mehr oder weniger gekrimmt (siehe weiter unten). Um die
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Zusammensetzung der beiden Uberstrukturen grob einzuordnen, werden Proben mit
verschiedenen Verhdtnisssen beider Komponenten untersucht.

Tabelle 7-6.  Strukturen von S;3BasMss™ + BssMa™ (CHCI) in Abhéngigkeit der Zusammensetzung. (SBM-
Lam und BM-Lam = lamellare Gleichgewichtsmorphologien der reinen Komponenten; cs-Zyl. = hexagonal
angeordnete core-shell-Zylinder mit S-Kern, B-Hille in M-Matrix; cs-Gyr. = entsprechende core-shell-
Gyroidmorphologie. Snd zwei Morphologien ungeféhr gleich haufig in der Probe vertreten, so wird auf die
Atribute "viel" bzw. "wenig" verzichtet.)

Polymere wit% mol% Struktur
SBM BM | SBM BM
20 80 13 87 viel BM-Lam., wenig cs-Zyl.
40 60 29 71 wenig BM-Lam., viel cs-Zyl.
50 50 38 62 wenig BM-Lam., cs-Zyl., cs-Gyr.
%ij:ﬂ'\jjfs 60 40 | 48 52 cs-zyl., cs-Gyr.
80 20 71 29 cs-Gyr.
90 10 85 15 cs-Gyr., SBM-Lam.
95 5 92 8 SBM-Lam.?

a) Eswird in den untersuchten Stellen der Probe keine andere Morphol ogie gefunden.

In den meisten Proben koexistieren Doménen verschiedener Morphologien nebeneinander.
Das deutet wie bei der cic-Uberstruktur in Kapitel 7.2.2 auf eine definierte Zusammen-
setzung der Uberstrukturen hin, die einen Uberschul nicht tolerieren, sondern das betref-
fende Polymer as reine Phase oder Uberstruktur mit anderer Zusammensetzung abson-
dern. Im Folgenden werden die beiden Uberstrukturen im einzelnen beschrieben. Danach
wird auf ihre Zusammensetzung und den Zusammenhang mit Zweiblockcopolymer-
Morphol ogien eingegangen.

core-shell-Zylinder-Uber struktur :

Abbildung 7-10 zeigt die TEM-Projektion und das entsprechende Schema der core-shell-
Zylindermorphologie. Zu erkennen sind schwarze Ringe (B-Phase), die einen hellen
Bereich (S-Phase) umschliel3en. Zwischen ihnen liegt ebenfalls eine hell erscheinende
Flache (M-Phase).
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Abbildung 7-10. TEM-Abbildung einer zylindrischen Doméne von S3BasMas™ + BssMar™ (50 : 50 Wt%)
(CHCl3, Os0O,, Balken = 100 nm) und Schema der core-shell-Zylindermorphologie.

In der core-shell-Zylindermorphologie der Blends SzBasMss™ + BssMur> bildet die S
Phase Zylinder (core), die auf einem hexagonalen Gitter angeordnet sind. Sie sind umge-
ben von einer Hille (shell) aus B, die sie anders as bei der c.c-Morphologie (Kapitel
7.2.2) vollkommen umschliefdt und von der Matrix aus M-Phase trennt. Wie schon bel der
c.c-Morphologie gelingt es auch hier nicht, eine aussagefahige SAXS-Streukurve der cs
Zylinderstruktur aufzunehmen. Der Abstand der Zylinder wird mit TEM auf 76 nm
bestimmt. Diese grof3en Dimensionen und die Koexistenz mit anderen Strukturen in den
Proben verhindern die Messung der Reflexe des hexagonalen Gitters. So dominieren die
Signale der reinen BM-Zweiblockcopolymer-Domanen in der Probe mit 29 vol%
S33B3sM 3™ und 71 vol% BssM 4> die Streukurve.

Bekannt ist die core-shell-Zylindermorphol ogie bei reinen SBM-Dreiblockcopolymeren, in
deren Zusammensetzung ein AuRenblock mit ca 60-70 vol% vorliegt. Udo Krappe®
beschreibt cs-Zylinder mit M-Matrix, wahrend Ulrike Breiner® SBM-Blockcopolymere mit
S-Matrix untersucht. In alen Féllen bildet der B-Mittelblock die Hulle. Die Zylinder
ordnen sich auf einem hexagonalen Gitter an.

Die core-shell-Zylinder-Struktur wurde zuerst von Thomas et al.® bei einem Polystyrol-
block-polyisopren-block-poly(2-vinylpyridin)  (SIP) gefunden. Trotz der gleichen
Volumenbriiche bildet dieses Dreiblockcopolymer core-shell-Zylinder mit einem P-Kern
umgeben von einer [-Hille in einer S-Matrix. Die Ursache liegt in den stark unterschied-
lichen Grenzfléchenspannungen. Die grofRere Unvertréglichkeit zwischen | und P ver-
glichen mit I-S bevorzugt eine kleinere I-P-Flache, die in der core-shell-Struktur erreicht
wird. Es kommt zu einer unterschiedlichen Dichte der Verknupfungspunkte an den beiden
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Grenzflachen. Die gleiche Triebkraft der asymmetrischen Grenzfl&chenspannungen be-
wirkt die in Kapitel 4.2.3 beschriebene core-shell-Gyroidmorphologie von BzSssMas .
Thomas et d. beschreiben eine hexagonale Verzerrung des Querschnittes der Zylinder, die
sie auf Packungseffekte der matrixbildenden S-Ketten zurtickfihren. Eine analoge Defor-
mation wird in der cs-Zylinderstruktur von SssBasMas™ + BssM 47> auch beobachtet, es sei
jedoch darauf hingewiesen, dal3 dies auch ein Effekt des Strahlabbaus der M-Matrix sein
kann. In den Licken zwischen je drei Zylindern ist ein gréfRerer zusammenhéangender
Bereich der M-Phase vorhanden als zwischen je zwei Zylindern. Verringert sich die Flache
der M-Phase durch Abbau im Elektronenstrahl, so ist der Schwund dort am gréfdten und
die B-Hullen werden entsprechend verzerrt.

cor e-shell-Gyroid-Uber struktur:

Bei einem groflieren Dreiblockcopolymer-Anteil als in den zylinderbildenden Proben von
S33BuM 3™ + BssMur™ entsteht ebenfalls eine core-shell-Morphologie, die aber auf der
Gyroidstruktur basiert. Der Kern aus S bildet zwei Gyroid-Netzwerke, die jeweils durch
dreifache Knotenpunkte und dazwischen liegende Verbindungsstreben aufgebaut werden.
Umgeben werden diese S-Gitter von geschlossenen B-Hillen, die ihrerseits in eine Matrix
aus M eingebettet sind. Die Grenzflachen S-B und B-M entsprechen denen einer Zwei-
blockcopolymer-Gyroidmorphologie. Die core-shell-Gyroidmorphologie hat wie die nor-

male Doppelgyroidstruktur |a3d-Symmetrie und wurde bereits in Kapitel 4.2.3 fir
B3,S:sMas'® beschrieben. Der Unterschied besteht lediglich in den S- und B-Phasen, die
hier vertauscht sind.

a) b)
Abbildung 7-11. Schemata der core-shell-Gyroidmorphologie. a) Elementarzelle (M-Matrix transparent
dargestellt). b) Ein dreiarmiger Knotenpunkt eines der Gyroid-Netzwerke.
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Der Nachweis der Doppel gyroidmorphologie erfolgt wie beim BSM-Dreiblockcopolymer
durch Vergleich mit simulierten TEM-Abbildungen’®. SAXS ergibt aus den in Kapitel 4
genannten Grunden keine brauchbaren Resultate. Wahrend bei der cs-Gyroidmorphologie
des BSM-Dreiblockcopolymers der B-Kern kontrastiert und simuliert wurde, wird hier die
B-Hiille geschwarzt. Dadurch sind sowohl der innere Gyroidkern als auch die Matrix deut-
lich zu identifizieren. In den Simulationen werden vier einfache Gyroidflachen verwendet.
Zwei zu einander spiegelbildliche Flachen umschlief3en insgesamt 34 vol% und bilden das
normal e doppelte Gyroidgitter. Zusétzlich werden zwei weitere Gyroidfl&chen erzeugt, die
einen grofderen Volumenteil von insgesamt 68 vol% umschlief3en. In jedem der gréfReren
Gyroidvolumina liegt eines der kleineren Gitter eingebettet. In der Simulation werden die
Teilvolumina der kleineren Gitter (Simulation der S-Kerne) und der Raum zwischen den
groRReren Gittern (Simulation der M-Matrix) als transparent (weif3) behandelt. Die beiden
Teilvolumina zwischen den gréf3eren und den innenliegenden kleineren Gyroidflachen, die
den B-Hullen entsprechen, werden als schwarze Phasen ssimuliert.

Der Schnitt senkrecht zur [112]-Richtung erzeugt eine fir Doppelgyroiden typische
Ansicht, die beispielsweise in doppelten Diamantgittern (OBDD) nicht vorkommt.*! Die
Simulation ist in Abbildung 7-12 leicht vergroR3ert dargestellt.

Abbildung 7-12. Links: TEM-Abbildung von S3BauMx™ + BgsMy > (80 : 20 wt%) (CHCl3, OsO,, Balken =
100 nm). Rechts: Smulation der core-shell-Doppelgyroidmorphologie in [112]-Projektion (simulierte
Schnittdicke: 33 % der Elementarzelle, Hohe der Schnittmitte in der Elementarzelle: 50 %)
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Eine Besonderheit der Blendmorphologien ist die Grof3e ihrer Struktureinheiten. Das
erschwert zwar die Identifizierung mit SAXS (die Winkel der auftretenden Reflexe werden
zu klein), es erleichtert aber den eindeutigen Nachweis mit TEM. So betragt die
Kantenlange der cs-Gyroidmorphologie nach TEM ca. 100 nm. Das ermdglicht Ultra-
dinnschnitte, die nur einen Ausschnitt der Elementarzelle enthalten. Im Unterschied dazu
sind die Zweiblockcopolymer-Gyroidmorphologien, mit denen die Existenz dieser Mor-
phologie in Blockcopolymerern urspringlich nachgewiesen wurde, vid kleiner as die
Schnittdicke. Daher entspricht ihre TEM-Abbildung immer einer Projektion der gesamten
Elementarzelle, in der die Tellgitter sich Uberlagern und nicht mehr anschaulich gedeutet
werden kénnen, zumal sie keinen transparenten Kern haben. Der Vergleich von TEM-Ab-
bildung und Simulation erfolgt Gber die Symmetrie der Projektion, nicht Gber die einzelnen
abgebildeten Strukturelemente. Dagegen stellen die TEM-Abbildungen der hier unter-
suchten Uberstruktur Querschnitte durch die Elementarzelle dar, bei denen beide Gitter
individuell zugeordnet werden konnen. Das Erscheinungsbild der Struktur variiert nicht
nur mit der Orientierung [hkl] des Schnitts sondern auch mit der Hohe, in der die Elemen-
tarzelle geschnitten wird. So gibt es Orientierungen, die in bestimmten Schnitthohen
charakteristische Signaturen erzeugen, wie zum Beispiel [112] in Abbildung 7-12.

Meistens haben die Gitter in den betrachteten Doménen nicht perfekt die entsprechende
Orientierung, sondern sind um einen geringen Winkel geneigt. Dann andert sich entlang
einer Richtung in der TEM-Abbildung die Schnitthdhe kontinuierlich. Die Projektion der
Struktur andert sich daher und die Abbildung durchléuft die Signaturen verschiedener
Hohen der Elementarzelle in der gegebenen Orientierung.

AAAAA
QW%%AW%AAAA

Abbildung 7-13. Unterschiedliche Verhaltnisse von Schnittdicke und Elementarzelle bei gekippter Orien-
tierung. a) Der Schnitt umfalt mehrere Elementarzellen (typisch bei  Morphologien kleinerer
Zweiblockcopolymere): Die Projektion sieht Uberall gleich aus, da das Abschneiden einer Schicht durch die
anderen abgebildeten Schichten Uberdeckt wird. b) Die Schnittdicke ist kleiner als die Elementarzelle (ist der
Fall bei den hier untersuchten Uberstrukturen): Der Schnitt durchlduft verschiedene Hohen der
Elementarzelle und bildet entsprechend die Ubergénge der unterschiedlichen Ansichten entsprechend ab
(oben mit umgebender Sruktur, unten nur der Schnitt).
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Die zu untersuchende Struktur ist in Abbildung 7-13 durch den Buchstaben A al's Struktur-
einheit wiedergegeben, der sich in zwei zu einander versetzten Zeilen wiederholt. Ange-
nommen, der Querstrich der Buchstaben A erzeugt eine charakteristische Projektion. Das
resultierende Bild der Situation b) zeigt Bereiche, in denen die Projektion der Querstriche
der unteren Reihe zu sehen ist (linkes Ende des Schnitts). In dem Mal3e, wie die Quer-
striche aus dem Schnitt laufen, verschwindet ihre Projektion, bis nach einem Ubergangs-
bereich die Querstriche der oberen Reihe zu sehen sind (rechtes Ende des Schnitts).
Dagegen erscheint die Projektion der relativ zur Schnittdicke kleinen Struktur () immer
gleich und zeigt die Projektionen der gesamten beiden Zeilen. Der diinnere Schnitt enthalt
also ungleich mehr Informationen und erlaubt beispielsweise mit der zu Abbildung 7-13 b)
gehorende Projektion die Bestimmung, um welchen Buchstaben des Alphabets es sich
handelt.

Ahnlich 14 sich die Projektion in Abbildung 7-14 erklaren. Es handelt sich um einen
Schnitt der cs-Gyroidmophologie, der gegeniber der [110]-Richtung des Gitters leicht
gekippt ist. Die Abweichung ist klein genug, um noch die typischen [110]-Projektionen zu
erzeugen, in denen sich beispielsweise der Gyroid von der OBDD-Morphologie deutlich
unterscheiden.* Die Achse, um die die Gyroidgitter gegentiber der Schnittrichtung gekippt
sind, lauft in der Abbildung 7-14 von links oben nach rechts unten. Die Lage in der
Elementarzelle variiert aso entlang der Bilddiagonalen von links unten nach rechts oben.
Da die Elementarzelle grofier ist as die Schnittdicke, sind von beiden Teilgittern nur Aus-
schnitte zu sehen. Die [110]-Richtung zeichnet sich gerade dadurch aus, dal3 die sulen-
formigen Verbindungsstreben zwischen den Knotenpunkten des Gyroidgitters auf be-
stimmten Hohen in der Elementarzelle vorwiegend senkrecht oder vorwiegend parallel zur
(110)-Ebene orientiert sind. Dabei sind bei einer Doppelgyroid-Morphologie die Aus-
richtungen beider Tellgitter gegenlaufig. Auf einer Hohe, bei der das eine Teilgitter senk-
recht ausgerichtet ist, liegen die Streben des anderen Gitters mit vorwiegend waagerechter,
d.h. paralel zu (110) liegender Orientierung.
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Abbildung 7-14. Links: TEM-Abbildung von S;BssMs™ + BssMa™ (80 : 20 wt%) (CHCls, OsO,, Balken =
100 nm). Rechts: Smulation der core-shell-Doppelgyroidmorphologie in [1,02 0,99 0,05]-Projektion™®
(simulierte Schnittdicke: 72 % der Elementarzelle, Hohe der Schnittmitte in der Elementarzelle: 50 %)

In beiden Teilen der Abbildung 7-14 liegt die Schnittmitte der rechten unteren Ecke auf der
Hohe 25 % beziglich der Elementarzelle. (Die entsprechende zu (110) paralele Ebene
schneidet die Achsen in den Punkten 1/4, 1/4 und «.) Die Gitterstreben des ersten Gyroid-
Teilgitters liegen in dieser Hohe der Elementarzelle vorwiegend parallel zur (110)-Ebene.
Sie bilden im Schnitt ein gewelltes Gitter? mit verzerrt hexagonalen Fenstern. Die senk-
rechten Streben dieses ersten Gyroid-Teilgitters gehen an zwei Stellen jedes Fensters nach
oben und an zwei anderen Stellen nach unten ab. Diese senkrechten Streben liegen aul3er-
halb des Schnittes. Daher sind nur die Konturen der vorwiegend parallelen Streben des
gewellten Gitters zu erkennen (als schwarze Rahmen um die Fenster). Die Streben des
zweiten Gyroid-Teilgitters durchlaufen auf dieser Hohe den Schnitt senkrecht und stof3en
durch die Fenster des ersten Gyroid-Teilgitters. Von diesem zweiten Gyroid-Teilgitter sind
ale vorwiegend parallel orientierten Streben abgeschnitten, so dal? die Umrisse der senk-
rechten Streben as Ringe in den Fenstern zu erkennen sind. Im Inneren dieser kleinen
Ringe liegt der helle Kern aus S, um den die hier schwarze B-Schicht liegt. Zwischen
diesen Ringen des senkrecht und den Fenstern des parallel ausgeschnittenen Gyroid-Teil-
gitters ist die helle Matrix aus M sichtbar. Das helle Innere der parallelen Fensterstege ist
der S-Kern des ersten Gyroid-Teilgitters.

¥ Hier muR sprachlich unterschieden werden zwischen den Begriffen "Gyroid-Teilgitter", der wie tblich das
von einer Gyroidflache umschlossene Volumen meint (ein dreidimensionales Gitter) und "gewelltes Gitter",
der die im wesentlichen zweidimensionale Struktur einer regelmaiig perforierte Lamelle meint, deren Stege
geordnet nach oben und unten gewdlbt sind. Dieses gewellte Gitter ist ein Ausschnitt eines Gyroidteilgitters,
der von den vorwiegend parallel zum Schnitt liegenden Gitterstreben gebil det wird.
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Auf einer Hohe von 50 % bezlglich der Elementarzelle (es handelt sich gerade um die
Netzebene (110)) durchlaufen beide Gyroid-Teilgitter einen Ubergangszustand zwischen
paralleler und senkrechter Orientierung. Diese Hohe hat die Schnittmitte in Abbildung 7-
14 entlang der Diagonalen von links oben nach rechts unten. Die rechte obere Ecke liegt
auf der Hohe 75 % der Elementarzelle. (Die entsprechende Ebene parallel zu (110) schnei-
det die Achsen in den Punkten 3/4, 3/4 und «.) Hier haben die im Schnitt liegenden
Streben beider Gyroid-Teilgitter die umgekehrte Orientierung wie auf der Hohe 25 %.
Wahrend vom ersten Gyroid-Tellgitter nur die Querschnitte der senkrechten Streben
(kleine Kreise) zu sehen sind, formen die vorwiegend parallelen Streben des zweiten die
gewellten Fenster.

Folgt man den parallelen Stegen (den "Fensterrahmen™) des ersten Gyroid-Teilgitters von
links unten nach rechts oben, so erkennt man auf beiden Seiten der Fenster die allméhliche
Ausbildung der senkrecht zur Schnittflache hochstehenden Streben auf den parallelen
Stegen. Aus ihnen werden schliefdlich die senkrechten Verbindungsstiicke, die in der rech-
ten oberen Ecke als Kreise in den Fenstern zu sehen sind. Dagegen kommen vom zweiten
Teilgitter von links unten nach rechts oben immer mehr Teile der parallelen Streben in den
abgebildeten Ausschnitt, so dal3 die senkrechten Zylinder zu einem gewellten Gitter
zusammenwachsen.

Die Ubereinstimmung der TEM-Abbildungen mit den Simulationen beweist die core-shell-
Gyroidmorphologie als zweite Uberstruktur in Blends aus SzasBasMas™> und BssM 47>

Diskussion der Zusammensetzung der Uber strukturen

Wie im Fall der cec-Uberstruktur in Kapitel 7.2.2 kommt es zu Koexistenzen zwischen
verschiedenen Morphologien. Bei einem hohen Anteil an BssM4;>* liegen neben der reinen
lamellaren BM-Zweibl ockcopol ymer-M orphol ogie Doménen aus core-shell-Zylindern vor.
Der Anteil dieser Uberstruktur steigt mit dem Anteil an SzBaMas™>. Der Grund dafir ist
wohl auch hier die definierte Zusammensetzung der cs-Zylinderstruktur von ca. 50 wt%
S3aBasM 3™ und 50 wt% BssM 4. Die Uberstruktur toleriert keinen UberschuR des SB-
Zweiblockcopolymers, sondern dieser separiert makroskopisch. Wenn die Zusammen-
setzung der Probe zwischen denen zweier Strukturen (ndmlich 100 wt% und ca. 50 wi%
BssM47>) liegt, bilden sich beide Morphologien.

Im Blend mit 50 wt% beider Polymere liegen wenig BM-Lamellen neben den beiden core-
shell-Uberstrukturen Zylinder und Gyroid vor. Die Koexistenz dreier Phasen 143t sich zwar
mit einem Tripelpunkt im Phasendiagramm erkldren, viel wahrscheinlicher ist es
alerdings, kinetische Ursachen anzunehmen. Offensichtlich sind ndmlich Keimbildung
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und/oder Wachstum der Gyroidmorphologie schneller as bei der Zylindermorphologie.
Die einmal gebildeten Gyroiddoménen werden spéter nicht mehr zugunsten von Zylindern
aufgel6st, sondern bleiben in der Probe erhalten. Da die Gyroidmorphologie mehr SBM-
Dreiblockcopolymer enthdt als die Zylindermorphologie, verschiebt deren Wachstum die
Zusammensetzung der restlichen Probe auf die Seite des BM-Zweiblockcopolymers. Der
Anteil an BssM4>* Uiberschreitet die Zusammensetzung der cs-Zylindermorphologie und
das Uberschiissige Zweiblockcopolymer separiert in reiner Form als Lamellen. Daraus
kann geschlossen werden, dal3 die Bruttozusammensetzung der Probe der der cs-Zylin-
dermorphologie nahekommt (je 50 wt%). Alternativ ist es auch denkbar, dald zuerst die
reinen BM-Lamellen gebildet werden und diese die spétere Entstehung des Gyroiden
neben der Zylindermorphologie bewirken. Da die Bruttozusammensetzung der Probe (50
Wt% S33BMas™) der in der Gyroidmorphologie (80 wt% Ss3BasMass™) ahnlicher ist als
in der reinen BM-Struktur (0 wt% SgsBasM33™), erreichen die Konzentrationsfluktuatio-
nen, die die zur Keimbildung notwendige lokale Zusammensetzung erzeugen, eher die
Gyroidzusammensetzung. Einmal ausgel6st, schiebt die wachsende Gyroiddoméane einer
Bugwelle gleich eine Zone mit erhdhtem BM-Anteil vor sich her, da fur den Aufbau der
Gyroidstruktur mehr SBM-Dreiblockcopolymer verwendet wird, als in der Probe durch-
schnittlich vorhanden ist. Die Molekildiffusion ist bei der Konzentration, bel der die
Gyroidbildung stattfindet, auch in der noch ungeordneten Phase bereits so weit einge-
schrankt, dal3 der erhdhte BM-Anteil um die Gyroiddoméanen nicht mit der restlichen
ungeordnete Phase equilibrieren kann und so weit ansteigt, bis die Bildung reiner SB-
Lamellen ausgelost wird. Dies erklart auch, da? man bei TEM-Untersuchungen oft
Lamellendoménen des reinen Zweiblockcopolymers unmittelbar neben Gyroiddoméanen
findet, obwohl ihre Zusammensetzung stark unterschiedlich ist.

Erhoht man den gesamten SBM-Anteil der Proben, so findet man zunéchst neben der core-
shell-Gyroidstruktur noch core-shell-Zylinder. Auch hier gilt, dal3 eine Bruttozusammen-
setzung zwischen der von Gyroid- und ZylinderUberstruktur Doméanen beider Strukturen zu
entsprechenden Anteilen erzeugt. Bei einer Zusammensetzung von 80 wt% SgsBasMaz ™
und 20 wt% BssM47> liegt nur noch die Gyroidmorphologie vor. Die Bruttozusammen-
setzung entspricht der der Uberstruktur. Proben mit mehr SBM-Anteil zeigen wieder eine
makroskopische Separation der UberschuRkomponente, diesmal des Dreiblockcopolymers.
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Abbildung 7-15. Phasendiagramm der Komponenten S;3BssMas™> und BssM,;>. Zwischen den Zusammen-
setzungen der Morphologien koexistieren die beiden angrenzenden Morphologien im entsprechenden
Verhéltnis zueinander (2@ = Koexistenz zweier Phasen).

In dieser Abfolge von core-shell-Strukturen gibt es drei Analogien zu entsprechenden
Zweiblockcopolymer-Morphologien. Neben der cs-Zylinder- und der cs-Gyroidiberstruk-
turen, die der Zylinder- und der Gyroidmorphologie bei Zweiblockcopolymeren enstspre-
chen, kann man auch die lamellare Morphologie des reinen SBM-Dreiblockcopolymers al's
core-shell-Analogie zu reinen Zweiblockcopolymer-Lamellen sehen. Eine S-Lamelleist in
der lamellaren SBM-Morphologie auf beiden Seiten von B-Schichten umhllt und von der
M-Schicht getrennt. Damit ergibt sich eine Abfolge von Zylindern Uber Gyroidstruktur zu
Lamellen, die bei den core-shell-Strukturen gleich ist wie bel reinen Zweiblockcopoly-

i

meren.

hex. Zylinder Doppelgyroid Lamellen
core-shell-Zylinder core-shell-Gyroid ~ "core-shell"-Lamellen

Abbildung 7-16. Analogie zwischen drei Zweiblockcopolymer-Morphologien und den entsprechenden core-
shell-Varianten in Dreiphasensystemen, bei der die graue S-Phase vollsténdig von der schwarzen B-Phase
umschlossen wird (Auf3er bei den lamellaren Schemata ist M transparent dargestellt). Die entsprechende
core-shell-Kugelmor phologie wird bei den Blends aus S;3BzsMss™> und BssM47>* nicht beobachtet.
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Um die core-shell-Uberstrukturen mit den entsprechenden einfachen Zweibl ockcopolymer-
strukturen zu vergleichen, kann man die Volumenbrtiche heranziehen. Dabei muf3 man die
B-Hulle entweder der Matrix aus M oder der Kernphase aus S zuordnen, da sowohl die
auBere as auch die innere Grenzflache der cs-Strukturen den Flachen der jewelligen
Zweiblockcopolymer-Morphologie entspricht. Auferdem ist der Vergleich mit den
Volumenbriichen eines bereits von Udo Krappe untersuchten reinen SBM-Dreiblock-
copolymers mit cs-Zylindermorphologie moglich. (Alle anderen bekannten cs-Zylinder-
strukturen bei SBM-Dreiblockcopolymeren haben eine S-Matrix.) Dagegen ist kein SBM-
Dreiblockcopolymer bekannt, das eine cs-Gyroidstruktur bildet.

Tabelle 7-7. Volumenbriiche der betrachteten core-shell-Srukturen und eines friher untersuchten SBM-
Dreiblockcopolymers?.

Polymer(e) Struktur [0S 0% 0]
SasBasMaz™ (50 Wt%) + | core-shell-Zylinder 0,16 0,45 0,38
BssM 4794 (50 Wt%)

SpeB1oMes” ? core-shell-Zylinder 0,28 0,12 0,60
SaaBasMaz™ (80 Wtd%) + core-shell-Gyroid 0,26 0,41 0,33
BssM 4794 (20 Wt%)

SasBuMg™ "core-shell"-Lamellen 0,33 0,37 0,30

a) Synthetisiert und untersucht von Udo Krappe.*

Im Vergleich mit dem reinen SBM-Dreiblockcopolymer enthélt die cs-Zylindertber-
struktur der Mischung viel mehr B-Phase und weniger matrixbildende M-Phase. Dagegen
ist die Zusammensetzung von S;BioMes der des Blends mit cs-Gyroidiberstruktur
ahnlicher als der des Blends mit cs-Zylindertberstruktur. Die Volumenbriche der kom-
binierten B-M-Matrix (@ + @v) entsprechen fur beide core-shell-Uberstrukturen den
Werten fur die entsprechenden Zweiblockcopolymer-Morphologien. (Eine &hnliche
Betrachtungsweise wurde schon bei der core-shell-Gyroidmorphologie von Bz;SssMas™™ in
Kapitel 4.2.3 angewandt.) Fat man bel der "core-shell"-Lamellenstruktur von
SaaBasMa3™ @5 und @y in analoger Weise zusammen, so entsteht eine fiktive Asymmetrie
der Zusammensetzung (g + @u = 0,67), die gegen eine lamellare Morphologie spricht.
(Ein entsprechendes AB-Zweiblockcopolymer mit @n = 0,67 neigt eher zur Gyroid-
morphologie as zu Lamellen.) Dies zeigt, dal3 die aleinige Betrachtung der Volumen-
bruche nur bedingt zur Erklarung der Strukturen beitrégt. Insbesondere vernachlassigt sie
die Asymmetrie der Zahl der VerknUpfungsspunkte, die sich an den verschiedenen
Grenzfléchen anordnen (bzw. der Polymerknduel, die an ihnen héngen). Schon bei der
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Beschreibung der c.c-Uberstruktur in Kapitel 7.2.2 hat sich eine Asymmetrie der Zahl der
Verbindungspunkte als ausschlaggebend fir die Struktur erwiesen. Sie bewirkt eine
Krimmung der entsprechenden Grenzflache.

Bel Zweiblockcopolymer-Morphologien nehmen die Krimmungen der Fléachen in der
Reihenfolge Kugel, Zylinder, Gyroid, Lamelle ab. Wahrend bei Zweiblockcopolymeren
die Kriimmung durch die Verkniipfung unterschiedlich grof3er Polymerknaduel an beiden
Seiten der Grenzflache (Abbildung 7-8) entsteht, sind im SBM + BM-Blend die beiden
Seiten der jeweiligen Grenzflache S-B oder S-M durch die Symmetrie der beiden Blockco-
polymere gleich. Dagegen unterscheidet sich die Zahl der VerknlUpfungspunkte beider
Flachen untereinander. Wahrend an der S-B-Grenzflache lediglich die Verknipfungs-
punkte der Sz3BasMs5™>-Molekiile vorhanden sind, kommen an der B-M-Grenzfl&che noch
die der BssM47>*-Molekiile hinzu. Die auRere Flache der cs-Zylinder enthalt ca die drei-
fache Menge an Verknupfungspunkten verglichen mit der inneren Flache, bel der cs
Gyroidstruktur ist es weniger als die 1 1/2-fache Menge. Eine Uberstruktur mit ebenen
Grenzfléchen (Lamellen) wirde eine ungleiche Verknuipfungspunktdichte zwischen beiden
Fléchen erzeugen und damit wie von Birshtein et a. (siehe Kapitel 7.1) beschrieben eine
grofdere Streckung der Ketten. Um diese Kettenstreckung und den damit einhergehenden
konformativen Entropieverlust zu vermeiden, krimmen sich die Grenzflachen, so dal? die
B-M-Fléche relativ zur S-B-Flache grof3er wird.

a b

Abbildung 7-17. Schema der mdglichen Uberstrukiuren in einer Mischung aus ABC-Dreiblockcopolymer
und BC-Zweiblockcopolymer. a) Lamellen: Die B- und C-Bldcke missen sich stérker strecken, da die Dichte
der Verknipfungspunkte an der B-C-Grenzflache hoher ist. b) Gekrimmte Grenzflachen: Die auRere Grenz-
flache hat einen groferen Radius und daher die gleiche Dichte der Verknipfungspunkte wie die innere
Grenzflache.
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Je stérker die Kriimmung beider Grenzflachen ist, umso grof3er ist die relative Differenz
zwischen der inneren und der duReren Flache. Daher kénnen die stérker gekrimmten cs-
Zylinderflachen mehr Zweiblockcopolymer aufnehmen als die weniger gekrimmten
Fléache der cs-Gyroidmorphologie. Die "core-shell”-Lamellenmorphologie mit einer
Kriimmung gleich Null hat keine Unterschiede beider Flachen und nimmt kein Zweiblock-
copolymer auf, es handelt sich um die Morphologie des reinen SBM-Dreiblockcopolymers.
Damit ist die Abfolge cs-Zylinder, cs-Gyroid, "core-shell"-Lamelle bei den Uberstrukturen
aus SsaBuM 3™ und BssM > erklart.

7.3.2. S43814M 43102 und B53M 4794

Die Mischung vom Typ ABC + AB, bel der die B-Blocklange des Zweiblockcopolymers
groler ist as die des Dreiblockcopolymers, bildet nach der theoretischen Untersuchung
von Birshtein et al.! keine thermodynamisch stabilen Uberstrukturen. In der B-Schicht
wére unter diesen Umstanden die "living zone" in Abbildung 7-3 grofRer als die "dead
zone", was keine stabile Schicht erlaubt. Eine wie in den Blends S;sBxMass™ + BssM4r™
vom Dreiblockcopolymer dominierte Uberstruktur, die von den zusitzlichen BM-
Molekulen gekrimmt wird, ist hier also nicht zu erwarten, da die kleine B-Phase des
Sa3BuMas™ die B-Ketten des BssM 47> nicht aufzunehmen vermag. Wie sich zeigt, bildet
sich aus keinem der drei zur Prapraration verwendeten Losungsmittel eine Uberstruktur
aus. Es kommt vielmehr zur makroskopischen Separation in die beiden Polymerphasen, die
sich wie in reinen Proben verhalten, d. h. S:sBaMass™ bildet in alen drei Fallen die Ic-
Morphologie (B-Zylinder zwischen S und M-Lamellen) und BssM47>* formt bis auf die
ungeordnete Struktur aus Toluol typische Zweiblockcopolymer-Lamellen.

Tabelle 7-8. Mit TEM bestimmte Strukturen von S3BuuMus™ + BssMs,™* prépariert aus verschiedenen
Lésungsmitteln. Die Komponenten werden zu gleichen Gewichtsanteilen eingewogen.

Polymere aus CHCI; aus Toluol aus MEK
SusB1aM 43! % + 20 ohne Fernordnung 20
BssM47™*

Die Makrophasenseparation aus CHCl; und MEK lassen sich mit dem Mechanismus:
Mikrophasenseparation vor Makrophasenseparation erklaren. Die makroskopische
Domanenform ist nicht vom Bestreben nach einer kleinsten Grenzfl&che gepréagt, sondern
richtet sich nach dem Verlauf der Lamellen in beiden Doménen. Die M-Lamellen laufen
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dabei Uber die Doménengrenze fort, wahrend die S-Schichten der |c-Morphologie des
Su3B14M43'% mit den B-Schichten der lamellaren BssM.;>*-Morphol ogie zusammenstofRen.

74. SBT +SB

Da bereits mit SusB14M43'® weder mit SB- noch mit BM-Zweiblockcopolymeren geord-
nete Uberstrukturen gebildet werden, ist nicht zu erwarten, dal? SusB T4 mit nur 8 vol%
B-Phase dies tut. Es werden daher mit diesem SBT-Dreiblockcopolymer keine Blends vom
Typ ABC + AB untersucht.

741, SgBaTw® + SBs,®

Anders als im Blend SpByMas™ + SiBs:® ist hier die Grenzflachenspannung der
gemeinsamen S-B-Grenzfléche hoher als die andere zwischen B und T (siehe Kapitel 4).
Entsprechend der Vorhersage von Birshtein et al.* sollte mit der Voraussetzung yss > Vet
die Bildung einer Uberstuktur mit gemeinsamer Grenzflache mit dem SB-Zweiblockco-
polymer eher méglich sein als mit dem BT-Zweiblockcopolymer.

Tabelle 7-9. Mit TEM bestimmte Srukturen von SyBssTas™® + SieBs,® prapariert aus verschiedenen
Lésungsmitteln. Die Komponenten werden zu gleichen Gewichtsanteilen eingewogen. (2@ = beide Polymere
makrophasenseparieren zu Doménen aus den Strukturen, die sie in reinem Zustand aus dem Losungsmittel
bilden; cs-Gyroid = core-shell-Gyroid mit T-Kern, B-Hille und S-Matrix.)

Polymere aus CHCl; aus Toluol aus MEK schmel zgepr.
Sz3BasTas™ 20 + wenig 20 20 ohne Fern-
+ SyoBs.®’ cs-Gyroid ordnung

Im wesentlichen kommt es bel allen drei Losungspraparationen zu einer makroskopischen
Entmischung, d.h. zwei getrennte Polymermorphologien haben eine geringere freie
Energie a's eine gemischte Uberstruktur. Das steht im Widerspruch zu den theoretischen
Ergebnissen, wofUr verschiedene Griinde denkbar sind. Zum einen werden in den theoreti-
schen Berechnungen keine Losungsmitteleffekte berticksichtigt. Diese haben aber, wie
schon mehrfach gezeigt, einen starken Einflufd auf die Morphologie. Zum anderen sind alle
Grenzflachenspannungen von Poly(tert-butylmethacrylat) mit einer gewissen Unsicherheit
verbunden, da die Werte auf unsicheren Daten fir den Hildebrand schen Lodlich-
keitsparameter &r basieren.
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Bemerkenswert ist, dal3 esin der aus CHCI 3 préparierten Probe zu Doméanen aus core-shell-
Gyroidstruktur kommt. Diese Bereiche treten nur sehr vereinzelt neben einem grof3en
UberschuR der reinen Lamellenstrukturen auf und sind im Vergleich zu der cs-Gyroid-
struktur aus SgBMas™ und BssM47>* weniger gut geordnet. Die in Abbildung 7-18
gezeigten Flachenverhaltnisse entsprechen nicht den wahren Verhédltnissen in der Probe.

Abbildung 7-18. TEM-Abbildung des Blends SyBasTas®® + SioBs:® (50 : 50 wt%) (CHCl3, OsO,, Balken =
100 nm). Die reinen SBBM- und SB-Lamellen (gekennzeichnet) sind unregelmaidig in einander gemischt. Es
kommt daneben zu Bereichen, die eine core-shell-Gyroidstruktur aufweisen.

Die verschiedenen Lamellensorten (mit Pfeilen markiert) lassen sich gut den beiden Poly-
meren zuordnen. Das SBM-Dreiblockcopolymer bildet charakteristische Doppellamellen,
bei denen zwischen zwel schwarz kontrastierten B-Schichten eine durch Strahlschaden
dinner gewordene (siehe Kapitel 4.3) T-Schicht umgeben. Die SB-Lamelle erscheint
dagegen als dickere schwarze Linie, die auf beiden Seiten von der hellen S-Phase umgeben
ist. Beim Kontakt beider Lamellensorten bilden diese S-Schichten gemischte Lamellen, in
denen von der einen Seite die S-Ketten des Zweiblock- und von der anderen Seite die des
Dreiblockcopolymers miteinander mischen. Die S-B-Verknlpfungspunkte beider Poly-
mere mischen sich nicht innerhalb einer Grenzflache, sondern liegen sich auf beiden Seiten
der S-Lamelle gegeniiber. Dies stellt die zu Beginn dieses Kapitels (Abbildung 7-1 a)
diskutierte alternative Uberstruktur dar. Im Blend SzBasTs™ + SioBsi® wird sie aler-
dings nicht regelméal3ig ausgebildet, sondern es gibt eine leichte Préferenz fir reine
Lamellen einer Sorte, in deren Domanen die Schichten der jeweils anderen Sorte gleich-
sam Defekte bilden.

Eine mogliche Erklarung fur die Gyroiddoméanen und die Durchmischung beider
Lamellensorten ist, dal3 bei der Préparation die Mikrophasenseparation wie bei den
Mischungen des Typs ABC + ADC (Kapitel 6) in zwei Stufen ablauft. Demnach trennt
sich zuerst die S-Phase beider Polymere von einer noch gemischten B- und T-Schicht. (S

156



Mischungen des Typs ABC + AB/ BC

ist zu B und T unvertraglicher als die beiden letzteren untereinander.) Dabei kommt es
vermutlich zu einem konkurrierenden Wachstum zwischen Lamellen und einer Gyroid-
morphologie (aufgrund des S-Volumenbruchs gegeniiber dem der B-T-Mischphase).
Entweder entsteht dabei nur in geringem Umfang die Gyroidstruktur oder diese wandelt
sich im Verlauf der Préparation spéter bis auf einen kleinen Rest in Lamellen um. In der
zweiten Stufe trennen sich die Phasen B und T. Waére die Ausbildung gemischter Lamellen
mit gegentiber liegenden Verknlpfungspunkten geméal? Abbildung 7-1 a) gunstiger als die
sortenreinen Lamellen, so k&me es zu einer aternierenden Abfolge aus Doppel schichten
mit der Wiederholungseinheit SBT TBS SB BS. Da dies nicht der Fall ist und sich statt
dessen beide Schichtstrukturen lediglich zufallig in einander schieben, ist die freie Energie
der Uberstruktur offensichtlich hoher als der beiden reinen Lamellenmorphologien. Die
Energieunterschiede zwischen den Lamellenabfolgen TBS SB und TBS SBT sind aber so
klein, dal? bei der Makrophasenseparation zahlreiche Defekte entstehen, wie in Abbildung
7-18 links zu sehen ist.

7.4.2. SiBasTas " + SeoBa ™

Da SssBat mit dem symmetrischen SBM-Dreiblockcopolymer Uberstrukturen mit ge-
mischten S-B-Verknipfungspunkten auf einer gemeinsamen Grenzfléche bildet, sind auch
hier solche Strukturen zu erwarten. Allerdings sind hier nur core-shell-Morphologien zu
erwarten, da nur in solchen die Ausbildung der unginstigen S-T-Grenzfléche verhindert
werden kann. Es werden Blends mit verschiedenen Mischungsverhal tnissen untersucht.

Tabelle 7-10. Mit TEM identifizierte Srukturen von SyBasTas® + SeeBai’* (CHCI3) in Abhangigkeit der
Zusammensetzung. (cs-Morphologie = core-shell-Analoges der Zweiblockcopolymer-Morphologie.)

Polymere wt% mol % Struktur

SBT SB SBT SB

20 80 10 20 SB-Gyroid + cs-Kugeln
S33BasTas'® | |
+ ;3; e 50 50 31 69 wenig cs-Kugeln + cs-Zylinder
9D31
80 20 64 36 cs-Gyroid

Es kommt in der Blendserie zur Ausbildung von allen drei gekriimmten core-shell-Struktu-
ren, so daf3 zusammen mit der reinen SBT-Lamellenmorphologie als "core-shell"-Lamellen
jede Zweiblockcopolymer-Morphologie ihre core-shell-Entsprechung findet. Wie bel den
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bisherigen Uberstrukturen kommt es auch hier zu Koexistenzen zweier Strukturen, wenn
die Bruttozusammensetzung der Probe zwischen denen der Strukturen liegt. Zunéchst
werden die Strukturen im einzelnen beschrieben und anschlief?end die Zusammen-
setzungen diskutiert.

cor e-shell-K ugel-Uber struktur :

In der TEM-Abbildung 7-19 sieht man die core-shell-Kugel-Morphologie mit T-Kern, B-
Hulle und S-Matrix. Von Zylindern unterscheidet sich die Projektion einer Kugelmorpho-
logie durch einen kreisrunden Umrif3. Zylinder sind dagegen oft gekippt und erscheinen
oval. Nur in exakt paraleler Projektion werden Zylinder als kreisrunde Objekte abgebildet.
Dann haben sie alerdings eine hexagonale oder (seltener) tetragonale Anordnung. Dage-
gen bewirkt die rdumliche Anordnung von Kugeln (meistens kubisch innenzentriert = bcc),
dal? je nach Projektionswinkel verschiedene Muster der stets krei srunden Objekte abgebil-
det werden, wobei auch Kugeln Ubereinander liegen kénnen. Bei core-shell-Kugeln mit
dunkel kontrastierter Hille sieht man meistens einen hellen Kern umgeben von einem
dunklen Kreis. Das ist der Fal beim Blick durch eine ganze Kugel, da der Weg des
Elektronenstrahls duch die Hille in den Randbezirken langer ist. Oft wird aul3erdem an der
Ober- oder Unterseite des Schnitts eine Kugelkappe abgeschnitten. Wird dagegen der
groflte Teil einer Kugel abgeschnitten und lediglich eine Kappe ist sichtbar, so erscheint
diesein der Abbildung als kleineres schwarz ausgefiilltes Objekt.

Abbildung 7-19. Links: TEM-Abbildung der core-shell-Kugeliiberstruktur im Blend S;3BasTes™ + SgoBar
(80 : 20 wt%) (CHCI3, OsO,4, Balken = 100 nm). Rechts: Schema der core-shell-Kugelmorphologie mit T-
Kern, B-Hille und S-Matrix.
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Ob die cs-Kugeln tatsachlich auf einem bec-Gitter liegen, wie bel einer reinen Zweiblock-
copolymer-Morphologie, kann anhand der Abbildungen nicht bestimmt werden. Insbeson-
dere 1813t sich das neben bcc fur Kugelmorphologien diskutierte kubisch flachenzentrierte
Gitter durch eine Stauchung in eine Richtung in das bcc-Gitter Uberfiihren. Die Projektio-
nen sind daher sehr dhnlich. Dal3 es sich bei der in Abbildung 7-19 gezeigten Struktur um
eine hochgeordnete Kugelpackung handeln muf3, beweisen die regelméaliigen Reihen, in
denen sie in der Projektion erscheinen. Aul3erdem ist in der TEM-Abbildung 7-20 die
hexagonale [111]-Projektion® der kubischen Struktur zu sehen.

Abbildung 7-20. TEM-Abbildung eines Bereichs mit core-shell-Kugeltiberstruktur im Blend Sy3BasTss™® +
S5oBa1”* (80 : 20 Wt%) (CHCl3, OsO,, Balken = 100 nm

Die Probe mit 80 wt% SzsBasTas™™ und 20 wit% SeoBai’* hat einen UberschuR des SB-
Zweiblockcopolymers, der sich in Doméanen mit reiner Zweiblock-Gyroidmorphologie
absondert. Dartiber hinaus wird ein Teil der Uberschiissigen SB-Molekile in die cs-Kugel-
morphologie eingebaut und bildet B-Stege, die die Kugeln miteinander verbinden
(Abbildung 7-20).

core-shell-Zylinder -Uber struktur

Eine Erhohung des Dreiblockcopolymer-Anteils filhrt wie bei den Blends SzsBayMas™ +
BssM 47> zu einer Verringerung der Kriimmung. Daher bilden sich hier statt Kugeln Zylin-
der, wie Abbildung 7-21 zeigt. Man erkennt alle drel Phasen in den Grautdnen, wie sie

3 Kubische Gitter haben in [111]-Richtung, d. h. entlang der Raumdiagonalen der kubischen Elementarzelle
eine dreifache Symmetrieachse.
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auch in der nebenstehenden Schemazeichnung verwendet werden: T weil3, B schwarz und
S grau. In der oberen Bildhélfte sind die Zylinder einer Reihe stérker aus der senkrechten
Richtung gekippt und erscheinen als langliche Objekte. Das unterscheidet sie von den
Projektionen der Kugeln und beweist eindeutig die Zylindermorphologie.

Abbildung 7-21. Links: TEM-Abbildung eines zylindrischen Bereichs des Blends S33BxTas™ + SseBar’* (50 :
50 wt%) (CHCl3, OsO,, Balken = 100 nm). Rechts: Schema der core-shell-Zylindermorphologie mit T-Kern,
B-Hdlle und SMatrix.

cor e-shell-Gyroid-Uber struktur:

Ein noch groR3erer Anteil des Dreiblockcopolymers reduziert die Krimmung beider Grenz-
flachen abermals und fihrt zur core-shell-Gyroidmorphologie. In Abbildung 7-22 ist ein
relativ dicker Schnitt in [110]-Projektion zu sehen, bel der zwischen S und T nicht mehr
unterschieden werden kann. (Der Kontrast zwischen diesen beiden Phasen kommt zu
einem Grof3teil durch die Abnahme der Schnittdicke bedingt durch Abbau der T-Phase im
Elektronengtrahl, ein Effekt, der umso wirksamer ist, je dinner der Schnitt ist.) Dagegen
wird deutlich die B-HUlle beider Gyroidgitter in den transparent wirkenden S- und T-
Phasen abgebildet. Wie in der cs-Gyroidstruktur in Abbildung 7-14 ist die Struktur leicht
aus der [110]-Richtung gekippt und der charakteristische Ubergang im Muster der Projek-
tion wird (von unten nach oben) durchlaufen.
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Abbildung 7-22. Links: TEM-Abbildung der core-shell-Gyroidiiberstruktur im Blend SiBasTas'® + SsoBar
(20 : 80 wt%) (CHCl3, OsO,, Balken = 100 nm). Rechts: Schema der core-shell-Gyroidmor phologie mit T-
Kern, B-Hille und S-Matrix.

Eine diinnere Schnittstdrke erméglicht wie bei der Zylindermorphologie in Abbildung 7-21
die Unterscheidung zwischen der grauen S- und der weil3en T-Phase. Dies ist besondersin
der [112]-Projektion deutlich, die bereits in Abbildung 7-12 vorkam. Der Querschnitt der
Matrix aus grauer S-Phase bildet Schlangenlinien, die auf beiden Seiten von schwarzen B-
Schichten begrenzt werden. Da auch diese Struktur leicht von der [112]-Orientierung
abweicht, verandert sich das Muster der TEM- oben links und unten rechts. Bel der ent-
sprechenden Simulation wird der S-Phase ein 60 %iger Grauwert zugeordnet. Sie ist
vergrofiert dargestellt.

Abbildung 7-23. Links: TEM-Abbildung von Sy;;BssTss™ + SsoBar’* (80 : 20 Wt%) (CHCl3, OsO,, Balken =
100 nm). Rechts: Smulation der core-shell-Gyroidmorphologie in [112] -Projektion (simulierte Schnittdicke:
33 % der Elementarzelle, Hohe der Schnittmitte in der Elementarzelle: 8 %)
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Diskussion der Zusammensetzungen der Uber strukturen:

Zunéchst fallt auf, dal? es bei keiner Zusammensetzung zu einer Uberstruktur der c.c-Mor-
phologie kommt wie im vergleichbaren Blend zwischen dem selben asymmetrischen SB-
Zweiblockcopolymer und SzsBMas™. Dies liegt vermutlich, wie schon erwashnt, an der
grof3en Unvertréglichkeit zwischen S und T, die enen direkten Kontakt beider Phasen
verhindert. Daher kommt es zwar wie in den Blends S;BxMas™ + BsaMar>* mit zu-
nehmendem Zweiblock-Anteil zu einer Krimmung der Grenzfléchen, aber die zusétzliche
Kriimmung durch die Asymmetrie des SsoBa1"* bewirkt keine zusétzliche Krimmung der
S-B- gegeniber der B-T-Grenzflache. Die Zusammensetzungen kdnnen hier nur grob
abgeschétzt werden, sie entsprechen aber in etwa denen der (SzBauMas™ + BsaMar™)-
Blends.

5
i) [0} fo)
< 3 E 3 =
%) S S, = -
A X N O] =
7 20 8 20 8 20 8 20 O
(SB-Gyr. + (cs-Kugeln + (cszyl. + (cs-Gyl. +
cs-Kugeln.) cs-Zyl.) cs-Gyr.) SBT-Lam.)
0 30 55 80 100

Dreiblockcopolymer-Anteil / %

Abbildung 7-24. Phasendiagramm der Komponenten S;BssTss™ und SioBai’t. Zwischen den Zusammen-
setzungen der Morphologien koexistieren die beiden angrenzenden Morphologien im entsprechenden
Verhéltnis zueinander (2@ = Koexistenz zweier Phasen).

Da die SBT-Dreiblockcopolymere morphologisch kaum untersucht sind, gibt es keine
Vergleichsmoglichkeiten fur die hier auftretenden Uberstrukturen.

Tabelle 7-11. Volumenbrtiche der betrachteten core-shell-Strukturen von S;BasTas™® + SioBar ™

S33BasTs™ SeoBa1” Struktur (03 (03 or
/ wt% / wit% @
30 70 core-shell-Kugeln 0,66 0,34 0,10
55 45 core-shell-Zylinder 0,48 0,34 0,18
80 20 core-shell-Gyroid 0,39 0,35 0,26
100 0 "core-shell"-Lamellen 0,32 0,35 0,33

a) Die Zusammensetzungen der Uberstrukturen werden aufgrund der wenigen untersuchten Proben nur unge-
fahr abgeschétzt.
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Der Volumenbruch der B-Phase &ndert sich in den verschiedenen Mischungen kaum, da
der B-Antell in beiden Polymeren ungefahr gleich ist. Dagegen nimmt die Kernphase aus T
nach unten hin zu, wahrend die Matrixphase S abnimmt. Addiert man die VVolumenbriiche
@s und @s von Hille und Matrix, so entsprechen sie ungefdhr den Werten, die man allge-
mein bei reinen Zweiblockcopolymeren fir die entsprechenden Morphol ogien findet.

7.5. SyBasTas + BgoTsg

Von SuBasTas® + BsgTso™ werden verschiedene Zusammensetzungen prapariert. Die
Situation der Grenzflachenspannung ist hier umgekehrt zu den entsprechenden Blends mit
dem symmetrischen SBM-Dreiblockcopolymer, also ysr < Yss. Nach der Vorhersage von
Birshtein et al." sollte Sz3BasT3'® eher mit SiBs;®’ als mit BsgTso™ eine Uberstruktur mit
Mischung der gemeinsamen Verknipfungspunkte auf einer Grenzfléche bilden. Wie in
Kapitel 7.4.1 gesehen, entsteht eine solche Uberstruktur bei SsBasTas ™ + SieBsi® nur
rudimentar. Dagegen entsprechen die Uberstrukturen der Blends von SgaBasTs™® mit
BsoTso™ denen von SzBaMas™™ mit BssM47>. Es werden je nach Mischungsverhaltnis
gekrimmte core-shell-Uberstrukturen mit Zylinder- und Gyroidgeometriea) gebildet.
Dieser Widerspruch zur theoretischen Voraussage kann, wie in Kapitel 7.4.1 ausgefihrt,
mit Losungsmitteleffekten oder fehlerhaften Werten der Grenzflachenspannungen von
PtBMA mit den anderen Phasen erklart werden.

3 Aufgrund der starken Verzerrung durch den Abbau der T-Matrix kdnnen von der co-kontinuierlichen core-
shell-Uberstruktur der SBT + BT-Blends keine TEM-Abbildungen in einer Qualitét erzeugt werden, die
ginen Vergleich mit simulierten Abbildungen zul&Rt. Daher kann diese Uberstruktur nicht mit letzter
Gewif3heit als Doppel gyroidmorphol ogie nachgewiesen werden. Aus den - wenn auch verzerrten - typischen
Gyroidmustern und in Analogie zu den SBM + BM-Blends kann aber mit grof3er Wahrscheinlichkeit von
einer Gyroidstruktur ausgegangen werden.
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Tabelle 7-12. Mit TEM identifizierte Srukturen von SysBasTas™® + BsoTso™ in Abhéngigkeit von Zusammen-
setzung und Ldsungsmittel. (BT = reine BT-Lamellen, SBT = reine BT-Lamellen, cs-Gyr = core-shell-
Gyroid, cs-Zyl = core-shell-Zylinder, beide cs-Morphologien mit S-Kern, B-Hiille und T-Matrix.)

Polymere wt% mol % Struktur

SBT BT |SBT BT CHCl3 Toluol MEK

20 80 | 14 8 | (BT/cszyl)? - -
S3BasTast® 40 60 | 31 69 |csZyl+csGyr cs-Gyr cs-Zyl
+BsoTs0'

60 40 | 50 50 |cszyl®+csGyr - -

80 20 | 73 27 | csGyr+ SBT - -

a) Beide Strukturen sind nicht makrophasensepariert sondern durchmischen sich ohne langreichweitige Ord-
nung.
b) nur wenig cs-Zyl-Doménen, entsprechend mehr cs-Gyr.

Wie bel den Blends SBM + BM wird auch hier keine cs-Kugelmorphologie gebildet. Bei
hohem Zweiblock-Anteill kommt es allerdings nicht zu der makroskopischen Trennung von
reinen Zweiblockcopolymer-Lamellen und cs-Zylindern sondern zu der in Abbildung 7-25
gezeigten unregelmaidigen Mischstruktur. Dabei werden kugel- oder zylinderartige Objekte
von Lamellen umgeben. Durch den Abbau der T-Phase kommt es vereinzelt zum Auf-
reif3en der Struktur.

Abbildung 7-25. TEM-Abbildung vom Blend S;sBasTas® + BsoTso™ (20 : 80 wt%) (CHCl3, OsO,, Balken =
100 nm).
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Bei einem groReren Anteil von SgBasTss'® werden wieder die core-shell-Zylinder- und
Gyroidmorphologien durchlaufen. Es kommt zur Koexistenz der verschiedenen Strukturen,
in denen beide Polymere in jeweils fester Zusammensetzung gemischt sind. Da hier die T-
Phase die Matrix bildet, die von allen Polymerphasen zu einem besonders starken Abbau
im Elektronenstrahl neigt, werden die TEM-Abbildungen dieser Strukturen stark verzerrt.
So erscheinen die Umrisse der core-shell-Zylinder in Abbildung 7-26 a) deutlich hexa
gonal verzerrt und nahezu ohne Zwischenraum aneinander gefiigt. Dieser Zwischenraum,
der in der cs-Zylinderstruktur eigentlich ca. 40 vol% ausmacht, wird von der T-Matrix
gefillt, die sich bei der TEM-Untersuchung stark kontrahiert oder aufreif3t. Der gleiche
Effekt ist in Abbildung 7-26 b) zu sehen, die die cs-Gyroidstruktur des Blends zeigt. Teil-
weise erkennt man die typische Ansicht der [110]-Projektion mit den kleinen kreisfor-
migen Querschnitten in verzerrt hexagonal angeordneten Fenstern. Die T-Matrix, die den
Raum zwischen den kleinen runden Querschnitten und den Stegen der Fenster fllt, ist
komplett abgebaut, so dal3 die kleinen Querschnitte nur noch am Rand des Fensters
hangen.

Abbildung 7-26. a) TEM-Abbildung der cs-Zylinderstruktur im Blend Si3BxTas™® + BsoTso™™ (40 : 60 Wt%)
(CHCl3, 0sO,, Balken = 250 nm). b) TEM-Abbildung der cs-Gyroidstruktur im Blend S;3BasTas™ + BsoTso ™
(80 : 20 Wt%) (CHCl3, OsO,, Balken = 250 nm).

Die Zusammensetzungen der beiden geordneten Uberstrukturen konnen nur ungefahr
bestimmt werden. Sie entsprechen den Werten der Strukturen bei den SBM + BM-Blends.
Die Entstehung der Kriimmung der beiden Grenzflachen in den core-shell-Uberstrukturen
erfolgt aufgrund der gleichen Prinzipien wie bei SBM + BM, die in Kapitel 7.3rd1 erklart
werden.
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Interessant ist die Auswirkung der verschiedenen Ldsungsmittel auf die Strukturbildung
des Blends mit 40 wt % Sg3BasT'® und 60 wt% BsoTse'"'. Die Praparation aus CHCl3
erzeugt koexistente Doméanen mit cs-Zylinder- und cs-Gyroidstruktur. Dies ist eine Konse-
guenz der Bruttozusammensetzung der Probe, die zwischen den Zusammensetzungen
beider Uberstrukturen liegt. Beide Doméanensorten tauschen Polymermolekiile aus, bis sie
die fur ihre Struktur ideale Zusammensetzung haben. Dabei diffundiert vermutlich das
kleinere und beweglichere BsoTso'®" gegen das Konzentrationsgefalle von den entstehen-
den Gyroiddomanen zu den Zylinderdomanen. Beide Uberstrukturen haben eine ghnliche
freie Energie, die unter der der vollstéandig entmischten Blockcopolymere liegt. Wéren sie
stark unterschiedlich, so wirde sich statt der energiereicheren die energiedrmere bilden
(groRer Energiegewinn) und das in der energiedrmeren Uberstruktur tberschiissige Poly-
mer wirde in reiner Form separieren (kleiner Energieverlust).

Wenn man eine Mischung aus 40 wt % Ss3BasT33"% und 60 wt% BsgTse™ in Toluol prépa-
riert, so erhdlt man eine Probe, die ausschliefdlich aus core-shell-Doppel gyroidmorphol ogie
besteht. Es wird keinerlei Makrophasenseparation in eine weitere Struktur beobachtet. Eine
mogliche Erklarung liegt in der unterschiedlichen Quellung der Phasen mit Toluol: Die B-
Phase ist wahrend der Strukturbildung vermutlich stdrker mit Losungsmittel gequollen als
bei der Praparation aus CHCl3, da die Wechselwirkung zwischen Toluol und B-Phase
gunstiger ist als die zwischen CHCI3; und B-Phase. Die Wechselwirkungen der anderen
Phasen S und T werden bei dieser Erklérung als invariant oder zumindest nicht glinstiger
gegenliber Toluol as gegentiber CHCI3 betrachtet. Durch die stérker gequollenen B-
Knéuel des BT-Zweiblockcopolymers wird dann, wie in Abbildung 7-27 gezeigt, der
Platzbedarf an der konkaven B-Seite der B-T-Grenzflache gréf3er und eine Morphologie
mit geringerer Krimmung ist vorteilhafter (es entsteht eine zusétzliche Krimmung, die der
eigentlich in der core-shell-Struktur vorherrschenden entgegenwirkt). Dasich die S- und T-
Knéuel gleich verhalten sollen, bleiben die Molekiile des symmetrischen SBT-Dreiblock-
copolymers von diesem Losungsmitteleffekt unbeeinflufd. Zwar quillt auch der B-Block
des SBT-Dreiblockcopolymers in Toluol stérker an as in CHCl3, aber die zusétzlichen
Krimmungen, die die beiden Grenzfl&chen dadurch erfahren, sind spiegel symmetrisch und
haben keinen Einfluld auf die Gesamtkrimmung der Grenzfl&chen in der resultierenden
core-shell-Struktur. Toluol bewirkt nach dieser Erkléarung also eine insgesamt geringere
Krimmung der B-T-Grenzfl&che und gibt damit den Ausschlag fiir die core-shell-Gyroid-
morphologie. In der gesamten untersuchten Probe finden sich keine Anzeichen fir die
Bildung von cs-Zylinderdoménen, in denen die Grenzfldchen eine deutlich grof3ere
Krimmung aufweisen wiirden.
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Abbildung 7-27. Schema der unterschiedlichen relativen Quellungen des B-Knéuels von BsoTso " a) in
CHCl3 und b) in Toluol als Erklarung der unterschiedlichen auftretenden Strukturen.

Den umgekehrten Einfluf hat MEK, das ein schlechtes L ésungsmittel fir Polybutadien ist.
Die B-Phase ist im Zustand der Strukturbildung (bei und kurz nach der Mikrophasensepa-
ration) vermutlich am wenigsten gequollen. Die dadurch asymmetrischen Knauelradien des
BT-Zweiblockcopolymers bewirken eine zusétzliche Krummung der B-T-Grenzfléche in
Richtung der B-Phase, die die ohnehin schon bestehende Krimmung verstérkt. Es wird
demnach in der aus MEK préparierten Probe ausschliefdlich die core-shell-Zylinder-
morphologie gebildet.

Da in den aus Toluol und MEK préparierten Proben keinerlei Makrophasenentmischung
auftritt, entspricht die Bruttozusammensetzung exakt der in der Uberstruktur. Die aus
CHCI3 praparierten core-shell-Strukturen weichen hingegen vermutlich von dieser ab. So
ist es wahrscheinlich, dal3 die cs-Doppelgyroidmorphologie aus CHCl; mehr SBT-Drei-
blockcopolymer enthélt, die koexistierende cs-Zylindermorphol ogie entsprechend weniger.
Da der Unterschied der freien Energie beider Strukturen offenbar sehr gering ist, gentigt
eine Weichenstellung durch das Losungsmittel im Stadium ihrer Entstehung, um eine der
beiden Strukturen auch bel einer vom ldealwert abweichenden Zusammensetzung zu
erzeugen. Nur in CHCl; ist der Losungsmitteleinflul® anscheinend gering genug, um im
Gleichgewicht miteinander beide Strukturen in ihrer bevorzugten Zusammensetzung
entstehen zu lassen. Bei den beiden anderen Ldsungsmitteln gibt die zusétzliche Krim-
mung in die eine oder andere Richtung den Ausschlag fur ausschliellich eine Uberstruktur.
Alle Strukturen sind hochgeordnet und in keiner Weise zu vergleichen mit den verzerrten
Nicht-Gleichgewichtsstrukturen, die ein Vorzugsl 6sungsmittel normalerweise erzeugt.
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7.6. BSM +BS

Anders as die bisher untersuchten Dreiblockcopolymere weist die aus CHCIl3; hauptséch-
lich gebildete Struktur von symmetrischem BSM bereits eine nach einer Seite gekrimmte
core-shell-Morphologie auf, die in Kapitel 4.2.3 beschrieben wurde. Anstelle zusétzlicher
Zweiblockcopolymere bei den gemischten cs-Uberstrukturen sorgen hier die unterschied-
lichen Grenzflachenspannungen yss > ysw flr eine Asymmetrie beider Grenzflachen, da die
S-B-Verknupfungspunkte dichter angeordnet sind als die S-M-Verknupfungspunkte. Es
wird neben wenig lamellarer Morphologie mit der Sequenz -S-B-S-M- daher hauptséachlich
eine core-shell-Doppelgyroid-Struktur mit B-Kern, S-Hulle und M-Matrix gebildet. Das
Polymer BSsMas'™® steht folglich an der Grenze zwischen den Stabilitatsbereichen
beider Strukturen, von denen die Gyroidstruktur aus kinetischen oder thermodynamischen
Grunden bevorzugt gebildet wird.

Die zusdtzliche Einlagerung eines SB-Zweiblockcopolymers in die B-S-Grenzfléche
bewirkt auch hier vermutlich einen grof3eren Abstand der B-S-Verknipfungspunkte des
BSM-Dreiblockcopolymers. Dadurch wird wie in den Uberstrukturen der anderen ABC +
AB-Blends eine zusétzliche Krimmung erzeugt, die hier der der urspriinglichen Gyroid-
struktur entgegengesetzt ist.

7.6.1. 832835M 33196 + S4985187

Tabelle 7-13. Mit TEM identifizierte Strukturen von Bs,SisMas™™ + SiBs® (CHCI3) in Abhangigkeit der
Zusammensetzung. (SB-Lam. = reine Zweiblockcopolymer-Lamellen; cs-Gyr. (inv.) = zur urspringlichen
BSMI-Gyroidmorphologie inverser core-shell-Gyroid mit M-Kern, S-Hille und B-Matrix; gewellte Lam. =
Lamellen, in denen sowohl Zweiblock- als auch Dreiblockcopolymer vorkommen; BSM-Lam. = Lamellen, die
der lamellaren Dreiblockcopol ymer mor phologie entsprechen (Sequenz -B-S-M-S-).)

Polymere wt% mol % Struktur
BSM SB BSM SB
10 20 5 95 |viel SB-Lam. + wenig cs-Gyr. (inv.)
25 75 13 87 | SB-Lam. + cs-Gyr. (inv.)
53;?;':'13?1% 50 50 31 69 |wenig SB-Lam. + viel cs-Gyr. (inv.)
75 25 57 43 | gewellte Lam.
90 10 80 20 |wenig SB-Lam. + viel BSM-Lam.
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Bei einem hohen SB-Zweiblockcopolymer-Anteil wird eine Uberstruktur gebildet, bei der
die B-Phase die Matrix einer Doppel gyroidmorphologie bildet (dunkle Phase in Abbildung
7-28). Das Innere der Gyroidnetzwerke (helle Phase in Abbildung 7-28) besteht aus den
Phasen M und S, die auch mit RuO4-Kontrastierung nicht unterschieden werden kénnen.
Aufgrund ihrer Kettenléange kann aber von einer Mikrophasenseparation zwischen beiden
ausgegangen werden und es ist wahrscheinlich, dal3 M die Kerne und S die Hullen einer
core-shell-Doppel gyroidmorphologie bildet. Diese Uberstruktur ist invers zu dem bevor-
zugt entstehenden cs-Gyroiden des reinen Bs,SesMas™° mit B-Kern und M-Matrix. Durch
die Prasenz des SB-Zweiblockcopolymers werden aso Innen- und Auf3enphase des Dop-
pelgyroiden invertiert. Es handelt sich hierbel um die einzige Struktur dieser Arbeit mit
einer Matrix aus B-Phase.

Abbildung 7-28. Links: TEM-Abbildung einer cs-Gyroiddoméane im Blend By»SisMas™® + SioBs,®” (50 : 50
wt%) (CHCl3, OsO,, Balken = 100 nm) Am oberen Rand ist der Anfang lamellarer Bereiche mit reinem SB-
Zweiblockcopolymer zu erkennen. Rechts oben: Schema eines Srukturelements mit M-Kern, S-Hiille und B-
Matrix. Rechts unten: Smulation der core-shell-Gyroidmorphologie in [111] -Projektion (simulierte Schnitt-
dicke: 33 % der Elementarzelle, Hohe der Schnittmitte in der Elementarzelle: 8%).

Der Nachweis dieser inversen cs-Doppelgyroid-Uberstruktur mit B-Matrix gelingt durch

den Vergleich der TEM-Abbildung mit der Projektion einer simulierten Struktur
(Abbildung 7-28). Fir die Simulation werden zwei Gyroidflachen erzeugt, die zusammen
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die beiden Teilgitter einer einfachen Doppelgyroidmorphologie bilden. Das zwischen
beiden liegende Matrixvolumen von 45 % wird als schwarze Phase simuliert.

Ist in der Probe mehr SB-Zweiblockcopolymer enthalten, a's seinem Anteil in der inversen
cs-Gyroid-Uberstruktur von ca. 45 wt% entspricht, so wird dessen Uberschul? als Domanen
mit reiner SB-Lamellenstruktur makroskopisch abgeschieden.

Bei sehr wenig Zweiblockcopolymer-Anteil bildet sich eine lamellare BSM-Morphologie
(Abbildung 7-29). Auch hier kdnnen die Phasen S und M nur schwer unterschieden
werden. Die Abstéande der B-Schichten in ihrer &quidistanten Anordnung lassen (bel ange-
nommener Phasentrennung zwischen S und M) aber auf eine Sequenz mit der Periodizitét -
S-B-S-M- schlief3en, wie sie auch im reinen BSM-Dreiblockcopolymer vorkommt. Dies ist
ansatzweise auch im vergrof3erten Ausschnitt von Abbildung 7-29 sichtbar. Diese Struktur
unterscheidet sich deutlich von dem ebenfals in Abbildung 7-29 auftretenden SB-
Zweiblockcopolymer-Lamellen (mit Pfeilen markiert).

SB-Zweiblock-
lamellen

mnInw

N

‘ {\_ SB-Zweiblock-

lamellen

Abbildung 7-29. TEM-Abbildung von Bz;SisMss™® + SieBs,® (90 W% : 10 wt%) (CHCl3, OsO,, Balken =
250 nm). Der umrissene Ausschnitt ist rechts vergrofiert und mit groferem Kontrast dargestellt. In ihm sind
andeutungsweise alle drei Phasen in ihrer lamellaren Abfolge -B-S-M-S-B- zu erkennen. Zur Verdeutlichung
ist die BSM-Lamellenmor phol ogie nebenstehend schematisch abgebildet. An einigen Sellen verengt sich der
Abstand der schwarzen B-Schichten zu reinen SB-Zweiblocklamellen (markiert).

Die Lamellenstruktur mit der Periodizitét -S-B-S-M- enthdlt vermutlich einen kleinen
Anteil an SBs®, der die im reinen Dreiblockcopolymer vorhandene Tendenz zur
Krimmung durch die Grenzflachenspannungen kompensiert und so verhindert, dal3 die cs-
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Gyroidmorphol ogie von B3SssMas™ gebildet wird. Es handelt sich also ebenfalls um eine
Uberstruktur, in der wie bei den anderen geordneten Uberstrukturen des Typs ABC + AB
die gleichen Verknipfungspunkte beider Polymere auf einer Grenzflache gemischt sind.
Da sich das reine BSM-Dreiblockcopolymer zwischen den Stabilitétsbereichen der
Lamellen- und Gyroidstruktur befindet, gibt hier bereits die Einlagerung von wenig SB-
Zweiblockcopolymer-Molekilen in die B-S-Grenzflache den Ausschlag fir die lamellare
Morphologie und kompensiert die urspriingliche Krimmung. Daher wird die Gyroid-
morphol ogie des reinen BSM-Dreiblockcopolymers in diesen Blends nicht gefunden.

Bel Probenzusammensetzungen zwischen denen der inversen cs-Gyroidstruktur (ca. 55
Wt% B3rSssMa3') und der lamellaren Uberstruktur (tiber 90 wt% B3;SzsMas™°) kommt es
nicht zur makroskopischen Trennung beider Uberstrukturen, sondern zu gewellten B-
Lamellen, die aus den B-Blocken beider Polymere bestehen (Abbildung 7-30). Die alter-
nierenden Krimmungen entlang der Lamellen werden vermutlich verursacht durch lokale
Ansammlungen jeweils einer Polymersorte (einer lokalen Separation beider Polymere). An
den Stellen, an denen sich die SB-Zweiblockcopolymere haufen, ist die in der Mitte
zwischen zwei S-Schichten laufende M-Lamelle wahrscheinlich unterbrochen und daher
verringert sich der Abstand beider B-Lamellen. Gleichzeitig vergrof3ert sich die Schicht-
dicke der B-Lamellen. (Im reinen SyBs;*’ sind S- und B-Lamellen ungefahr gleich dick.)
Da sich die Bereiche des SB-Zweiblock- und BSM-Dreiblockcopolymers entlang der
Lamellen abwechseln, folgen die Lamellenfléchen einem Wellenmuster.

Bemerkenswert ist, dal3 die Anordnung der beiden Polymersorten in parallel verlaufenden
Nachbarlamellen gleich ist, so dal3 ein Wellenmuster entsteht. Die Molekile lagern sich
also bevorzugt so aneinander, dald die Lamellen gleicher Polymersorten zusammenkom-
men. Die Orientierung, bei der sich gemal’ Abbildung 7-1 a) verschiedene Verknipfungs-
punkte alternierend anordnen, wird nicht beobachtet. In diesem Fall kdme es zu einer
Sequenz mit der Periodizitdt SB BSM MSB BS, die durch aternierende Abstéande der B-
Lamellen identifizierbar wére.
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Abbildung 7-30. TEM-Abbildung von B3;SsMas™ + SieBsi® (75 Wt% : 25 wt%) (CHCls, OsO,, Balken =
100 nm).

Eine mogliche Erklarung fir die zum Wellenmuster fUhrende periodische Ansammlung der
beiden verschiedenen Polymersorten lautet wie folgt: Es kommt zu einer Makrophasen-
separation beider lamellarer Morphologien, die nur auf kleinstem Raum stattfindet, nédm-
lich in der Grélenordnung einer Krimmung der Lamelle. Da nach dem schon mehrfach
beschriebenen vorgeschlagenen Mechanismus 'Mikrophasenseparation vor Makrophasen-
separation' zum Zeitpunkt der Trennung beider Strukturen die Polymersorten in den
bereits entstandenen B-Lamellen gemischt angeordnet sind, kdnnen sie nur parallel zu
diesen separieren. Aus kinetischen Grunden (eingeschranke Mobilitat) findet diese
Separation hier nur lokal statt, was bedeutet, dal3 die Separation zu einem spéten Zeitpunkt
bei der Probenpraparation stattfindet, bei dem die Konzentration der Losung bereits sehr
hoch ist. Das erklart moglicherweise den Unterschied zur Mischung SBM + SB
(Abbildung 7-4). Dort trennen sich die Phasen bei der Mischung SzsBasMass™> + SugBsi®
friher und kénnen entlang der B-Lamellen vollsténdig makroskopisch entmischen.

7.6.2. BSuM® + SeBay

Beide Blockcopolymere bilden fir sich Gyroidstrukturen, bei denen die Grenzflache(n) zur
B-Phase hingekrimmt ist, d.h. B bildet jeweils die core-Doméanen bzw. die beiden
Netzwerke. Beide tragen also eine Asymmetrie, die in die gleiche Richtung wirkt. In einer
Uberstruktur, in der beide Polymere eine gemeinsame S-B-Grenzfléche ausbilden, ver-
stérken sich diese Asymmetrien gegenseitig. Andererseits erhoht sich in dieser Mischung
die Zahl der Verknupfungspunkte an der S-B-Grenzflache verglichen mit der an der S-M-
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Grenzflache. Dies bewirkt eine Asymmetrie beider Flachen, die in die entgegengesetzte
Richtung wirkt, namlich auf eine Krimmung zur M-Phase hin.

Es wird lediglich eine Probe aus CHCl3 im Mischungsverhdtnis 50 : 50 wt% untersucht.
Zwei typische TEM-Abbildungen dieser Probe sind in Abbildung 7-31 wiedergegeben:

Abbildung 7-31. Verschiedene TEM-Abbildungen der gleichen Probe: BySiMas™® + SioBay’* (50 : 50 wt%)
(CHCl3, OsO,, Balken = 100 nm).

Die Projektionen der TEM-Abbildungen entsprechen keiner der bisher bekannten Struktu-
ren. Die linke Abbildung zeigt verschieden orientierte Domanen, in denen kurze schwarze
Stiicke aus B-Phase in einem Gitter angeordnet zu sein scheinen. Sie sind in den Punkten,
in denen sie aufeinander stof3en, nicht einfach verbunden, sondern bilden dort eine filigrane
Struktur. Die Abbildung auf der rechten Seite zeigt die typische Abfolge verschiedener
Muster, die entsteht, wenn die Orientierung einer Morphologie zu der des Schnitts gekippt
ist und mehrere Ebenen der Struktur durchlaufen werden (siehe die Diskussion der cs-
Gyroiduberstruktur in Kapitel 7.3rd1). Zwel verschiedene Muster wechseln einander ab;
eines aus dicken schwarzen Flecken, die teilweise zu Linien zusammenlaufen und eines,
das wie die [110]-Projektion eines Gyroiden aus kleinen runden Objekten besteht, die in
der Mitte von "Fenstern” erscheinen. Beim Ubergang beider Ebenen wachsen die kleinen
Objekte zu den dicken Linien zusammen.

Die den Bildern zugrunde liegende Morphologie kann im Rahmen dieser Arbeit nicht
aufgeklart werden. Esist dartiber hinaus nicht auszuschlief3en, dal3 es sich um verschiedene
koexistierende Strukturen handelt. Zwischen den Phasen S und M kann auch mit RuO4
kein ausreichender Kontrast erzielt werden, um ihre Struktur zu identifizieren.
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7.7. BSM + SM

Wéhrend die Zugabe eines SB-Zweiblockcopolymers der durch die Grenzflachen-
Spannungen gegebene Krimmung in der reinen BSM-Morphologie entgegenwirkt, wird
diese durch ein Anschwellen der SM-Grenzflache noch verstérkt. In der Reihe der Zwel-
blockcopolymer-Morphologien und ihrer core-shell-Analogien steigt die Krimmung hier
von Gyroid- Uber Zylinder- zu Kugelstrukturen.

7.7.1. B3S:eM ' + SgM 5,

Die Strukturen der Mischungen beider Polymere werden nur in Abhangigkeit der Zusam-
mensetzung untersucht. Da man als Uberstruktur unter anderem Zylinder erwartet, diese
aber aus MEK auch vom reinen B3»SssMa3' gebildet werden (siehe Kapitel 4.2.3), konnte
bei einer Praparation der Blends aus diesem Ldsungsmittel nicht zwischen dem Einflul? des
SM-Zweiblockcopolymers und des Ldsungsmittels unterschieden werden. Daher wird als
Losungsmittel in allen Falen nur CHCI3 verwendet.

Tabelle 7-14. Mit TEM identifizierte Strukturen von Bs,SisMas™® + SigMs,™® (CHCI5) in Abhangigkeit der
Zusammensetzung. (SM-Lam. = reine SM-Lamellen; B-Kugeln = vermutlich mit S-Hille in M-Matrix (core-
shell-Kugeln), dies st jedoch nicht nachgewiesen; B-Zyl. in S-Lam. = verzerrt hexagonale Anordnung von B-
Zylindern, die von einer SLamelle umschlossen sind, die sich mit einer M-Lamelle abwechselt; cs-Zyl. =
ver zerrt hexagonale Anordnung von B-Zylindern umgeben von einer SHllle in einer M-Matrix.)

Polymere wit% mol % Struktur
BSM SM BSM SM

10 20 6 94 viel SM-Lam. + wenig B-Kugeln
50 50 37 63 B-Kugeln + B-Zyl. in S-Lam.

B S3 M 196

f; |\5/| 2 | 63 37 50 50 cs-zyl. + B-Zyl. in S-Lam.

9lVi51

80 20 70 30 cs-Zyl. + B-Zyl. in S-Lam.
90 10 84 16 BSM-cs-Gyr.
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cor e-shell-K ugel-Uber struktur:

Wie eingangs vermutet, krimmt ein hoher SM-Zweiblockcopolymer-Anteil die Grenz-
flachen des Dreiblockcopolymers zu B-Kugeln. In dieser Struktur kann die Grenzflache
zwischen S und M nicht sichtbar gemacht werden (RuQ,), weshalb Hille und Matrix
dieser Struktur nicht eindeutig nachgewiesen werden konnen. Da aber in den reinen
Strukturen beider verwendeter Polymere die S- und M-Phasen deutlich separiert sind
(siehe Kapitel 4), kann man in der Uberstruktur ebenfalls von der Existenz einer Grenz-
flache zwischen den beiden Phasen ausgehen und die naheliegendste Geometrie ist die
core-shell-Morphologie.

Abbildung 7-32. Links: TEM-Abbildung der cs-Kugelstruktur im Blend B3SsMas'™® + SisMs, ™ (10 : 90
wt%) (CHCI3, OsO,, Balken = 250 nm). Daneben sieht man die reine SM-Lamellenmorphologie. Rechts:
Schema der core-shell-Kugel mor phologie mit B-Kern, SHiille und M-Matrix.

In der TEM-Abbildung sieht man neben der von links unten nach rechts oben laufenden
Domane der cs-Kugelmorphol ogie auch die von dieser makroskopisch getrennte reine SM-
Zweiblockcopolymer-Morphologie aus Lamellen. Bei einem Anteil von 90 wt% liegt
SuoM ;€ im Uberschuf vor, der sich von der Uberstruktur absondert. Die Kugeln liegen
auf einem geordneten Gitter, wie ihre Projektion in regelmélligen Mustern und Reihen
zeigt. Ob es sich um die fur Kugelmorphologien diskutierte kubisch innenzentrierte Kugel-
packung (bcc) oder um eine flachenzentrierte Kugel packung (fcc) handelt, kann mit den
TEM-Untersuchungen nicht nachgewiesen werden.

175



Kapitel 7

zylindrische Uber strukturen:

Bei einem Polymerverhdtnis von 50 : 50 wt% wird neben der Kugelmorphologie eine
Struktur aus B-Zylindern gebildet, die auf einem verzerrt hexagonalen Gitter angeordnet
sind. In Abbildung 7-33 @) sieht man zudem, dal3 die Domanengrenze zwischen beiden
Strukturen nicht scharf ist, sondern in einem Ubergangsbereich ungeordnete Zylinder-
stiicke vorkommen. Die Zusammensetzung der Struktur variiert hier stetig zwischen den
SM-reicheren Kugeldoménen (unten links und oben rechts) und der BSM-reicheren lang-
gestreckten Zylinderdomane (diagonal). Je zylinderdhnlicher die Struktur im Zwischen-
bereich ist, umso @hnlicher ist die lokale Zusammensetzung der der Zylinderdoméne. Man
kann die Strukturtbergange daher as direktes Abbild der Konzentrationsfluktuationen
ansehen, die in der Probe zum Zeitpunkt der Strukturbildung herrschten und in diesem
Zustand "eingefroren” sind. Dies &3t auf Unterschiede zu dem Mechanismus schliefien,
nach dem bei den anderen Blends zwei koexistierende Uberstrukturen mit scharfen
Domanengrenzen entstehen. Ob im Gegensatz zu den hier untersuchten Blends die anderen
Proben wahrend ihrer Strukturbildung dhnlich "unscharfe® Doméanengrenzen bilden und
diese anschliefend bis zur vollstandigen Praparation zugunsten der geordneten Uber-
strukturen aufgezehrt werden oder ob in den anderen Proben Inseln der Strukturen aus
einer vollkommen gemischten Umgebung wachsen, bis diese schliefdlich mit scharfen
Grenzen aneinander stof3en, kann im Rahmen dieser Arbeit nicht geklart werden.

Abbildung 7-33. a) TEM-Abbildung der Mischung: B3»SisMas™™ + SigMs;™® (50 1 50 wt%) (CHCl3, OsOy,
Balken = 500 nm). b) TEM-Abbildung der Zylindermorphologie in der Mischung: BzS;Mas'®® + SigMs, ™
(63 : 37 wt%) (CHCl3, OsO,, Balken = 500 nm).

Abbildung 7-33 b) zeigt die B-Zylinder oben in senkrechter und unten in schréger
Orientierung zur Schnittflache. Die Anordnung ist regelméaf3ig, jedoch weder tetragonal
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noch hexagonal, wie man es fur Zylinder normalerweise erwartet. Eine Erklarung liefern
die Strukturen der S- und M-Phase, die zwischen den B-Zylindern liegen.

Abbildung 7-34. a) TEM-Abbildung der Mischung: Bs,SisMazs™® + SigMs,™® (63 1 37 wt%) (CHCls, RuO,,
Balken = 250 nm). Die B-Zylinder sind hauptsachlich von deformierten S-Zylindern umgeben. b) TEM-
Abbildung der Mischung: Bs,SisMas'®® + SisMs,™® (80 : 20 wt%) (CHCl3, OsO,, Balken = 250 nm). Die B-
Zylinder liegen in S-Lamellen, eingezeichnet sind ihre Gitterebenen.

In Abbildung 7-34 a) sieht man die mit RuO, kontrastierte Probe mit 34 wt% SM-Zwei-
blockcopolymer, bei der die S-Phase angeférbt wird. Die meisten der B-Zylinder, die hier
wie die M-Phase hell erscheinen, werden umgeben von einzelnen S-Zylindern. Diese
haben allerdings nicht wie in den anderen Uberstrukturen aus core-shell-Zylindern einen
kreisrunden Umrif3, sondern sind verzerrt, so dal3 sie bis auf eine diinne M-Schicht, die
zwischen ihnen liegt, llckenlos aneinander gefligt sind. Oft sind die S-Hlllen mehrerer
Zylinder mit einander verbunden, so dal3 sie kleine Lamellen bilden. Vollstandig ist dieser
ZusammenschluR der S-Hiillen in einer Probe mit 20 wt% SyoMs;™° (Abbildung 7-34 b).
Hier kdnnen mit der Kontrastierung mit OsO, alle drei Phasen unterschieden werden. Die
B-Zylinder sind nicht mehr kreisrund sondern deformiert und liegen in durchgehenden S-
Lamellen. Die Ebenen, auf denen die B-Zylinder liegen, sind nicht parallel zu den
Lamellen sondern stehen in einem Winkel zu ihnen. Der Winkel o, den beide Ebenen
einschlief3en, entspricht mit ca 70° einem senkrecht zu den Lamellen gestauchten
hexagonalen Gitter.

Sowohl die Deformationen der Umrisse der core-shell-Zylinder in Abbildung 7-34 a), as
auch die Stauchung des Gitters senkrecht zu den Lamellen in Abbildung 7-34 b) &3t sich
durch die Strukturbildung erkléren, wenn man annimmt, dal3 die Vertréglichkeit der
Komponenten mit CHCI; in der Reihenfolge B << S < M zunimmt. (Diese Unterschiede
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sind natrlich sehr klein verglichen mit denen bei Toluol oder MEK, weshalb CHCI; fur
die betrachteten Polymere allgemein als nicht-selektives Lésungsmittel gilt.) Dies deckt
sich mit den Werten der Hildebrand schen Ldslichkeitsparameter (siehe Tabelle 4-1 in
Kapitel 4).

(b) (©)

ORO
34 Witk @ 7 @@@@

‘v V¥ 00 9@

Y"~
@f&g}w@ "+ mehr S-M-Grenzflache
9 @/4 .-weniger S-M-Grenzfléche
e ¢ P
® 2 X (o .

Sund M gemischt M stérker gequollenals S ohne L ésungsmittel
und stark gequollen

Abbildung 7-35. Mégliche Erklarung der gefundenen Uberstrukturen in Blends aus B3»SisMas'*® + SpoMs,™®
mit B-Zylindern: Nach der Bildung der B-Zylinder in einer gemischten SM-Matrix (a) kann die
Phasenseparation zwischen S und M entweder zu core-shell-Zylindern (b) oder zu Lamellen (d) fiihren. Die
starker gequollene M-Phase schrumpft entspréchend starker und verzerrt die Hillenzylinder (c) bzw. das
hexagonale Gitter (e).

Mit der Vertréglichkeitsreihenfolge B << S < M mit CHCI3 kann man, wie bereits
mehrfach in dieser Arbeit, einen zweistufigen Phasenseparationsmechanismus in Betracht
Ziehen. Mit diesem erkldren sich die unterschiedlichen Strukturen wie folgt: Zuerst
segregiert die B-Phase von der Ldsung und bildet entsprechend ihrem Volumenbruch
(bzw. der Knéduelradien verglichen mit denen der anderen Komponenten) in beiden Blends
Zylinder, wie in Abbildung 7-35 (&) gezeigt. Da in der umgebenden Matrix die S- und M-
Phasen noch homogen gemischt sind, ordnen sie sich hexagonal. In der zweiten Stufe der
Phasenseparation trennen sich S und M. Dabei enthdlt die Probe mit 37 wt% SMs;, ™
mehr S-M-Verkniipfungspunkte als die Probe mit nur 20 wt % SugMs;™°. Die groRere S-
M-Grenzflache bietet eine core-shell-Zylinderstruktur, bei der sich die S-Phase um die
bereits bestehenden B-Zylinder legt (b). Diese Struktur wird von der Probe mit 37 wt%
SiMs'® gebildet. Die Probe mit 20 wt % SpMs™® enthdlt zu wenig S-M-

178



Mischungen des Typs ABC + AB/ BC

Verknupfungspunkte, um diese cs-Zylinderstruktur zu bilden. Die S-Phase formt statt
dessen Lamellen um die B-Zylinder (d). Bei beiden Strukturbildungen der zweiten Stufe
kommt es leicht zu Defekten, so dal3 die Zylinder verbunden oder die Lamellen unter-
brochen sein kdnnen. Bei ihrer Entstehung richtet sich die S-M-Phasengrenze nach den B-
Zylindern und sowohl Lamellen als auch cs-Zylinder folgen der hexagonalen Anordnung.
Da S nach der oben gemachten Annahme schlechter in CHCI ;3 I6slich sein soll als M, sind
die S-Hullenzylinder bzw. die S-Lamellen bei ihrer Entstehung weniger gequollen als die
M-Matrix bzw. die M-Lamellen. Die Verzerrung des Zylindergitters setzt ein, wenn die
ungleichmaldig gequollenen S- und M-Phasen beim weiteren Trocknen der Probe unter-
schiedlich stark an Volumen verlieren. Die S-Phase der cs-Zylinder mul3 die Rdume
zwischen je drei Zylindern fillen, wenn die M-Matrix sich zu einer dinnen Schicht
zusammenzieht. Dabei verlieren die S-Hullen der Zylinder ihren kreisrunden Umrif3 (c).
Wenn die M-Lamellen an Schichtdicke verlieren, ricken die B-Zylinder senkrecht zu den
Lamellen auf einander zu und es kommt zu der in Abbildung 7-34 b) erkennbaren
Verzerrung (€). Dabei verzerren sich auch die Umrisse der B-Zylinder unregel maf3ig.

772 832835M 33196 + S71|\/I 2972

Als zusétzliches Element der Strukturbildung kommt bei dieser Polymerkombination die
Zusammenseztung des SM-Zweiblockcopolymers hinzu. Zwar wird auch hier die S-M-
Grenzflache einer eventuellen Uberstruktur relativ zur B-S-Grenzflache vergroRert und
dadurch zusétzliche Krimmung induziert. Die molekilinterne Asymmetrie des S;1M 292
wirkt dem aber entgegen, so dal3 nicht unbedingt ein analoges Verhalten wie bei

Mischungen mit dem symmetrischen SiMs;''® zu erwarten ist.

Tabelle 7-15. Mit TEM identifizierte Struktur von Bs,SsMss™™ + S;1Mae™ (CHC).

Polymere wit% mol% Struktur
BSM SM | BSM  SM
B M 196
+3;S3:A > 50 50 27 73 | wenig reines SM + B-Kugeln
11Vi29

Die Probe besteht hauptséchlich aus Doméanen mit Kugelmorphologie (kein Bild) wie sie
auch in den Mischungen von Bz;SssM ™ mit SieMs;M° vorkommt (Abbildung 7-32). Die
B-Phase bildet Kugeln, die vermutlich von S-Huillen umschlossen sind, welche in einer M-
Matrix liegen (nicht nachgewiesen). In einem entsprechenden Blend mit 50 wt% SsoMs;
wird alerdings im Gegensatz hierzu kein Uberschiissiges Zweiblockcopolymer abge-
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schieden. Statt dessen kommt es neben der Kugelmorphologie zur Bildung von Zylinder-
domanen. Betrachtet man allerdings die molaren Zusammensetzungen, so liegt die hier
untersuchte Mischung mit 27 mol% Dreiblockcopolymer zwischen den Blends mit 6 mol%
B3S:sMas'® (starker UberschuR der reinen SygMs;™®-Lamellen) und mit 37 mol% Drei-
blockcopolymer (viel Kugeln, wenig Zylinder). Aus den Strukturen, die bei den gegebenen
Zusammensetzungen entstehen, kann auf die ungefdhre Zusammensetzung innerhalb der
Uberstrukturen geschlossen werden. Diese liegt fir Kugeldoménen in den Blends beider
SM-Zweiblockcopolymere bei ca. 30 mol% Dreiblockcopolymer. Ein Einfluld der Asym-
metrie des S;1Mo" kann daher nicht festgestellt werden.

Zusammenfassung

Nach einer theoretischen Berechnung der freien Energien sollten Blends des Typs ABC +
AB mit gemischten A-B-Grenzfléchen bei einem hohen Dreiblockcopolymer-Anteil stabile
Strukturen mit gemeinsamer A-B-Grenzfl&che bilden. Solche Strukturen werden bei allen
drei symmetrischen Dreiblockcopolymeren des Typs SBM, SBT und BSM gefunden, die
mit entsprechenden Zweiblockcopolymeren dhnlicher Blockléngen gemischt werden (Pré-
paration in der Regel aus CHCIl3). Makroskopisch entmischte Strukturen zeigen dagegen
die Blends von SBM bzw. SBT mit dem symmetrischen SB-Zweiblockcopolymer. Das
Dreiblockcopolymer SusB14M4s'® zeigt mit keinem SB- oder BM- Zweiblockcopolymer
gemischte Strukturen.

Bel den meisten der gemischten Uberstrukturen kommt es zu der Krimmung beider
Grenzflachen, die mit der ungleichen Anzahl an Verknipfungspunkten zwischen je zwel
Blocken erklart wird. Jeder Verkntpfungspunkt steht fir zwel Polymerknduel, deren Platz-
bedarf eine Grenzflache entsprechen muR. Die Uberstrukturen werden, soweit reine
Dreiblockcopolymere mit der gleichen Struktur oder Zusammensetzung verfigbar sind,
mit diesen verglichen und etwaige Unterschiede diskutiert. Die meisten Uberstrukturen
sind core-shell-Morphologien, bei denen die B-Phase des ABC + AB-Blends eine Hiille
um die C-Phase bildet. Beide Grenzflachen einer core-shell-Morphologie entsprechen der
einer Zweiblockcopolymer-Morphologie, némlich Kugeln, Zylinder, Gyroid und Lamellen.

Je nach Bruttozusammensetzung der Probe konnen die Uberstrukturen mit Doméanen der
reinen Polymere oder mit anderen Uberstrukturen koexistieren. Aufgrund dieser Koexi-
stenzen konnen den Uberstrukturen definierte Zusammensetzungen zugeordnet werden.
Die Abfolge der Uberstrukturen enspricht denen der entsprechenden Zweibl ockcopolymer-
Morphologien, auch wenn bei den meisten Blendserien nicht ale core-shell-Strukturen
beobachtet werden.
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Die zusétzliche Kriimmung der Grenzflache von SgeBa:”* und die geringe Unvertraglich-
keit von S- und M-Phase bewirken in der Mischung mit Ss3B3sMas™ statt einer core-shell-
Morphologie eine c,c-Uberstruktur, bei der statt einer geschlossenen Hiille vier parallel
laufende Zylinder um einen Kernzylinder gebildet werden. Die Packung dieser Zylinder-
einheiten wird diskutiert.

In Mischungen von BSM mit SM wird neben core-shell-Kugel- und Zylindermorphologien
auch eine Struktur beobachtet, bei der B-Zylinder statt in S-Zylindern in S-Lamellen einge-
schlossen sind.
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8. Mischungen des Typs ABC + AC

Die Uberstrukturen der Mischungen ABC + AB in Kapitel 7 entstanden, weil sich gleiche
Verknilipfungspunkte zwischen den A- und B-Blocken beider Polymere zu einer
gemeinsamen Grenzflache vereinten. Diese Moglichkeit ist hier nicht gegeben, da das AC-
Zweiblockcopolymer eine Grenzfliche ausbildet, die in der Sequenz des Dreiblock-
copolymer nicht vorkommt. Alle drei moglichen Verkniipfungspunkte zwischen den
Komponenten A, B und C sind prisent und miissen in einer Uberstruktur realisiert werden.
Es gibt reine ABC-Dreiblockcopolymer-Morphologien, die auch ohne entsprechende
Verkniipfungspunkte die A-C-Grenzfliche bilden, z. B. die lc-Morphologie von
S43B14M43102, bei der zwischen B-Zylindern ein direkter Kontakt zwischen S- und M-
Phasen besteht. Mischt man zu diesem Dreiblockcopolymer ein SM-Zweiblockcopolymer

hinzu, so ist zu erwarten, da3 dieses sich an eben dieser Grenzfliche anordnen wird
(Abbildung 8-1).

Weniger offensichtlich ist die mutmaBliche Strukturbildung mit einem lamellaren ABC-
Dreiblockcopolymer, das in seiner reinen ll-Morphologie mit der Sequenz ABC CBA
lediglich A-B- und B-C-Grenzflichen enthilt. Wie bei der lc- oder Is-Morphologie des
reinen ABC-Dreiblockcopolymers kann es auch hier zur Unterbrechung der Mittelblock-
lamelle kommen, so daf} sich die A-C-Verkniipfungspunkte zwischen Bereiche der B-
Phase schieben:

S S
S5

Abbildung 8-1.  Uberstruktur, bei der die Mittelblocklamelle analog der Ic- oder Is-Dreiblockcopolymer-
Morpologie reiner ABC-Dreiblockcopolymere durch eine Schicht des AC-Zweiblockcopolymers

unterbrochen wird.

Des weiteren sind Uberstrukturen denkbar, bei denen die Mittelblock-Lamelle durchgiingig
bleibt. Die A-C-Grenzflichen wechsen sich mit den A-B- und B-C-Grenzflachen ab, die
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ebenfalls ununterbrochen sind. Dabei sind mehrere Abfolgen der parallelen Lamellen
mdglich, wie in Abbildung 8-2 gezeigt ist.”

|CBA|a c|c a|a ¢ CBA|ABC|CBA|a c|c a|
I I

2
(a) R

|adCBMABdcﬂadCBMABdcﬂad

N
(b) O

|c a|ABC|CB A| c|c a|ABC|CB A|a c|c a|
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|c a|ABC|c a|ABC|c a|ABC|c a|ABC|c a|
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&

(@
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Abbildung 8-2.  Verschiedene Abfolgen bei lamellaren Uberstrukturen. a) Statistische Sequenz, b) alter-
nierende Doppelschichten CBA ABC ca ac; c) alternierende Doppelschichten ABC CBA ac ca; d)

alternierende Einzelschichten ABC ca (zur Nomenklatur der Lamellen siehe Fufinote auf dieser Seite).

Bei den moglichen lamellaren Uberstrukturen kommt es zu gemischten A- und/oder C-

Lamellen, die zwischen zwei Grenzflichen mit Verkniipfungspunkten von nur je einer

“ Die Halblamellen der Dreiblockcopolymere werden wie bisher entsprechend der Phasen, aus denen sie
bestehen, mit Grofbuchstaben bezeichnet. Um sie von den Halblamellen der Zweiblockcopolymere
unterscheiden zu kdnnen, werden letztere in diesem Kapitel mit kleinen Buchstaben bezeichnet. Eine A-
Lamelle der reinen Dreiblockcopolymer-Morphologie entspricht also AA, die des reinen Zweiblock-
copolymers aa. Besteht die eine Halblamelle aus A-Ketten des Dreiblockcopolymers, die andere aus solchen
des Zweiblockcopolymers, so wird sie mit Aa bezeichnet.
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Polymersorte gebildet werden. Sie werden mit Aa bzw. Cc bezeichnet. Die statistische
Sequenz (a) enthélt in zufdlliger Reihenfolge gleich viele gemischte wie reine Lamellen
von A und C. Die freien Energien von reinen und gemischten Lamellen sind hier sowohl
fiir A als auch fiir C gleich. Dagegen werden in (b) bevorzugt Cc-Mischlamellen gebildet,
wéhrend die A-Ketten von Dreiblock- und Zweiblockcopolymer im reinen Zustand eine
niedrigere freie Energie haben. Es entstehen Doppellamellen mit der Wiederholungseinheit
"CBA ABC ca ac". Umgekehrt verhilt es sich in (c), wo die Wiederholungseinheit "ABC
CBA ac ca" resultiert. Die beiden Lamellenstrukturen (b) und (c) sind wie die der reinen
Polymere zentrosymmetrisch, d. h. ihre Sequenzen enthalten Spiegelachsen. Die Struktur
(d) mit der Wiederholungseinheit "ABC ca" ist dagegen nicht-zentrosymmetrisch. Die
Abfolge der Phasen ist richtungsabhéngig, weshalb man auch von einer gerichteten oder
polaren Struktur spricht. Sie kommt zustande, wenn sowohl A- als auch C-Phasen
gemischte Lamellen Aa und Cc ausbilden.

So wie zu Beginn von Kapitel 7 kann man auch hier zwei grundsétzliche Orientierungen

der Polymermolekiile zueinander unterscheiden, wie in Abbildung 8-3 gezeigt ist.

a) b)

Abbildung 8-3.  Orientierung der Polymermolekiile: a) in Uberstrukturen mit unterbrochener B-Lamelle; b)

in rein lamellaren Uberstrukturen.

In den moglichen Strukturen mit unterbrochener B-Schicht (Abbildung 8-1) sind die
unmittelbar benachbarten Zwei- und Dreiblockcopolymermolekiile in gleicher Richtung
orientiert (a). Dagegen sind bei lamellaren Uberstrukturen unabhiingig von der Sequenz
die in Kontakt stehenden Zwei- und Dreiblockcopolymermolekiile antiparallel aus-
gerichtet (b).

Wie in Kapitel 1.5 der Einleitung erklirt wurde, ist die Realisierung der nicht-zentrosym-
metrischen lamellaren Uberstruktur (Abbildung 8-2 d) ein konkretes Ziel dieser Arbeit.
Abgesehen von der theoretischen Unteruchung in Unterkapitel 8.1 dokumentiert das
Kapitel 8 die Verwirklichung dieses Ziels. So erkldrt sich auch die iiberproportionale
Anzahl der SM-Zweiblockcopolymere und die Synthese und Untersuchung von

834B44M23162, obwohl dieses in der iibrigen Arbeit keine Rolle mehr spielt.
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8.1. Theoretische Untersuchungen

Leibler, Gay und Erukhimovich berechneten die Stabilitit einer gemischten Lamelle Aa
bzw. Cc in Mischungen ABC + AC, deren Bildung die Grundlage der lamellaren
Uberstrukturen in Abbildung 8-2 ist." Nach ihrer Beschreibung gibt es in allen Lamellen
aus chemisch gleichen Polymerketten eine Zone in der Lamellenmitte, in der sich beide
freien Enden der Ketten durchdringen. Ursache ist ein Entropiegewinn der Kettenenden,
der mit einem Ansatz von de Gennes® beschrieben wird. Zusammen mit der elastischen
Energie, die aus der Streckung der Ketten resultiert, ergibt sich ein Ausdruck fiir die freie
Energie, den man beziiglich der Dicke 2\ der Durchdringungszone minimieren kann. A
entspricht der Eindringtiefe einer Kettensorte in die Halblamelle der anderen und hingt ab
von Polymerisationsgrad N und Grenzfldche pro Kette . Die Durchdringung ist im Fall
der Lamellen AA und aa symmetrisch mit den Eindringtiefen A, bzw A,.
2MA 2N,

1 1

¢ A A ¢ a a
0 0

Abbildung 8-4. Konzentrationsprofile der beiden reinen Lamellen AA und aa mit der Annahme eines

linearen Verlaufs der Durchdringung.

Betrachtet man in einfachster Ndherung die Durchdringung beider unterschiedlicher A-
Ketten in der gemischten Lamelle Aa ebenfalls als symmetrisch, so folgt keinerlei Energie-
gewinn gegeniiber den reine Lamellen und es resultiert eine statistische Sequenz
(Abbildung 8-2 a). Sind dagegen die einen Ketten, z. B. A aufgrund der hoheren Grenzfla-
chenspannung an der A-B-Seite (yap > yac) dichter gepackt als die anderen Ketten a (24 <
¥,), so wird das Konzentrationsprofil asymmetrisch. Die loser gepackten a-Ketten konnen

schwerer in die Bereiche stirker gestreckter A-Ketten eindringen (Abbildung 8-5 a).

}\’1 }\’2
1 1 -
¢ A a ¢ A a
0 0
a) b)

Abbildung 8-5. Konzentrationsprofile fiir asymmetrische Durchdringung bei gemischten Lamellen Aa.

Fiir eine Berechnung des freien Energiegewinns bei asymmetrischer Durchdringung in der

Aa-Lamelle werden fiir beide Kettensorten lineare Profile angenommen (Abbildung 8-5 b).
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Die beiden Polymere sollen ferner symmetrisch sein, d.h. No = Ng = N¢ = Nagc,
YaB = YBc = Yasc und N, = N; = N,.. Der maximale Gewinn an freier Energie bei der
Ausbildung beider gemischter Lamellen Aa und Cc, also der Triebkraft fiir die nicht-
zentrosymmetrische Sequenz mit der Wiederholungseinheit "ABC ca" herrscht dann unter

der Bedingung:
1/4
Nac ac
S = (—Y—j (8-1)
ABC YABC

Die Neigung zur Bildung der Uberstruktur mit gemischten Lamellen kann also durch
Variation von Molekulargewichten und Grenzflichenspannungen (d. h. Wahl der Kom-
ponenten) beeinflufit werden. Durch die Vielzahl der verschiedene Zwei- und Dreiblock-
copolymere, die experimentell untersucht wurden, ist ein ungefihrer Vergleich mit der
theoretischen Vorhersage moglich.” Dabei bleibt das unterschiedliche Volumen der
Wiederholungseinheiten unberiicksichtigt. Die grofte Einschriankung stellt aber der nicht
abschitzbare Fehler der Grenzflaichenspannungen dar, wie sie in Tabelle 4-1 (Kapitel 4)
aufgefiihrt sind.

8.2. SBM+SM

Die mittlere Grenzflichenspannung des SBM-Dreiblockcopolymers ist deutlich hoher als
die des SM-Zweiblockcopolymers. Da die Polymere den ungiinstigen Kontakt minimieren,
sind die S- und M-Ketten, die mit einem Ende an der B-Mittelblocklamelle fixiert sind,
starker gestreckt als die Ketten des Zweiblockcopolymers. Es herrscht also das in
Abbildung 8-5 beschriebene asymmetrische Konzentrationsprofil, das den Energiegewinn
der gemischten Lamelle theoretisch ermoglicht. Die Grenzflichenspannungen des
Dreiblockcopolymers ysg und ygm sind entgegen den theoretischen Annahmen nicht gleich
groB3. Daher wird ysgm als arithmetischer Mittelwert beider Grenzflichenspannungen
berechnet. Das Verhiltnis der Grenzflichenspannungen aus Gleichung 8-1 lautet dann mit
den Werten aus Tabelle 4-2 (mit y ~ "%):

1/4
YsB

8.2.1. S34B34M3254 + verschiedene SM-Zweiblockcopolymere

Das im Vergleich zu anderen Dreiblockcopolymeren dieser Arbeit relativ
niedermolekulare S}4B34M3254 wird mit vier verschiedenen symmetrischen SM-

Zweiblockcopolymeren gemischt. Die Verhiltnisse der Molekulargewichte der Blocke (fiir
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jedes Polymer gemittelt) sind in Tabelle 8-1 dargestellt. Nach Gleichung 8-1 ist die
Bildung der nicht-zentrosymmetrischen lamellaren Uberstruktur bei einem Wert von

Nsm/Nspm = 0,90 am ehesten zu erwarten.

Tabelle 8-1. Verhdltnis der Blocklingen von S3;B3;M3,” und verschiedenen SM-Zweiblockcopolymeren. Es

werden jeweils die Mittelwerte aus den S- und M-Blécken verwendet.

Polymer I S34B34M3254 +
Polymer II S4oMs; > S5oMso”® SsoMso™ S4Ms;''°
Nsm/Nssm 0,56 1,07 1,47 3,27

Wie man der Tabelle entnehmen kann, kommt die Kombination von 834B34M3254 mit
SsoMso™® dem theoretisch geforderten Wert von 0,90 am nichsten. Dagegen sind mit dem

sehr viel groBBeren Polymer S49Ms 116 Jamellare Uberstrukturen am unwahrscheinlichsten.

Neben der Priparation aus CHCIs, auf deren Proben unten ausfiihrlich eingegangen wird,
werden auch aus Toluol Mischungen von S34B34M3254 mit den Zweiblockcopolymeren
S49M5120, SsoMso>® und SsoMso? mit einem Anteil von jeweils 75, 50 und 25 wt%
pripariert. Es entsteht in allen Féllen eine ungeordnete Struktur, wobei bei den ver-
schiedenen Blends mit jeweils gleicher Zusammensetzung kein Unterschied auszumachen
ist. Die B-Phase bildet bei 75 wt% S34B34M3254 eine Netzwerkstruktur, bei 50 wt%
ungeordnete Zylinderstiicke und bei 25 wt% des Dreiblockcopolymers kurze
Zylinderstiicke und Kugeln. Da das reine S}4B34M3254 im Gegensatz zu den hoher-
molekularen SBM-Dreiblockcopolymeren auch aus Toluol seine lamellare Gleich-
gewichtsstruktur ausbildet, ist die ungeordnete Struktur auf die Anwesenheit des

jeweiligen SM-Zweiblockcopolymers zuriickzufiihren

Mischungen aus S3sB3sM3,™* und S4Ms;*":

Bei keiner Zusammensetzung dieser beiden Polymere wird eine regelméfige lamellare
Uberstruktur wie in Abbildung 8-2 beobachtet. Statt dessen verhindert das Zweiblock-
copolymer eine durchgehende B-Lamelle und bewirkt die Ausbildung von isolierten B-
Doménen in Form von Zylindern und Kugeln dhnlich der in Abbildung 8-1. Die scharfe
Grenze zwischen S- und M-Phase, wie sie in der lamellar-zylindrischen Ic-Morphologie
vorkommt, wird dabei allerdings durch das niedrige Molekulargewicht des S4oMs;%°

verhindert.
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Tabelle 8-2. Mit TEM identifizierte Strukturen der Mischungen aus S3,B3,M. > und S.oMs (CHCL3). (SM

= unstrukturierte Phase, in der S und M nahezu gemischt vorliegen.)

Polymere wt% mol% Struktur
SBM SM SBM SM
90 10 77 23 |leicht gestorte SBM-Lam.
75 25 53 47  |tetr. B-Zyl. + SBM-Lam.
S34B3yMa, > +
20 50 50 27 73 | B-Zyl. + SBM-Lam. + SM
S49Msi
25 75 11 89 | B-(Kugeln/kurze Zyl.) + SM
10 90 4 94  |wenig B-(Kugeln/kurze Zyl.) + SM

Bei einem Zweiblockcopolymeranteil von nur 10 wt% (kein Bild) mischt dieser in die S-
und M-Phase der lamellaren Dreiblockcopolymermorphologie. Die lamellare Struktur
bleibt im wesentlichen erhalten, wird jedoch durch diese Einlagerungen verformt.
AuBerdem treten hdufig Unterbrechungen der B-Lamellen auf.

Bei einem Zweiblockcopolymeranteil von 25 wt% kommt es zu der in Abbildung 8-6
gezeigten Struktur. Hier bildet die B-Phase neben den Lamellen der Dreiblockcopolymer-

morphologie Zylinder, die auf einem tetragonalen Gitter angeordnet sind.

Abbildung 8-6.  TEM-Abbildung S3,B3,Ms5" + S;oMs;° (75 : 25 wt%) (CHCl;, OsO,, Balken = 100 nm).
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Da man weder in der mit OsO4 noch in einer mit RuO4 kontrastierten Probe die S- und M-
Phasen unterscheiden lassen, ist keine Aussage iiber die Struktur der die Zylinder
umgebenden Matrix moglich. Aus Kapitel 4 ist bekannt, daf3 S4M;s;?” kaum Phasen-
separation aufweist, die S- und M-Phasen bei reinem S34B34M3254 jedoch getrennt sind.
Wiren die Zylinder von einer vollkommen strukturlosen Phase umgeben, d. h. wiren S-
und M-Ketten auf den Zylinderoberflichen gleichmifBig gemischt, dann sollten sie statt
einer tetragonalen eine hexagonale Anordnung bilden. Im Umkehrschlufl folgt, daB3 die
Oberflache der Zylinder strukturiert sein mufl und Doménen mit vorwiegend S- bzw. M-
Phase existieren. Die Anordnung dieser Phasen bewirkt die tetragonale Ausrichtung der B-
Zylinder. Dabei sind die S- und M-Bereiche vermutlich nicht im Sinne des "strong
segregation limit" phasensepariert, sondern sie entsprechen lediglich Bereichen, in denen
die Konzentrationen der beiden Phasen vom Mittelwert abweicht. Das niedrige
Molekulargewicht des SM-Zweiblockcopolymers sorgt fiir eine hohe Durchmischung auch
der ldngeren S- und M-Ketten des SBM-Dreiblockcopolymers. Damit wird eine - wenn
auch nicht dominante - Triebkraft zur Bildung der lamellaren Dreiblockmorphologie
weitgehend auBler Kraft gesetzt, ndmlich die Tendenz zur Vermeidung der S- und M-
Phasen. Die kurzen S4Ms;>’-Molekiile stellen quasi ein Losungsmittel dar, in dem die S-
und M-Ketten des Dreiblockcopolymers gelost sind und vor den Wechselwirkungen mit
anderen Ketten abgeschirmt werden. Die Quellung der Ketten vergroflert aber auch die
Kniduelradien der AuBlenblocke, was zu einer Kriimmung der B-Grenzflache fiihrt, wie in
Abbildung 8-7 gezeigt. Daher bilden sich statt Lamellen Zylinder der B-Phase.

Abbildung 8-7. Die S- und M-Ketten des SBM-Dreiblockcopolymers sind vermutlich durch die kleinen
Molekiile des SM-Zweiblockcopolymers gequollen. Dadurch kriimmt sich die Grenzfliche zur B-Phase, deren

Knduel einen geringeren Radius haben.

Der Verlauf der neben den Zylindern in der Probe vorhandenen B-Lamellen folgt dem
durch die Zylinder vorgegebenen Gitter. So stehen die Lamellen oft in rechtem Winkel
aufeinander und scheinen durch eine Verbindung der Zylinder entstanden zu sein. Dies 148t

den Schlufl zu, dal wihrend der Strukturbildung in der Probe zuerst die B-Zylinder
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entstehen und diese sich anschlieBend zu Lamellen und reinen Zweiblockcopolymer-
Doménen, die man in Abbildung 8-6 ebenfalls sieht (helle Flichen), umformen. Das
bedeutet, da3 die Matrixphase aus den gequollenen Knéuel nicht stabil ist beziiglich des
Zerfalls in beide reinen Polymerstrukturen. Offenbar iiberwiegt die enthalpisch ungiinstige
Wechselwirkung des S- bzw. M-blocks von S49M5120 mit der jeweils anderen Kette des
Dreiblockcopolymers iiber den Gewinn an Mischungsentropie. Bei der Bildung der
Zylinderstruktur sind vermutlich noch reichlich CHCl;-Molekiile vorhanden, die die
enthalpischen Wechselwirkungen verringern, indem sie die Polymere voneinander abschir-
men. Ohne diese diffundieren dann die S;oMs;>°-Molekiile aus der Zylinderstruktur und
bilden eigene Doménen. Die Knéuelradien der Blocke des S34B3aM;3, > gleichen sich an
und eine gekriimmte Zylindergrenzflidche ist nicht mehr stabil. Die Zylinder verschmelzen
zu Lamellen. Da dies zwischen jeweils ndchsten Nachbarzylindern geschieht, folgen die
entstechenden Lamellen der tetragonalen Anordnunng der Zylinder. Die Diffusion der
Molekiile geht langsam vor sich und da das Verschmelzen der Zylinder eine gewisse
Aktivierungsenergie benoétigt, bleiben in der Probe noch zahlreiche Zylinderdomidnen
erhalten. Auch nach einem 7-tigigen Tempern bei 180°C wird keine Verdnderung der

Struktur oder eine Abnahme der Zylinderbereiche festgestellt.

Eine Mischung mit einem Zweiblockcopolymeranteil von 50 wt% ist in Abbildung 8-8
abgebildet. Es existieren kaum Zylinder, sondern statt dessen kurze Stiicke aus SBM-
Lamellen. Oft bilden sich Doppellamellen, bei denen meistens eine M-Schicht von zwei B-
Lamellen umgeben ist. Offensichtlich ist die S-Phase des S34B3M;3,> vertriglicher mit der
Mischphase des SM-Zweiblockcopolymers als die M-Phase. Weshalb die Probe keinen

groleren Anteil an B-Zylindern enthilt, kann nicht geklért werden.

Abbildung 8-8.  TEM-Abbildung S;,B3.M;5°" + S,Ms;’ (50 : 50 wt%) (CHCIs, OsO,, Balken = 100 nm).
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Eine Mischung der gleichen Zusammensetzung, ndmlich 50 wt% beider Polymere, wird
mit einem Doppelschneckenmischer® aus der Schmelze prépariert. Dabei wird die aufge-
schmolzene Mischung durch eine Diise zu einem ca 3 mm dicken Strang extrudiert. Die
Struktur, die in Abbildung 8-9 a) dargestellt ist, weist keine Orientierung auf, wie sie zum
Beispiel durch das Scherfeld entstanden sein konnte. Die Struktur besteht aus einem unge-
ordneten Netzwerk der B-Phase. Die Probe wird fiir 7 Tage bei 180°C in vac. getempert’
(Abbildung 8-9 b). Es bilden sich die charakteristischen Doppellamellen mit M-Kern sowie
vereinzelt Zylinder aus. Dies ist der einzige Fall in der gesamten Arbeit, wo es gelingt,
durch Tempern die Struktur einer Probe deutlich zu verdndern. Die Struktur dhnelt der aus
CHCI; préparierten. Die Trennung in beide reine Polymerstrukturen ist daher thermo-

dynamisch stabiler als die Uberstruktur aus tetragonal gepackten Zylindern.

a) b)

Abbildung 8-9. TEM-Abbildungen von S3.B3 M3 + SpoMs”’ (50 : 50 wt%) (extrudiert, OsO,, Balken =
100 nm) a) ungetempert,; b) nach 7 d Tempern bei 180°C.

Bei einer Zusammensetzung von 25 wt% S34B34M3254 und 75 wt % S49M5120 wird aus
CHCI; die in Abbildung 8-10 gezeigte Struktur gebildet. Der grofle Anteil des Zweiblock-
copolymers bewirkt eine stirkere Kriimmung als in der Uberstruktur der tetragonalen
Zylinder, da die Ketten der SBM-AuBlenblocke stirker gequollen sind. So entstehen neben
kurzen Zylinderstlicken hauptséchlich Kugeln aus B-Phase. (Die mittlere Kriimmung einer
Kugelfldche ist doppelt so gro3 wie die eines Zylinders mit gleichem Radius.) Die Energie-
barriere zum Verschmelzen der Kugeln zu Lamellen ist offensichtlich hoher als bei
Zylindern, vermutlich weil sie von mehr SM-Phase umgeben sind. Daher werden in dieser

Probe keine Lamellen gebildet.
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Abbildung 8-10. TEM-Abbildungen von S3,B;,M3,>* + S.oMs/”’ (25 - 75 wt%) (CHCl;, OsO,, Balken = 100

nm).

Mischungen aus S34B34M3254 und S50M5038

Wie bei den zuvor untersuchten Blends mit S49M5120 kommt es auch hier nicht zu der in
Abbildung 8-2 wiedergegebenen lamellaren Uberstruktur sondern zu einer Zylinder-
struktur, die der in Abbildung 8-1 &hnelt.

Tabelle 8-3. Mit TEM identifizierte Strukturen der Mischungen aus S;,B3,M 3254 und SspM 5038 (CHCI;).

Polymere wt% mol% Struktur
SBM SM SBM SM
90 10 86 14 | gestorte SBM-Lam. + wenig B-Zyl.
75 25 68 32 |tetr. B-Zyl.
S;ByM;>t +| 66 33 58 42 |tetr. B-Zyl. + wenig SM-Lam.
SsoMso™" 50 50 41 59 |B-Zyl. + SBM-Lam. + SM-Lam.
25 75 19 81 |B-Zyl. + SM-Lam.
10 90 7 93 | wenig B-Zyl. + viel SM-Lam.

Reprisentative Ansichten aller Mischungen sind in TEM-Abbildung 8-11 mit steigendem
Zweiblockcopolymer-Gehalt dargestellt. Bei 90 wt % S34B34M3254 (a) ist dessen
Lamellenstruktur noch weitgehend intakt, wenn auch stark deformiert. Die B-Lamellen

sind allerdings oft unterbrochen und an einigen Stellen treten bereits Zylinder auf.
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Bei 75 wt% S34B34M325 * wird wie in den Blends mit S49M5120 eine Uberstruktur aus
tetragonal angeordneten B-Zylindern gebildet (Abbildung 8-11 b). Es entsteht aus-
schlieBlich diese Struktur ohne Doménen aus reinem Zweiblockcopolymer. Dagegen tritt
als zufillig vorkommender Defekt die Verbindung von Zylindern durch ldngliche Stege
oder Lamellenstiicke auf. Obwohl bei dieser Polymerkombination sowohl im reinen
Dreiblockcopolymer als auch im reinen Zweiblockcopolymer S- und M-Phasen separiert
vorliegen, kénnen bei der Uberstruktur beide Phasen nicht von einander unterschieden
werden. Eine vollstindige Phasentrennung in S- und M-Lamellen entspriache der lc-
Morphologie, wie sie flir das Polymer S43B1sM ;1% gefunden wird. Die oben erwihnten
Verbindungen mehrerer B-Zylinder zu einem kurzen Lamellenstiick wiren in einer echten
lc-Morphologie parallel zu den S- und M-Lamellen orientiert. Dagegen wiirden senkrecht
zur lc-Struktur orientierte Zylinderverbindungen die S- oder M-Lamelle unterbrechen bzw
deren Richtung dndern, was energetisch ungiinstig wéare. Wie man in Abbildung 8-11 b)
sieht, sind die defektartigen Verbindungen statistisch sowohl in beide orthogonale
Orientierungen des tetragonalen Zylindergitters als auch entlang der Gitterdiagonale
orientiert. Damit kann eine vollstindige lc-Morphologie mit definierten S- und M-
Lamellen ausgeschlossen werden. Wie in der zylindrischen Uberstruktur bei den Blends
834B34M3254 + S49M5120 mul} auch hier von einer teilweisen Durchmischung der beiden

Phasen S und M ausgegangen werden.

Die Mischung aus 66 wt% S34B34M325 * und 33 wt% SSOM5038 enthélt ebenfalls grof3e
Bereiche der tetragonalen Zylinderstruktur (Abbildung 8-11 c¢). Daneben kommt es auch zu
Dominen aus reinem SM-Zweiblockcopolymer. In der TEM-Abbildung erkennt man auch
mit der OsO4-Kontrastierung die S- und M-Lamellen. Sie verlaufen parallel zu den Reihen
der B-Zylinder. Aus der Koexistenz beider Strukturen folgt, dal das SM-Zweiblock-
copolymer in der Probe im UberschuB vorliegt. In der Zylinderstruktur ist also weniger als
33 wt% 850M5038 enthalten, ndmlich ca. 25 wt%, da die vorherige Probe mit der

entsprechenden Bruttozusammensetzung ausschlieBlich aus Zylindermorphologie besteht.

Bei 50 wt% Zweiblockcopolymer sondert sich das iiberschiissige SsoM5038 nicht mehr
makroskopisch ab, sondern bleibt um die Zylinder verteilt. Diese verlieren dadurch ihre
langreichweitige Ordnung wie in Abbildung 8-11 d) dargestellt ist. Steigert man den SM-
Zweiblockcopolymer-Anteil auf 75 wt% (Abbildung 8-11 e) bildet, so die B-Phase
vereinzelte Gruppen aus zwei oder mehr Zylindern mit reinem SSOM5038 dazwischen. Es
kommt hier nicht zur Bildung von B-Kugeln wie beim entsprechend zusammengesetzten
Blend mit S4Ms,>’. Bei einem extremen Uberschul von 90 wt% SsoMso® (Abbildung 8-11
f) liegen die B-Zylinder einzeln oder paarweise ungeordnet in einer lamellaren Matrix aus
dem Zweiblockcopolymer, dessen Lamellenmorphologie man hier als graue und helle

Streifen erkennt.
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Abbildung 8-11. TEM-Abbildungen von Ss,B3,M; 2+ SsoMss® in verschiedenen Zusammensetzungen
(CHCI;, OsO,, Balken jeweils = 100 nm): a) 90 : 10 wt%, b) 75 : 25 wt%, c) 66 : 33 wt%, d) 50 : 50 wt%, e)
25 : 75 wt%; f) 10 : 90 wt%.
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MiSChllIlgeIl aus S34B34M3254 und Ss()l\/lsos2

Die Strukturen gleichen im wesentlichen denen entsprechend zusammengesetzter
Mischungen mit 850M5038, wie sie oben beschrieben wurden. Es kommt ebenfalls nicht zu

einer lamellaren sondern zu einer zylindrischen Uberstruktur.

Tabelle 8-4. Mit TEM identifizierte Strukturen der Mischungen aus S3,B3,M. ot und SsoMsg’ (CHCI;

Polymere wt% mol% Struktur
SBM SM SBM SM
90 10 90 10 | gestorte SBM-Lam. + wenig B-Zyl.
75 25 74 26 |tetr. B-Zyl. + wenig SM-Lam.
S34B3aM3 ™ +
o 50 50 49 51  |B-Zyl. + SM-Lam.
Ss0Mso
25 75 24 76  |B-Zyl. + SM-Lam.
10 90 10 90 |wenig B-Zyl. + viel SM-Lam.

Auch hier ist nicht klar, in wie weit es sich um eine wirkliche lc-Morpologie mit scharfer
S-M-Grenzfliche zwischen den B-Zylindern handelt. Die in Abbildung 8-12 gezeigte
Uberstruktur weist zwar nicht die defektartigen Verbindungen zwischen den Zylindern auf,
hat aber abgesehen davon eine groBe Ahnlichkeit mit den anderen zylindrischen Uber-
strukturen. Ein Unterschied liegt allerdings in der Zusammensetzung. Wéhrend bei 75 wt%
Dreiblockcopolymer der Blend mit SsoMso>® auBer tetragonalen Zylindern keine andere
Struktur aufweist, separiert hier SsoMso>? in kleinen Doménen, wie man in Abbildung 8-12
sehen kann. Das bedeutet, dal} die zylindrische Uberstruktur mit 850M5038 mehr Gewichts-
anteile dieses Zweiblockcopolymers enthélt als die Uberstruktur mit SsoM505 2. Die S- und
M-Kniuel des Dreiblockcopolymers konnen also mehr Masse (hier gleichbedeutend mit

Volumen) vom kleineren Zweiblockcopolymer aufnehmen als vom groferen.
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Abbildung 8-12. TEM-Abbildungen von S3B3,Ms,”" + SsoMsy™ (75 : 25 wt%) (CHCl;, OsO,, Balken = 100

nm,).

Vermutlich ist der Anteil des noch kurzeren S49M512° in der zylindrischen Uberstruktur
noch grofer, so daBl deren Zweiblockanteil kontinuierlich mit abnehmendem Molekular-
gewicht zunimmt. Bei den Blends mit S4Ms,** wird sogar ein so groBer Quellungsgrad der
beiden duleren Dreiblockketten erreicht, daB3 fiir die B-Phase eine Kugelflache resultiert.
Leider ist die Zusammensetzung der Zylinderstruktur mit S49M512° nicht ermittelbar, da sie

instabil ist beziiglich des Zerfalls in die reinen Polymerphasen.

Mischung aus S34B34M3254 und S49M51116

Es wird eine Mischung des S34B34M3254 mit dem viel groBeren S49M51116 mit je 50 wt%
untersucht. Wie schon das ungiinstige Blocklangenverhédltnis von Ngy/Nsgm = 3,27 ver-
muten 14Bt, passen beide Polymere nicht zueinander und entmischen makroskopisch. Es
kommt zu keiner Durchdringung der beiden lamellaren Strukturen und beide Domidnen
streben eine mdglichst kleine Kontaktfliche mit der jeweils anderen Sorte an (analog den
AB + AC-Mischungen in Kapitel 5). Die Gesamtunvertrdglichkeit der Polymere ist
aufgrund des unterschiedlichen Molekulargewichts so gro3, daBl sie schon vor der

Mikropasenseparation in reine makroskopische Doméinen entmischen.
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8.2.2. S3ByMy3'% + SyoMs, '

Aus dem vorherigen Unterkapitel folgt, daB SBM + SM-Blends mit relativ niedrigem
Molekulargewicht zwar Uberstrukturen ausbilden, es handelt sich aber um zylindrische
Uberstrukturen nach dem Schema in Abbildung 8-1 und nicht um solche, die aus gemisch-
ten Lamellen aufgebaut sind. Zudem handelt es sich nur um teilweise stabile Strukturen,
die unter Umstidnden in die reinen Polymerstrukturen zerfallen. Um dem Ziel einer

lamellaren Uberstruktur néher zu kommen, sind zwei Konsequenzen zu ziehen:

e Zum ceinen wird das Molekulargewicht vergrofert, damit das SM-Zweiblock-

copolymer nicht eine partielle Durchmischung der S- und M-Phasen verursacht.

e Zum anderen wird der Volumenbruch des Polybutadienmittelblocks erhéht, um ein
Einschniiren der B-Lamellen zu verhindern. Je groer das Volumen der B-Phase ist,
umso mehr Grenzflachenenthalpie kostet eine zylindrische Morphologie verglichen mit

einer lamellaren.

Es werden daher Mischungen aus dem Dreiblockcopolymer S34B44M»;'% und dem
entprechenden Zweiblockcopolymer S4Ms;''® untersucht. Das Verhiltnis der Blocklingen
Nsw/NseMm, das nach den theoretischen Ergebnissen in Kapitel 8.1 einen idealen Wert von
0,90 hat, betrdagt hier 1,26. Wie man der Tabelle 8-5 entnehmen kann, tritt bei allen

Zusammensetzungen Makrophasenseparation in die reinen lamellaren Polymerphasen auf.

Tabelle 8-5. Mit TEM identifizierte Strukturen der Mischungen aus S3.B1M>5"% und S,oM;, "' (CHCL;). 2@

= Makrophasenseparation in beide lamellare Polymermorphologien.)

Polymere wt% mol% Struktur

SBM SM SBM SM

80 20 74 26 20
SuBuM2 | 60 40 52 48 20
FSeMs ]y, 60 32 68 20

20 80 15 85 20

Einen typischen Ausschnitt der Makrophasenseparation zeigt TEM-Abbildung 8-13, in der
man beide lamellare Strukturen sieht. Es kommt kaum zur Durchdringung beider
Lamellensorten oder zu Doménengrenzen, bei denen die Lamellen gleicher Phase in der

anderen Struktur fortlaufen. Statt dessen stofen die Domédnen beider Polymere mit
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parallelen Lamellen aneinander. Die eckige Form der S4;Ms,''®-Dominen wird geprigt
vom Verlauf der SBM-Lamellen in den umgebenden Bereichen mit reiner Dreiblock-
Morphologie. Auch die Richtung der SM-Zweiblockcopolymer-Lamellen folgt diesem
Verlauf. Die Entstehung der Strukturen kann man daher wie folgt erkldren: Zuerst trennen
sich die beiden Blockcopolymere makroskopisch, wie es auch fiir die reinen Zweiblock-
copolymerblends AB + AC angenommen wurde. Wiahrend die Beweglichkeit der
Polymere noch hoch ist, also zu einem frithen Zeitpunkt der Priparation, erfolgt in den
reinen SBM-Bereichen Mikrophasenseparation in die lamellare Morphologie. (Die Unver-
traglichkeit der Komponenten des SBM-Dreiblockcopolymers ist hoher als die im SM-
Zweiblockcopolymer, daher findet die Mikrophasenseparation vermutlich zuerst in den
reinen Dreiblock-Doménen statt.) Dies erfolgt unter Minimierung des Kontakts der B-
Mikrophasen zur noch homogen gemischten SM-Phase, was dazu fiihrt, dal die Zwei-
blockdominen von den S- oder M-Schichten der SBM-Lamellen umgeben werden und die
SBM-Lamellen parallel zu der Domédnengrenze orientiert sind. Die noch unstrukturierten
und formbaren Zweiblockdominen erhalten dabei ihre in Abbildung 8-13 zu sehende
eckige Form. Erst danach folgt die Mikrophasenseparation innerhalb des SM-Zweiblock-
copolymers.

Abbildung 8-13. TEM-Abbildungen von S3,B,,M>3'% + S,.Ms,"'% (60 : 40 wt%) (CHCL;, OsO,, Balken = 500

nm).

Der Ablauf der Strukturbildung und die resultierende makroskopische Trennung beider
Polymere nach der oben geschilderten Erkldrung entspricht dem bei den Mischungen AB +
AC angenommenen Mechanismus 'Makrophasenseparation vor der Mikrophasen-
separation'. Dabei ist das Dreiblockcopolymer S34B44M23162 vermutlich aufgrund seines
hohen B-Anteils so unvertraglich mit der homogenen Mischung aus CHCls, S- und M-
Phase, daB es entmischt, bevor sich eine gemeinsame Uberstruktur ausbilden kann.
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Das Fazit dieser Blendserie ist, dal es zwar durch das hohe Molekulargewicht beider
Polymere gelungen ist, die partielle Mischung von S- und M-Phase und damit die
Zylinderbildung zu vermeiden. Gleichzeitig wurde aber auch die Gesamtunvertriglichkeit
beider Polymere erhoht, was zur makroskopischen Entmischung fiihrt. Um diese Gesamt-
unvertraglichkeit zu verringern, die Polymere also chemisch mehr anzugleichen, wird im
niichsten Schritt zur Verwirklichung einer lamellaren Uberstruktur der B-Anteil im SBM-

Dreiblockcopolymer auf ca. 1/3 verringert.

8.2.3. S33B34M33153 + verschiedene SM-Zweiblockcopolymere

Das symmetrische Dreiblockcopolymer S33B34M33153 wird mit drei verschiedenen SM-
Zweiblockcopolymeren gemischt, zum einen mit S49M51“6, das eine dhnliche Blocklidnge
hat (Nsm/Nsgm = 1,15), zum anderen mit dem viel kleineren SsoM5038 (Nsm/Nsgm = 0,38)
und schlieBlich mit dem asymmetrischen S-1Mao’>. Von der ersten Kombination werden
Mischungen unter den verschiedenen Bedingungen pripariert. Im letzten Fall ist aufgrund
der Asymmetrie des Zweiblockcopolymers nicht mit einer lamellaren Uberstruktur zu

rechnen.

Tabelle 8-6. Mit TEM identifizierte Strukturen der Mischungen aus S33B3,M;3' mit zwei verschiedenen
SM-Zweiblockcopolymeren (je 50 : 50 wt%). 2@ =
Polymermorphologien; SM-Lam. = Lamellenmorphologie des SuMs,''%; B-Zyl. (verz.) = unregelmdifig

Makrophasenseparation in beide reinen

geformte und angeordnete B-Zylinder.)

Polymer I | Polymer II CHCl; Toluol MEK Schmelzpr.
S4oMs, '° 20 ungeordnet | B-Zyl. (verz.) | ungeordnet
+ SM-Lam
S33B341\/I33153 850M5038 B-Zylinder + - - -
SM-Lam.
S71Mao”? 20 - - -

Die aus CHCl; préparierte Mischung von S}3B34M33153 und SsoMs, ¢ (kein Bild) formt die
gleiche Makrophasenseparation wie die in Abbildung 8-13 des vorigen Abschnitts gezeigte
Probe aus S34B44M23162 und S49M51“6. Die Verringerung des B-Anteils bewirkt also keine

Verbesserung der Vertréglichkeit mit SM-Zweiblockcopolymeren.
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Ungeordnete Strukturen (kein Bild) erhélt man bei der Préparation aus Toluol und durch
Schmelzpressen. Dies ist wie bei den Mischungen und den reinen Polymeren der anderen
Kapitel vermutlich auf die selektive Unvertréglichkeit der M-Phase bzw. auf die hohe
Schmelzviskositit zuriickzufiihren. Dagegen kommt es in MEK neben der makro-
skopischen Separation des S4Ms;''® zu unregelmiBig geformten B-Zylindern (Abbildung
8-14 a). Die schon in reinem S33B34M33'> vorhandene Tendenz zu Zylindern (siche
Kapitel 4.2.1) wird hier vermutlich durch die Anwesenheit des SM-Zweiblockcopolymers
noch verstirkt. Da die B-Phase in MEK schlechter 16slich ist als die anderen beiden, sind S
und M wihrend der Zylinderbildung wahrscheinlich noch weitgehend gemischt. Insofern
dhnelt die Situation der in den Mischungen mit kurzen SM-Zweiblockcopolymeren, bei
denen es aufgrund der partiellen Mischung beider AuBenblocke zur tetragonalen
Zylinderstruktur kommt. Da es im weiteren Verlauf der MEK-Préaparation doch noch zur
Separation der S- und M-Phasen kommt, werden die B-Zylinder stark verzerrt, wie in der
Abbildung 8-14 a) zu sehen ist. Eine regelméBigere Zylinderstruktur bildet die Mischung

mit dem niedermolekulareren SSOM5038 (Abbildung 8-14 b). Dieses bewirkt anscheinend

ebenfalls eine partielle Durchmischung der S- und M-Phasen, was die Knéuel der
AuBenblocke des Dreiblockcopolymers aufweitet und dadurch die Oberfliche der B-
Mikrophase zu Zylindern kriimmt.
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o q&*ti.;i’ f o
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et ff{‘“"*'*#
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Abbildung 8-14. a) TEM-Abbildung von S3;B3Ms5" 7+ SMs," (50 : 50 wt%) (MEK, OsO,, Balken = 100
nm). b) ) TEM-Abbildung von S3;B3,M;33" + SsoMs,™ (50 : 50 wt%) (CHCI;, OsO,, Balken = 100 nm).
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8.2.4. S431314M43102 + S49M51116

Da die lc-Morphologie des reinen S4B 14My3'* bereits aus B-Zylindern besteht, zwischen
denen eine S-M-Grenzflache existiert, ist zu erwarten, dal die SM-Zweiblockcopolymer-
Molekiile sich an eben dieser Grenzflache anordnen. Das Dreiblockcopolymer mit einem
B-Anteil von nur 14 wt% ist dem Zweiblockcopolymer in seinen Eigenschaften
(Gesamtvertrdglichkeit) sehr dhnlich, so dal eine makroskopische Entmischung nicht zu

erwarten ist.

Eine aus CHCIl; préparierte Mischung beider Polymere mit gleichen Gewichtsanteilen ist
in Abbildung 8-15 wiedergegeben. Wie erwartet bleiben die S- und M-Lamellen der lc-
Morphologie erhalten, wéihrend die B-Zylinder, die sich auf den S-M-Grenzflichen
befinden, durch die Einlagerung der Zweiblockcopolymere auseinanderriicken. Dadurch
verlieren sie die langreichweitige Ordnung ihrer Orientierung. Man sieht sie in unregel-
miBigen Abstinden auf den Lamellengrenzflichen sowohl in paralleler Projektion (runde
Flecken) als auch gekippt zur Betrachtungsrichtung (langlich). Es kommt wie erwartet zu

keiner Makrophasenseparation.

Abbildung 8-15. TEM-Abbildung von S;3B1,M ;' + S,Ms;"'® (50 : 50 wt%) (CHCI;, OsO,, Balken = 100

nm)

8.3. SBT+ST®

Aus dem vorherigen Unterkapitel kann geschlossen werden, dall es nicht gelingt, mit
SBM-Dreiblockcopolymeren und SM-Zweiblockcopolymeren lamellare Uberstrukturen zu

bilden. Hinreichend hochmolekulare und in reinem Zustand lamellenbildende
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Blockcopolymere entmischen makroskopisch. Durch Reduzierung des Molekulargewichts
oder die Wahl des Losungsmittels kann der Einflu der Unvertriglichkeit der S- und M-
Blocke reduziert werden. Damit sinkt die Gesamtunvertriglichkeit beider Polymere und
eine Makrophasenseparation wird verhindert. Allerdings bewirkt diese verminderte
Abstoflung der S- und M-Phasen eine Einschniirung der B-Lamellen zu Zylindern analog

zu einer lc-Morphologie. Eine lamellare Uberstruktur ist damit nicht mdglich.

Um in der Mischung ABC + AC die Zielstruktur aus gemischten Lamellen mit nicht-

zentrosymmetrischer Sequenz zu erreichen, mufl

e die Gesamtunvertraglichkeit der beiden Polymere verringert werden, indem der Einfluf3
des B-Blocks verringert wird. Dies verhindert die Makrophasenseparation von

Zweiblock- und Dreiblockcopolymer.

e die AbstoBung der beiden AuBenblockphasen A und C vergroBert werden. Dies
verhindert die Zylinderbildung.

Beides erreicht man durch die Verwendung von Poly(tert-butylmethacrylat) T anstelle von
Polymethylmethacrylat als C-Block. Die T-Phase ist mit dem Mittelblock aus Polybutadien

besser vertriglich als M, mit S aber schlechter.

Mit den Flory-Huggins-Wechselwirkungsparametern aus Tabelle 4-2 und mit y ~ "2
ergibt sich flir die Mischung SBT + ST ein Verhéltnis der Grenzfldchenspannungen nach
Gleichung 8-1 von:

1/4
(M) = 1,00

YSBT.

Allerdings sei darauf hingewiesen, dall sich die mit dem Loslichkeitsparameter von
Poly(tert-Butylmethacrylat) berechneten Wechselwirkungsparameter bereits mehrfach als
ungenau erwiesen haben. Das Verhéltnis von eins wiirde ndmlich bedeuten, daf3 es keine
unterschiedliche Verstreckung der Zweiblock- und Dreiblockcopolymerketten gébe. Damit
wire auch die entropische Triebkraft fiir eine gemischte Lamelle nicht vorhanden und eine

zufillige Abfolge der Schichten wiirde resultieren.

8.3.1. S33B33T3316° + verschiedene ST-Zweiblockcopolymere

Das  Dreiblockcopolymer S33B33T33160 wird mit zwel verschiedenen ST-
Zweiblockcopolymeren gemischt, zum einen mit S47Ts3'® und zum anderen mit S4,Tss®'.
Mit S47Ts3'? ist das Verhiltnis der mittleren Blocklangen Ng1/Nsgr = 0,97. Damit kommt
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von allen untersuchten Polymerkombinationen die aus 833B33T33160 und S47T53103 dem
entsprechenden theoretischen Idealwert am nichsten. Dagegen hat die Mischung mit
S42T586l ein Verhiltnis von Ngr/Nsgr = 0,56, was theoretisch keine lamellare Uberstruktur

erwarten laf3t.

Mischungen aus S33B33T33160 + S47T53103

Die unten ausfiihrlich beschriebene Untersuchung der verschiedenen Mischungen mit
TEM und SAXS zeigt, daB8 die Zielmorphologie einer gemischten Uberstruktur aus nicht-
zentrosymmetrischen (nzs.) Lamellen mit der Sequenz SBT ts gebildet wird.°

Tabelle 8-7. Mit TEM identifizierte Strukturen der Mischungen aus S33B33T33160 und S47T53103 (CHC;).
(SBT-Lam. und ST-Lam. = reine lamellare Polymerstrukturen; nzs.-Lam. = Uberstruktur aus nicht-

zentrosymmetrischen Lamellen.)

Polymere wt% mol% Struktur
SBT ST SBT ST

90 10 85 15 viel SBT-Lam. + wenig nzs.-Lam.
80 20 72 28 SBT-Lam. + nzs.-Lam.
70 30 60 40 wenig SBT-Lam. + viel nzs.-Lam.
65 35 55 45 nzs.-Lam.

S33B33T35'% 60 40 50 50 viel nzs.-Lam. + wenig ST-Lam.

+ SarTss™ 50 50 39 61 viel nzs.-Lam. + wenig ST-Lam.
40 60 30 70 nzs.-Lam. + ST-Lam.
30 70 22 78 nzs.-Lam. + ST-Lam.
20 80 14 86 wenig nzs.-Lam. + viel ST-Lam.
10 90 7 93 wenig nzs.-Lam. + viel ST-Lam.

Aus den verschiedenen Strukturen der Proben folgt, daB die nicht-zentrosymmetrische
lamellare Uberstruktur eine definierte Zusammensetzung hat. Die Probe, deren
Bruttozusammensetzung der dieser Uberstruktur entspricht, bildet ausschlieBlich nicht-
zentrosymmetrische Lamellen. Thre Zusammensetzung betrigt 55 mol% S33B33T33160 und

45 mol% S47T53103. Weicht die Bruttozusammensetzung der Probe davon ab, so wird die
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iiberschiissige Menge des einen Polymers nicht in die Uberstruktur eingebaut, sondern in

Form reiner Dominen makroskopisch abgeschieden.

In der TEM-Abbildung 8-16 a) ist eine Ansicht der nicht-zentrosymmetrischen
Lamellenstruktur wiedergegeben. In ihr gelingt die Unterscheidung aller drei Phasen (S
grau, B schwarz und T weif}). Die Lamellen sind senkrecht geschnitten, verlaufen also
parallel zur Betrachtungsrichtung und erscheinen als Streifen. Die Farbfolge "grau-
schwarz-weif3-grau", die in der linken oberen Hélfte von oben nach unten durchlaufen wird
entspricht einer Schichtsequenz mit der Periodizitdt "SBT ts". Zwischen den schwarzen B-
Schichten ist je ein Ubergang von der weiien T-Phase zur grauen S-Phase zu erkennen. Er

wird gebildet durch eine Lage ST-Zweiblockcopolymer, denn diese Grenzflaiche kommt in

der reinen Dreiblockcopolymer-Lamellenmorphologie nicht vor.

SBT TBS
Doppel-
schicht

st ts-
Doppel-
schicht

HTW®n o cw W H e DWW H ST ®

Abbildung 8-16. a) TEM-Abbildung der nicht-zentrosymmetrischen. Uberstruktur im Blend S33B;;T. 4500+
Sy T 53103 (60 : 40 wt%) (CHCI;, OsO, Balken = 250 nm). b) Schema des typischen Defekts der nzs.

Lamellenstruktur, wie er auch in dem in a) gezeigten Ausschnitt vorkommt.

Die Nicht-Zentrosymmetrie der Struktur bewirkt, dal die Sequenz in beide Richtungen
unterschiedlich ist. Ein Lamellenstapel kann sich daher nicht nahtlos mit einem umgekehrt
orientierten Stapel verbinden. Es entsteht eine Domédnengrenze, an der die Lamellen des
Mittelblocks unterbrochen sind. Diese fiir gerichtete Strukturen typische Doménengrenze
ist auch in der Mitte der TEM-Abbildung 8-16 a) zu sehen. Die Lamellensequenz in der
rechten unteren Bildhilfte ist umgekehrt zu der oben links und durchléuft von oben nach

unten die Farben "...-grau-weill-schwarz-grau-..." entsprechend der Sequenz "...st TBS...".
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Die Tatsache, dall beide Sequenzen in einer TEM-Ansicht zu sehen sind, schlieBt einen
Projektions- oder Schnittartefakt als Ursache fiir die Farbabfolgen aus und beweist
eindeutig die nicht-zentrosymmetrische Lamellenstruktur. Im unteren Bereich der TEM-
Abbildung 8-16 a) sieht man eine Doppellamelle des Zweiblockcopolymers mit der
Farbfolge "grau-weil3-grau" (st ts). Dies bewirkt eine Umkehrung der Sequenz und stellt
die parallele Doménengrenze zwischen zwei entgegengesetzt orientierten Lamellenstapeln
dar. Analoges gilt fiir eine Doppelschicht des Dreiblockcopolymers ("grau-schwarz-weil3-
schwarz-grau" = SBT TBS), die ebenfalls im gezeigten Ausschnitt vorkommt. Die
Orientierung der Polymerketten und der Verlauf der Schichten bei einem solchen
Stapeldefekt ist in der Schema-Abbildung 8-16 b) wiedergegeben.

Die nicht-zentrosymmetrische Lamellenstruktur wird ebenfalls mit SAXS nachgewiesen.
Abbildung 8-17 zeigt die Streukurven des reinen Dreiblockcopolymers und des Blends mit
60 Wt% S33B33T33'%° und 40 wt% S47Ts;'®. Dieser Blend enthiilt zwar neben der Uber-
struktur noch geringe Mengen des reinen Zweiblockcopolymers, dessen Struktur hat aber
kein Streusignal, da der Elektronendichte-Unterschied zwischen S und T zu gering ist
(siehe Kapitel 2.2).

(100)

v L S33B33 T35
1000 | _

';:' 100 3

= F

»

[

S 101

£ E

:60 wt% S33B33T33160
1540 wt% S47Ts3'"

| L | L | L | L |
0,02 0,04 0,06 0,08 0,10
@4 hiam

Abbildung 8-17. SAXS-Streukurven der Mischung mit 60 wt% S33B33T55"% und 40 wt% S,;Ts;'" (CHCI3) und
des reinen 533333T33160 (CHClg)

Die bereits in Kapitel 4.2.2 besprochene Streukurve des reinen S33B33T33160 enthilt zwei
auswertbare Reflexe (100) und (200), die einer Langperiode von 42,6 nm entsprechen. Da
S und T eine sehr dhnliche Elektronendichte besitzen, entsprechen die Reflexlagen den
Abstinden zwischen je zwei B-Schichten. Die wahre Langperiode der Wiederholungs-
einheit SBT TBS ist daher mit 85,2 nm doppelt so hoch. Da der Volumenbruch der B-
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Phase 1/3 betrigt, ist der Reflex dritter Ordnung ausgeldscht. Auch in der Streukurve der
Uberstruktur entsprechen die Reflexe dem Abstand der B-Schichten in der Sequenz "SBT
ts SBT ts" (und umgekehrt). Da das Signal erster Ordnung aufgrund der grofen Lang-
periode vom Beamstop abgeschnitten wird, wird diese mit ca. 67 nm aus den Signalen 2.

und 3. Ordnung bestimmt.

Die Langperiode der lamellaren Uberstruktur mit der Sequenz SBT ts entspricht der
Summe der halben Langperioden der beiden reinen Strukturen "SBT TBS" und "st ts",
wenn man davon ausgeht, da3 sich die Dichte der Verkniipfungspunkte an den Grenz-
flichen nicht dndert. (Unterschiedliche Belegungsdichten der Ketten fiihren zu unter-
schiedlichen Verstreckungen und damit zu unterschiedlichen Schichtdicken.) Da die
Lamellenmorphologie des reinen ST-Zweiblockcopolymers keine Streusignale liefert und
die Ausmessung ihrer TEM-Abbildungen zu ungenau ist (siche Kapitel 4.3), werden die
Schichtdicken der Halblamellen ndherungsweise mit der Langperiode des SBT-
Dreiblockcopolymers berechnet.” Man erhélt den Wert D (ST)/2 = 27,0 nm, mit dem fiir
die Langperiode der Uberstruktur folgt:

Deate(SBT ts) = Dsaxs(SBT)/2 + Deaie(ST)/2 = 69,6 nm

Im Rahmen der Mefigenauigkeit und der gemachten Annahmen stimmt dieser berechnete

Wert mit dem gemessenen von 67 nm gut {iberein.

Die Zusammensetzung der Uberstruktur von 55 mol% 833B33T33160 und 45 mol% S47T53103
bedeutet, daB in der Struktur eine groBere Anzahl der Dreiblockcopolymermolekiile
vorkommen. Da die Grenzflachen beider Polymersorten gleich grof3 sind, stehen die Ketten
des Dreiblockcopolymers dichter, haben also eine geringere Flache pro Molekiil und eine
groBere Streckung. Die Berechnung der mittleren Grenzflichenspannung des Dreiblock-
copolymers ysgr und der des Zweiblockcopolymer ysr ergeben mit den unsicheren
Loslichkeitsparametern fiir T (Tabelle 4-1) gleiche Werte. Danach sollte die Kettendichte
an den Grenzflachen von Dreiblock- und Zweiblockcopolymer gleich grof3 sein. Entweder
ist der wirkliche Wert fiir ysgr doch groBer als der flir yst oder die unterschiedliche
Streckung der Ketten ist ein Effekt der Mischung, so dafl die Entropiesteigerung bei der
Durchdringung verschieden gestreckter Ketten die urspriinglich gleichen Verstrek-
kungsgrade aufspaltet. Das resultierende asymmetrische Konzentrationsprofil nach
Abbildung 8-5 wire hier gewissermallen gleichzeitig Ursache und Wirkung der gemischten
Uberstruktur. Dies scheidet schon deshalb aus, weil dieser Effekt auch fiir jede Lamellen-

morphologie eines beliebigen reinen Polymers der Fall sein miifite.

Wie bereits erwéhnt, fiihrt eine Abweichung der Bruttozusammensetzung der Mischung
von der der Uberstruktur zu einer Absonderung der Uberschukomponente in Form reiner
Polymerdoménen. Dies ist zu sehen in TEM-Abbildung 8-18 a), bei dem das SBT-
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Dreiblockcopolymer im UberschuB vorliegt. Das Erscheinungsbild des reinen 833B33T33160
(im Bild oben) ist dabei gepridgt vom Abbau der T-Phase, der zu schmalen T-Lamellen
verglichen mit den S-Schichten fiihrt. Die wirkliche Struktur von S33B33T33160 hat
entsprechend der symmetrischen Zusammensetzung gleiche Schichtdicken der S- und T-
Lamellen. In der Abbildung der lamellaren Uberstruktur (in der unteren Hilfte der TEM-
Abbildung 8-18) sind die Abstinde der schwarzen B-Schichten gleich, da sich zwischen

thnen jeweils eine S- und eine T-Schicht befindet.

a) b)

Abbildung 8-18. a) TEM-Abbildung der Domdnengrenze zwischen reinen SBT-Lamellen (oben) und nzs.
Uberstruktur (unten) im Blend S33B33Ts5'™ + Sy7Ts3'" (80 : 20 wt%) (CHCl;, OsO,, Balken = 250 nm). b)

Schema des Ubergangs und der Orientierung der Polymerketten.

Von den schwarzen B-Lamellen der reinen SBT-Struktur oben wird jede zweite an der
Dominengrenze fortgefiihrt und die jeweils andere durch eine Lage des ST-Zweiblock-
copolymers ersetzt. Das ermoglicht ein Weiterlaufen der S- und T-Schichten von einer

Domaine in die andere.

Liegt umgekehrt das ST-Zweiblockcopolymer im Uberschu3 vor, so wird dieses in reiner
Lamellenform neben der nicht-zentrosymmetrischen Uberstruktur abgeschieden. Die ge-
mischte Uberstruktur bildet hier ebenso wie in Abbildung 8-18 grofere Dominen, die nicht
durch das iiberschiissige Zweiblockcopolymer gestort sind (kein Bild). Dagegen findet
man bei einem sehr starken ST-UberschuB, wie in Abbildung 8-19 gezeigt, isolierte
Lamellen des Dreiblockcopolymers (erkennbar an den schwarzen B-Streifen), die sich in
die dominierende Lamellenstruktur des Zweiblockcopolymers (alternierende graue und
weille Streifen) einfiigen. Vermutlich wird hier die Bildung der nicht-zentrosymmetrischen

Uberstruktur mit regelméBiger Lamellensequenz kinetisch verhindert. Die Schichten des
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Zweiblockcopolymers bilden wahrscheinlich Diffusionsbarrieren fiir die Molekiile des
Dreiblockcopolymers, so dal} sich diese zwar zu ausgedehnten Lamellen vereinen konnen,
sie bleiben aber in senkrechter Richtung durch mehrere Schichten des Zweiblock-
copolymers getrennt. Unter diesen Umstdnden geht auch die Korrelation der Orientierung
der SBT-Schichten verloren, weshalb im gezeigten Ausschnitt die schwarzen B-Schichten
zum Teil mit der Oberseite und zum Teil mit der Unterseite an die weilen T-Schichten

grenzen (und entsprechend umgekehrt an die grauen S-Schichten).

Abbildung 8-19. a) TEM-Abbildung des Blends S3;B33T33'" + S;7Ts3'" (10 : 90 wt%) (CHCl;, OsO,, Balken
= 100 nm).

Neben CHCI; werden als weitere Praprationsmethoden die Losungsmittel Toluol, MEK
sowie Schmelzpressen verwendet. Proben mit je 60 wt% S33B33T33160 und 40 wt% S47T53103
zeigen mit den beiden Losungsmitteln Makrophasenseparation in die beiden reinen
Polymerphasen und beim Schmelzpressen die iibliche ungeordnete Struktur. In den aus
MEK und Toluol préparierten Proben durchdringen sich die Lamellen der reinen Polymer-
strukturen an ihren Doméinengrenzen. Oft finden sich Lamellen der einen Sorte in den
Dominen der anderen. Offenbar ist die Gesamtunvertriaglichkeit als Triebkraft, die zur
makroskopischen Entmischung fiihrt, nicht sehr grofl. Vermutlich wird im Gegensatz zu
der Situation im unselektiven CHCI; der B-Mittelblock in MEK weniger und in Toluol
stairker gequollen als die A- und C-Phasen. Daher differieren wahrscheinlich die
Belegungsdichten der Ketten an den Grenzflichen bei Dreiblock- und Zweiblock-
copolymer wiahrend der Strukturbildung, was zu einer zu grofen Asymmetrie der
gemischten Lamelle und damit zur Entmischung fiihrt.
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Mischungen aus S33B33T33160 + S42T5861

Von der Mischung beider Polymere mit dquimolarer Zusammensetzung (73 wt%
S33B33T33160 + 28 wt% S42T5361) werden Proben aus CHCIl;, Toluol und MEK prépariert.
Alle zeigten Makrophasenseparation in die beiden reinen lamellaren Polymer-
morphologien. Vereinzelt wird, wie in Abbildung 8-20 gezeigt, eine zylindrische
Mischstruktur gebildet. Dies entspricht dem Verhalten des vergleichbaren Blends
S}3B34M33153 + S50M503 8 Offenbar bewirkt das niedrige Molekulargewicht von S4Tssd! die
Ausbildung einer S-T-Grenzfliche, ohne die die Zylinder nicht moglich wéren. Da aber die
Unvertragichkeit zwischen S und T immer noch groB ist (verglichen mit S und M), ist die
Zylinderstruktur instabil und stellt nur einen Defekt dar in den ansonsten vollstindig

getrennten Polymerstrukturen.

Abbildung 8-20. TEM-Abbildung des Blends S3;B33Ts5'™ + S;,Tss™ (72 : 28 wt%) (CHCls, OsO,, Balken =
100 nm).

Das Ausbleiben einer lamellaren Uberstruktur bei der Kombination zweier ungleicher
Blocklédngen mit einem ungiinstigen Verhéltnis von Ngt/Nggr = 0,56 ist konsistent mit der

theoretischen Voraussage von Leibler, Gay und Erukhimovich.'

8.3.2. S4B T4+ S47T5'"

Es wird eine Mischung mit gleichen Gewichtsanteilen aus CHCl; prépariert. In der reinen
SBT-Morphologie bildet die B-Phase ondulierte, geschlossene Schichten (siehe Kapitel
4.2.2), was auf die Unvertraglichkeit von S und T zuriickzufiihren ist. Hier ist die B-Phase

dagegen zu einzelnen Zylindern und Kugeln aufgerissen, zwischen die sich die Molekiile
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des ST-Zweiblockcopolymers lagen (kein Bild). Makroskopische Entmischung beider
Polymere ist nicht zu erkennen. Das Verhalten der Mischung entspricht dem des Blends
S43B1aMa3'? + S40Ms; ', bei dem die Zylinder der urspriinglichen lc-Morphologie entlang
der Grenzfliche auseinander riicken und zwischen denen das SM-Zweiblockcopolymer

sich einlagert.

8.4. BSM + BM

Von diesem Typ Mischung wird eine Kombination untersucht, nimlich B32835M33196 +
B4oMs,*”. Das Verhiltnis der Grenzflichenspannungen (ywm/yssm)' W = 1,14 und das der
mittleren Blockldngen Npwm/Npsy = 0,47 weichen stark von einander ab, weshalb

theoretisch keine gemischte lamellare Uberstruktur zu erwarten ist.

Bei zwei Zusammensetzungen findet man eine lamellare Struktur, von der nicht
abschlieBend geklirt werden kann, ob es sich um eine gemischte Uberstruktur handelt oder
um die lamellare Morphologie des reinen BSM-Dreiblockcopolymers. Dariiber hinaus tritt

bei wenig Zweiblockcopolymeranteil eine Struktur aus perforierten B-Lamellen auf.

Tabelle 8-8. Mit TEM identifizierte Strukturen der Mischungen aus B3,S55M33™% und BM;,Y (CHCIL;).
(BSM-Gyr. = core-shell-Gyroid des reinen B;,S3sMs3""’; BSM-Lam. = Lamellenmorphologie des reinen
B3,S3sM 3319 . PL = perforierte B-Lamellen; ?-Lam. = nicht aufgeklirte, eventuell nicht-zentrosymmetrisch

gemischte Lamellenstruktur.)

Polymere wt% mol% Struktur
BSM BM BSM SM
B3,S3sMss'® | 92,5 7,5 85 15 BSM-Gyr. + BSM-Lam. + HPL
+ ByyMs,*’
67 33 50 50 ?-Lam.
50 50 31 69 ?-Lam. + BM-Lam.

Bei einem BM-Zweiblockcopolymeranteil von nur 7,5 wt% (Abbildung 8-21) kommt es
zur Koexistenz von drei Strukturen. Auf der linken Seite siecht man die beiden Strukturen
des reinen BSM-Dreiblockcopolymers, ndmlich core-shell-Gyroid mit B-Kern, S-Hiille
und M-Matrix (obere linke Ecke) und Lamellen mit der Abfolge BSM MSB (siche Kapitel
4.2.3). AuBBerdem zeigt die Abbildung eine Morphologie aus schwarzen B-Lamellen, die

von einer hell erscheinenden Phase perforiert sind.
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Abbildung 8-21. TEM-Abbildung des Blends B;,S3sM;33'"° + BuMs,” (92,5 : 7,5 wt%) (CHCl;, OsO,, Balken
=250 nm).

Obwohl die hellen Locher in den B-Schichten eine gewisse RegelméBigkeit aufweisen,
kann die vermutlich hexagonale Ordnung nicht nachgewiesen werden. Ebenfalls kann
nicht zwischen beiden hell erscheinenden Phasen S und M unterschieden werden. Falls
beide Phasen entmischt sind, wovon auszugehen ist, so gibt es zwei Moglichkeiten, wie es
zu den Perforationen der B-Schicht kommen kann. Zum einen kann es wie in Abbildung 8-
22 a) gezeigt, zur Verbindung der M-Schichten durch die zwei S-Schichten und die B-
Schicht hindurch kommen. Neben dieser Perforation, die der urspriinglich fiir Zweiblock-
copolymere diskutierten hexagonal perforierten Lamellenmorphologie (siche Kapitel 1.2)
nahe kommt, ist es auch denkbar, daf} die S-Lamellen nicht durchbrochen sind und zwei

verschiedene M-Phasen von einander trennen (Abbildung 8-22 b).

o

a) b)
Abbildung 8-22. Querschnitt der beiden moglichen Perforationen der B-Schicht: a) Die M-Blocke der

beiden Polymersorten stehen in Kontakt mit einander und durchstofsen aufser der B-Schicht auch zwei S-
Schichten. b) Die M-Phasen sind durch die S-Schichten getrennt.
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In beiden denkbaren Féllen erhoht sich durch die Anwesenheit des BM-Zweiblock-
copolymers vor allem die S-M-Grenzfliche, da sie eine viel geringere Grenzflachen-
spannung aufweist als die anderen beiden Grenzflichen S-B und M-B. Aus diesem Grund
kommt es auch nicht zu einer lc-analogen Morphologie aus Mittelblockzylindern (hier S)
zwischen Lamellen der Aufenblocke.

Bei einem groBeren Anteil des BM-Zweiblockcopolymers von 33 wt% bildet sich
ausschlieflich eine Lamellenmorphologie, die keine Perforationen der B-Phase mehr
aufweist. Da bei dieser Mischstruktur die S- und M-Phasen nicht unterschieden werden
konnen, ist eine Aussage iiber die Sequenz schwierig. Erhoht man den Zweiblockanteil auf
50 wt%, so separiert neben dieser ersten Lamellenstruktur die des reinen B49M5187
(Abbildung 8-23 a). Diese ist erkennbar an den vergleichsweise dicken schwarzen B-
Schichten und den diinnen hellen M-Schichten. Beide Lamellenstrukturen gehen an den
Dominengrenzen in einander iiber. Kontrastiert man die lamellare Mischstruktur mit
RuOy, so wird eine Grenzfliche schwarz gefarbt (vermutlich handelt es sich um die S-M-
Grenze). In Abbildung 8-23 b) sieht man den typischen Defekt einer nicht-zentro-
symmetrischen Lamellenstruktur, der entsteht, wenn entgegengesetzt orientierte Schicht-
stapel aneinander grenzen. In der einen Doméne ist der schwarze Rand jeweils unter einem
grauen Streifen (S-Schicht ?) und in der anderen Domine oberhalb. Da die gesamte
Struktur mit allen drei Phasen weder mit OsO4- noch mit RuO4- noch mit einer Doppel-
kontrastierung mit beiden Kontrastmitteln zu identifizieren ist, und auch SAXS keine
Informationen liefert (zu groBe Langperiode), kann eine nicht-zentrosymmetrische

lamellare Uberstruktur nicht bewiesen werden.

Abbildung 8-23. a) TEM-Abbildung des Blends B;,S3sM;3'*° + BoMs,* (50 : 50 wt%) (CHCI;, OsO,, Balken
= 100 nm). b) TEM-Abbildung des Blends B3:S;sM;3;'"° + BMs;¥ (67 : 33 wt%) (CHCl;, RuO,, Balken =
100 nm).
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Zusammenfassung

Im ersten Abschnitt wird eine von Leibler, Gay und Erukhimovich entwickelte Theorie
vorgestellt, mit der die Stabilitit von gemischten Lamellen in Uberstrukturen mit der
Sequenz "...ABC ca ABC ca.." berechnet wird. Die anschlieBend beschriebenen

experimentellen Resultate werden jeweils mit dem theoretischen Ergebnis verglichen.

Im ndchsten Abschnitt werden Mischungen aus SBM-Dreiblock- und SM-Zweiblockco-
polymeren mit verschiedenen Molekulargewichten und unter verschiedenen Priparations-
bedingungen untersucht. Bei einer geringen Unvertrdglichkeit der S- und M-Phasen (z. B.
bewirkt durch niedrige Molekulargewichte) findet man statt einer lamellaren Uberstruktur
eine aus B-Zylindern, bei der die beiden anderen Phasen partiell gemischt sind bzw. analog
einer lc-Morphologie zwischen den Zylindern eine Grenzfliche ausbilden. Daf3 die
Zweiblockmolekiile sich an den Lamellengrenzen zwischen B-Zylindern ansammeln, wird
bei einem fiir sich die lc-Morphologie bildenden SBM-Dreiblockcopolymer gezeigt, bei
der die Zylinder parallel zu den Lamellen auseinander riicken. Bei groBerer Unvertrig-

lichkeit separieren beide Blockcopolymere makroskopisch.

Mit den Erkenntnissen der SBM + SM-Untersuchungen wird M durch T substituiert. Eine
geeignete Kombination des Typs SBT + ST zeigt die Zielstruktur aus nicht-zentrosym-
metrischen gemischten Lamellen mit der Sequenz "SBT ts". Diese Struktur wird durch
TEM und SAXS nachgewiesen. Variationen der Polymerkombinationen und Priparations-

bedingungen fiihren auch hier zu Zylinderstrukturen und Makrophasenseparation.

SchlieBlich werden bei Mischungen des Typs BSM + BM Uberstrukturen gefunden, bei
denen die B-Schicht zum einen regelmifig perforiert und zum anderen geschlossen ist.
Obwohl es bei der geschlossenen Lamellenstruktur Hinweise auf eine nicht-zentrosym-
metrische Schichtfolge gibt, kann die genaue Struktur nicht vollstdndig nachgewiesen

werden.

Literatur und Anmerkungen

' Leibler, L.; Gay, C.; Erukhimovich, I. Europhys. Lett. 46 (4), 549 (1999)

de Gennes, P.-G. 'Scaling Concepts in Polymer Physics' Cornell University Press,
Ithaca (1979)

Die Polymersynthesen und experimentellen Untersuchungen dieser Arbeit geschahen in
engem Austausch mit der Entwicklung der beschriebenen theoretischen Berechnung.

Da die vollstindige Berechnung der lamellaren Uberstruktur erst nach Abschlu der
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Polymersynthesen dieser Arbeit fertiggestellt wurde, konnten ihre Ergebnisse wie

Gleichung 8-1 nicht mehr gezielt berticksichtigt werden.

Es handelt sich um einen Doppelschneckenmischer mit gleichlaufenden kimmenden,

konisch zulaufenden Schnecken. Hersteller: "Centre for Polymers and Composites" in

Eindhoven. Antrieb: Elektromotor regulierbare Schneckendrehzahl von 10 bis 100 rpm.

Fiillmenge: 5 g. Die beiden Polymere werden unter Stickstoffatmosphéire 3 min bei

200°C aufgeschmolzen und gemischt und anschlieBend mit einem Druck von 340

N/em? als 3 mm starker Strang extrudiert.

Nach mehreren weiteren Tempervorgingen bei ebenfalls 180°C ist die Probe unldslich.

Vermutlich ist das Polybutadien vernetzt. Ob das ldngere Tempern bei 180°C den

Polymethylmethacrylatblock unbeschadet 146t, kann daher nicht gekldrt werden. Die

Vernetzung kann aber erst nach der Umorientierung stattgefunden haben.

6 Goldacker, T.; Abetz, V; Stadler, R.; Erukhimovich, I.; Leibler, L. Nature 398, 137
(1999)

T Mit Dsaxs(SBT)/2 = 42,6 nm und den Volumenbriichen der drei Phasen ergeben sich
fiir die halben Schichtdicken Dgsp1(S)/2 = 13,6 nm, Dsgr(B)/2 = 14,9 nm und Dsgr(T)/2
= 14,0 nm. Unter der Annahme gleicher und linearer Kettenstreckungen ergeben sich
fiir die Halbschichtendicken des ST-Zweiblockcopolymers Dgsr(S)/2 = 12,5 nm und
Dsr(T)/2 = 14,5 nm. Die resultierende halbe Langperiode D¢y (ST)/2 = 27,0 nm ist
niedriger als die wirkliche, da die S-T-Grenzflachenspannung hoher ist als die des

Dreiblockcopolymers und daher die Zweiblockcopolymerketten stirker gestreckt sind.
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9. Mischungendes Typs ABC + AD

Ebenso wie in den ABC + AC-Mischungen (Kapitel 8) ist auch hier eine gemeinsame A-
Phase denkbar, z. B. eine Lamelle, die aus den Ketten beider Polymere gebildet wird. Dies
wirde bei einer Unvertréglichkeit der D-Phase mit allen anderen Komponenten zur
Sequenz "ABC CBA ad da" fuhren. Diese Lamellenfolge wére im Gegensatz zu der "ABC
ca' des vorherigen Kapitels zentrosymmetrisch, ist aso spiegelsymmetrisch wie die
Sequenzen der Lamellenmorphologien reiner Blockcopolymere. Andererseits haben beide
Polymere nur den A-Block als gemeinsames Element und daher eine hohe Gesamtunver-
tréglichkeit. Daher ist eine makroskopische Entmischung beider Blockcopolymere vor der
strukturbildenden Mikrophasentrennung wahrscheinlich. Die Situation &hnelt der reiner
Zweiblockcopolymerblends vom Typ AB + AC (Kapitel 5). In diesen Mischungen kommt
es aulfer ungeordneten Strukturen zu Makrophasentrennung beider Polymere. (Eine Aus-
nahme stellen die von Hashimoto et al.* untersuchten Mischungen aus teilhydriertem und
vollstdndig hydriertem Polystyrol-block-polyisopren dar. Bei nicht zu weit auseinander
liegenden Hydrierungsgraden (d. h. Unvertréglichkeiten) kommt es zu Phasenseparation
innerhalb der Lamellen.)

9.1. SBM + ST

Die untersuchten Mischungen des Typs SBM + ST sind in Tabelle 9-1 aufgefuhrt. In allen
Fallen wird eine makroskopische Entmischung beider Blockcopolymere festgestellt. Dabei
kommt es in keiner Probe zu einer Minimierung des Kontakts beider reinen Lamellen-
strukturen, die auf eine Makrophasenseparation vor der Mikrophasenseparation, d.h. der
Lamellenbildung hindeuten wirde, wie es in den Blends AB + AC der Fall ist. Bei den
meisten Proben kommt es zu einer gewissen Durchdringung beider ineinander laufender
Lamellenstrukturen an den Doméanengrenzen. In den beiden selektiven Lésungsmitteln
Toluol und MEK entstehen von SuBaMs™> die Strukturen, die man auch in reinen
Proben bei diesen Losungsmitteln findet, namlich neben Lamellen ungeordnete Bereiche
bzw. verzerrte Zylinderdomanen.
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Tabelle 9-1. Mit TEM identifizierte Strukturen der verschiedenen Mischungen des Typs SBM + ST. (2@ =
Makrophasenseparation in beide reinen Blockcopolymermor phologien; - = nicht untersucht.)

Polymer | Polymer 11 wt% mol% CHCl3 Tolual MEK
SBM ST |SBM ST

SaBaMa™ | SpTee™ 50 50 | 53 57 20 - -

80 20 72 28 20 - -
60 40 49 51 20 - -
S33BaaM 3" | SyrTss™®
40 60 30 70 20 - -

20 80 | 14 86 20 - -

69 31 | 60 40 20 - -
SaBaM™ | SipT'® | 60 40 | 50 50 203 20 20

50 50 | 40 60 20 - -

SsBuMaz™® | SpTss™® | 50 50 | 50 50 20 20 20

a) Tellweise zentrosymmetrische Doppelamellen "SBM MBS st ts', aber hauptséchlich Makrophasen-
separation in die beiden reinen Polymermorphologien.

In einer aus CHCl5 praparierten Probe von SzBzuMs und Sy7Tss'® kommen groRere
Bereiche vor, die aus der eingangs beschriebenen zentrosymmetrischen Doppellamellen-
morphologie bestehen. In der TEM-Abbildung 9-1 ist ein solcher Ausschnitt zu sehen, in
dem je zwei schwarze B-Lamellen als Doppelstreifen mit einer hellen M-Schicht zwischen
ihnen zu sehen sind. Zwischen den Doppelstreifen liegen zwei graue S-Schichten, die eine
als heller Streifen erkennbare T-Lamelle umgeben. Diese helle T-Lamelle entspricht einer
Doppelschicht aus ST-Zweiblockcopolymeren "st ts'. Die schwarzen Doppelstreifen mit
ihren grauen Flanken sind zwei SBM-Dreiblockcopolymer-Lagen "SBM MBS'.
Zusammen ergeben sie die Sequenz "SBM MBS st ts' oder "grau-schwarz-wei(3-schwarz-
grau-wei3-grau”.

In der Bildmitte ist ein aufschluf3reicher Defekt zu sehen. Zwei von rechts kommende
schwarze Doppel streifen vereinigen sich zu einem. Bevor die Doppel schichten zusammen-
laufen, endet der helle Streifen der T-Schicht, der die Doppelschicht aus ST-Zwei-

216




Mischungen des Typs ABC + AD

blockcopolymermolekilen anzeigt. An dieser Stelle verengen sich die B-Schichten,
zwischen denen nur noch eine einfache S-Lamelle liegt, wie sie auch in der reinen SBM-
Morphologie vorkommt. Die zwei Doppelschichten laufen kurz in einfachem Abstand
weiter, d. h. ohne "st ts' zwischen ihnen, bis sie sich zu einer Doppel schicht vereinigen.

Abbildung 9-1.  TEM-Abbildung mit zentrosymmetrischen Doppellamellen in der Mischung Ss;BaMz,™ +
S Ts3'® (60 : 40 Wt%), (CHCl5, OsO,, Balken = 100 nm).

Die in Abbildung 9-1 gezeigte Struktur wird alerdings nicht vorwiegend gebildet, sondern
erscheint al's geordneter Ubergang zwischen den beiden reinen Blockcopolymerstrukturen.
Sie liegt an der Grenze zwischen den Doméanen der verschiendenen Polymere. Dieses
Ergebnis wird in einer zweiten Kontrollprobe mit gleicher Zusammensetzung reproduziert,
in der es ebenfalls hauptsachlich zur Makrophasenseparation kommt und nur ansatzweise
zu der Mischstruktur aus Doppellamellen. Gleiches gilt fur die Mischungen mit anderer
Zusammensetzung. Offenbar ist die Mischstruktur instabil beziglich des Zerfalls in die
reinen Komponenten. lhr Vorhandensein spiegelt lediglich die unvollstandige Ent-
mischung wieder, die durch die wahrend der Préparation abnehmende Beweglichkeit der
Molekule und die Wirkung der Lamellen als Diffusionsbarrieren "eingefroren” wird.

9.2. SBT +SM

Wie im vorherigen Abschnitt kommt es in allen Mischungen des Typs SBT + SM zu
makroskopischer Entmischung beider Blockcopolymere.
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Tabelle 9-2. Mit TEM identifizierte Strukturen der verschiedenen Mischungen des Typs SBT + SM. (2@ =
Makrophasenseparation in beide reinen Blockcopolymermorphologien; - = nicht untersucht.)

Polymer | Polymer 11 wt% mol% CHCl; Toluol MEK
SBT SM | SBT SM

80 20| 74 26 20 - ;
60 40 | 48 52 o0 ] )
SyoM s,
S33B33Ts™® 40 60 | 33 67 2P 20 20

20 80 | 15 85 20 - -

SiMx> | 50 50 | 31 69 20 ; .

SuB7 T4 | SiMs'® | 50 50 | 58 52 20 - -

Im Gegensatz zu den Blends SBM + ST sind hier in fast allen Féllen die Domé&nengrenzen
gepragt von einer makroskopischen Entmischung der Polymere vor der Mikrophasen-
separation. Die beiden verschiedenen Lamellensorten durchdringen sich nicht, sondern
haben einen minimalen gegenseitigen Kontakt. Die Gesamtunvertraglichkeit der beiden
Blockcopolymere ist also bei SBT + SM viel groRer als bei SBM + ST. Dort ist die
Unvertréglichkeit der "fremden” ST-Zweiblock-Halfte T mit der B-Phase des Dreiblock-
copolymers viel geringer (siehe Tabelle 4-2 in Kapitel 4). Dagegen ist der M-Block des
SM-Zweiblockcopolymers stark unvertraglich mit alen Komponenten des SBT-
Dreiblockcopolymers, weshalb sich SM und SBT stérker abstof3en.

Eine Ausnahme stellt die Mischung SzaBasTs'®® + S;Mao™ dar. Hier kommt es neben
reinen Doméanen beider Polymere zu zahlreichen Doppellamellen des SBT-Dreiblock-
copolymers, die losgelést vom Ubrigen Lamellenstapel von reinem SM-Zweiblockco-
polymer umgeben sind (Abbildung 9-2). Im Inneren der Doppellamellen befindet sich die
Schicht aus T-Phase, wéhrend die S-Ketten auf der Aul3enseite liegen und in Kontakt mit
der S-Matrix der nicht genau identifizierten SM-Zweiblock-Morphologie stehen. Vermut-
lich bewirkt der geringe Anteil an M-Phase im Zweiblockcopolymer die weniger starke
Unvertréglichkeit, so dal3 es hier im Gegensatz zu den anderen Blends des Typs SBT + SM
zu den in Abbildung 9-2 gezeigten Strukturen kommt.
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Abbildung 9-2.  TEM-Abbildung der Mischung S;sBasTss™ + S;iMae™* (50 : 50 wt%), (CHCl3, OsO,, Balken
= 250 nm).

9.3. BSM + BT

Bei Mischungen aus Bz,SasMas'® und BsoTso™”” entsteht eine gemischte Uberstruktur, die
in keiner der beiden reinen Polymere auftritt, ndmlich B-Lamellen, die in regelmal3iger
Weise von einer hellen Phase perforiert sind. In der Probe mit 6,7 wt% BT-Zwel-
blockcopolymer wird hauptsichlich diese Uberstruktur gebildet. Das bedeutet, dal? sie nur
wenig Zweiblockcopolymer enthalten kann. Daher ist bei einem Probenanteil von 50 wt%
beider Polymere ein Grofl3teil des Zweiblockcopolymers tiberschiissig und bildet neben der
Mischstruktur seine Lamellenmorphologie.

Tabelle9-3. Mit TEM identifizierte Strukturen von Mischungen aus B3SsMss™® und BspTso™ in zwei
Zusammensetzungen (CHCl5). (Pl = Uberstruktur aus perforierte B-Lamellen; BSM-Lam. und BT-Lam. = die
Lamellenstrukturen der reinen Blockcopolymere.)

Polymere wit% mol % Struktur
BSM BT |BSM BT

BuSsMg'® | 33 67 | 88 12 viel PL + wenig BSM-Lam.

107
* BsoTso 50 50 35 65 PL + BT-Lam.
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Abbildung 9-3 zeigt zwei unterschiedlich orientierte Doménen der gleichen perforierten
Lamellenstruktur. Im unteren Bereich sind die Lamellen parallel zur Betrachtungsrichtung
projiziert und erscheinen als schmale Bénder. Die Lamellenabstdnde entsprechen denen in
der reinen BSM-Lamellenmorphologie und in der Tat findet man in der Probe, in der beide
Strukturen koexistieren, dal3 sie Ubergangslosin einander Ubergehen. Auch wenn die hellen
Phasen nicht unterschieden werden konnen, ist daher ihre Anordnung zwischen den
sichtbaren schwarzen B-Lamellen vermutlich die gleiche wie in der reinen BSM-Lamellen-
struktur, ndmlich " S-Bpet-S-M-S-Bpet.-S'. Die schwarzen Streifen der B-Lamellen sind in
regelmaliigen Abstanden durch die Perforation unterbrochen.

In der oberen Héfte von Abbildung 9-3 stehen die Lamellen fast senkrecht zur
Betrachtungsrichtung. Dadurch kann man grofR3ere Flachen der einzelnen Lamellen sehen.
Die Perforationen der hellen Phase sind vermutlich hexagonal angeordnet.

i _.r. i - i a
s,
=

- A

- : :‘I--'F. 'l‘"f.

Abbildung 9-3.  TEM-Abbildung der perforierten Lamellenstruktur in der Mischung BaSisMas™® +
BsoTso™” (50 : 50 Wt%), (CHCl5, OsO,, Balken = 100 nm).

Da, wie bereits erwahnt, zwischen den drei hell erscheinenden Phasen S, M und T nicht
unterschieden werden kann, 1863t sich tber die Struktur dieser Phasen nur spekulieren. Eine
shnliche Struktur aus perforierten Lamellen wird auch bei Mischungen aus Bz;SzsMas™®
und BssMs4™ gefunden (Kapitel 8.4). Dort werden zwei verschiedene Strukturen
vorgeschlagen. Bel beiden werden die Zweiblockcopolymermolekile in die
Lamellenmorphologie des BSM-Dreiblockcopolymers eingebaut. Im einen Fall (Abbil-
dung 8-22 a) fuhrt das zu einer echten Perforation, d.h. zu einer Durchl6cherung der B-
Schicht und der beiden angrenzenden S-Lamellen durch einen Verbindungssteg der M-
Schichten. Diese Struktur wirde hier einen Kontakt der M- und T-Phasen bedeuten, was
aufgrund ihrer Unvertréglichkeit (siehe Tabelle 4-1) unglnstig ist. Der zweite Struktur-
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vorschlag (Abbildung 8-22 b) sieht fir BSM + BM-Mischungen zwei verschiedene M-
Phasen vor, die durch S-Schichten getrennt werden. Das stellt fir die perforierten Lamellen
der Mischungen BSM + BT die einzige sinnvolle der beiden Moglichkeit dar:

S M

S

Abbildung 9-4. Schema des mdglichen Querschnitts der perforierten lamellaren Uberstruktur im Blend des
TypsBSM + BT.

Der einzige Unterschied zu der Situation in Abbildung 8-22 b) sind die Unvertraglich-
keiten der verschiedenen Phasen untereinander. Das fhrt (vermutlich, nicht nachgewiesen,
da die TEM-Auflésung nicht ausreicht) zu einer Umkehrung der Krimmung der B-T-
Grenzfléche, da nun die Kontakte beider Phasen der perforierten Lamelle mit S ungiinstig
sind, diese untereinander aber nur eine geringe Unvertraglichkeit haben. Der Querschnitt in
Abbildung 9-4 erklart auch, weshalb die Uberstruktur so wenig BT-Zweibl ockcopolymer
enthdlt, daeslediglich die Einschlisse in der B-Lamelle bildet.

Zusammenfassung

Die Mischungen des Typs SBT + SM entmischen aufgrund ihrer grof3en Gesamtunver-
traglichkeit in die reinen Blockcopolymere makroskopisch. Bei Mischungen SBM + ST ist
die Gesamtunvertréglichkeit kleiner und es gibt teilweise gemischte Doméanen, die eine
zentrosymmetrische Uberstruktur aus Doppellamellen mit der Sequenz "SBM MBS st ts"
bilden. Trotzdem bleibt auch hier Makrophasenseparation vorherrschend. Einzig in den
Mischungen BSM + BT bildet sich bevorzugt eine geordnete Uberstruktur, in der die B-
Schichten der BSM-Lamellenstruktur durch runde Segmente aus T-Phasen unterbrochen
sind.
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10. Mischungen aus zwei Dreiblockcopolymeren

Verglichen mit den Mischungen aus Dreiblock- und Zweiblockcopolymeren der vor-
herigen Kapitel steigen bei Mischungen aus zwei verschiedenen Dreiblockcopolymeren die
geometrischen Anforderungen an eine geordnete Uberstruktur. Beide Blockcopolymer-
molekile sind mit zwei Verknlpfungspunkten an Grenzflachen gebunden und von den
insgesamt sechs Bldcken konnen alle oder nur einige gemeinsame Mischphasen bilden.
Die ersten beiden Abschnitte dieses Kapitels behandeln Mischungen von jewells chemisch
gleichen Blockcopolymeren, die sich nur in der Lange ihres Mittelblocks unterscheiden,
aso (ABC); + (ABC),. Im dritten Abschnitt werden bei gleichen Komponenten in gleicher
Zusammensetzung die Sequenzen beider Polymere variiert: BAC + ABC. Im vierten
Abschnitt schliefdlich wird neben der Sequenz auch eine Blockkomponente ausgetauscht,
so dad der Typ BAC + ABD resultiert.

10.1. (SBM); + (SBM),*

Es werden drei verschiedene Mischungen der beiden SBM-Dreiblockcopolymere
Se3BuMas™ und SyBuMus'® aus CHCls prapariert. In reiner Form bildet das erste
Lamellen mit der Periodizitdt "SBM MBS, wahrend der niedrige B-Gehalt des zweiten
Dreiblockcopolymers keine geschlossenen B-Lamellen mehr zuld@fdt und in einer Ic-
Morphologie Zylinder zwischen S- und M-Lamellen bildet. In den beiden B-&meren
Mischungen werden Strukturen gebildet, die erkennbar auf der Ic-Morphologie basieren.
Dagegen entsteht in der B-reicheren Probe hauptsichlich die "knitting pattern-
Morphologie, diein Kapitel 1.3.1 erwdhnt wird.

Tabelle 10-1. Mit TEM identifizierte Srukturen von Mischungen aus SBaMas™ und SisB1aMas'® in drei
Zusammensetzungen (CHCI3). (kp = "knitting pattern”-Morphologie; SBM-Lam. = Dreiblockcopolymer-
lamellen mit der Sequenz "SBM MBS'; Ic = "lamella-cylinder"-Morphologie aus B-Zylindern an der Grenze
zwischen S und M-Lamellen.)

Polymere wt% mol % Struktur
SBM, SBM; | SBM, SBMy

82 18 75 25 viel kp, wenig SBM-Lam.
S33BauMas™™ (1) + )
SiBrMasi® (I1) 50 50 60 40 Ubergang kp - Ic

33 67 25 75 Ic mit kp-Elementen
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TEM-Abbildung 10-1 zeigt einen Ausschnitt der Probe mit 82 wt% SzaBaMaz™. Zu sehen
ist deutlich die "knitting pattern"-Morphologie, bei der die Phasen S und M gewellte
Schichten bilden und die ovalen B-Zylinder alternierend an der Schichtgrenze und quer
durch die S-Schicht zwischen zwei Schichtgrenzen liegen. In der oberen rechten Ecke geht
die Struktur in die reine SBM-Lamellenmorphologie von S;sBMass™ tiber, bei der die B-
Phasen sich zu Lamellen schlief3en.

Abbildung 10-1.  TEM-Abbildung der kp-Morphologie (ein kleiner Bereich lamellarer SBM-Morphologie
ist oben rechts sichtbar) in der Mischung Ss;sBssMss™ + Si3B1aMas™® (82 : 18 wt%) (CHCl3, OsO,, Balken =
100 nm). Rechts: Schema der "knitting pattern”-Morphologie.

Die "knitting pattern”-Morphologie wurde zum ersten Mal von Stadler et al.?® bei einem
reinen Dreiblockcopolymer mit hydriertem Mittelblock SzsEB>/Mas™t  beschrieben.
Wahrend das entsprechende nicht-hydrierte SBM-Dreiblockcopolymer eine lamellare Mor-
phologie bildet, bei der die B-Lamellen durch leichte Ondulationen gestort sind, bildet der
hydrierte Mittelblock die charakteristischen ovalen Zylinder in ihrer alternierenden
Orientierung. Als Erklérung wird die Lage der Zusammensetzung an der Grenze zwischen
den Stabilitétsbereichen der lamellaren und lamellar-zylindrischen (Ic) Morphologie ange-
geben. In nicht-hydrierten SBM-Dreiblockcopolymeren wurde allerdings bisher auch in
diesem Zusammensetzungsbereich noch keine kp-Morphologie gefunden.*

In Tabelle 10-2 ist die Zusammensetzung der Mischung mit kp-Morphologie und die eines
von U. Breiner charakterisierten SBM-Dreiblockcopolymers mit dhnlicher Zusammen-
setzung wiedergegeben, das in reiner Form Lamellen bildet. Da in der Probe der Mischung
auller der kp-Morphologie noch kleine Bereiche der reinen SBM-Lamellen von
SasBaMaz™ zu finden sind, ist in den kp-Domanen geringfiigig mehr S und M und
weniger B enthalten as in der gesamten Probe. Diese Abweichungen sind mit den einge-
klammerten Grof3er- und Kleinerzeichen in Tabelle 10-2 angedeutet. Die B-Lamellen des
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Polymers SssBoMag™ werden als teilweise onduliert beschrieben. Nichtsdestotrotz ist die
Struktur eindeutig lamellar mit geschlossenen B-Schichten. Die Triebkraft fur die kp-
Bildung in der Mischung liegt daher nicht nur in der Zusammensetzung, sondern muf3 auf
die unterschiedlichen B-Kettenléngen zurtickgehen.

Tabelle 10-2. Volumenbriiche der kp-Uberstruktur und eines lamellenbildenden SBM-Dreiblockcopolymers
mit &hnlicher Zusammensetzung.

Polymer(e) Struktur @ s o
SuBauMas ) (< 82 Wi%) Kk >035 | (<033 | (032
S13B14M 45" (> 18 wt%) P (*)0, (<0, (>) 0,

SssB2M g™ ? SBM-Lam. 0,36 0,31 0,33

a) Synthetisiert und untersucht von U. Breiner.”

Die Lage des hydrierten kp-bildenden und nicht-hydrierten lamellaren Dreiblock-
copolymers sind in Abbildung 10-2 in ein berechnetes Phasendiagramm eingetragen. Da
Grenzflachenspannungen und Volumenbriiche der kp-bildenden Mischung nach Tabelle
10-2 der des nicht-hydrierten SBM-Dreiblockcopolymers SzsB2Mss™?! entsprechen, mar-
kiert dessen Lage gleichzeitig die Lage des Blends (die unter Vernachldssigug der oben
beschriebenen geringfuigigen Abweichung der Lage der Blend-kp-Uberstruktur entspricht).
An der gleichen Stelle befindet sich also das lamellenbildende SBM-Dreiblockcopolymer
und der kp-bildende Blend.

1,0

0,9

1_yAC/(yAB+yBC)

Abbildung 10-2.  Phasendiagramm von ABC mit ¢ = @ .° Eingezeichnet sind die beiden Polymere
SsEByMgs™ (Raute) und SysB;yMag™ (Dreieck). Die Lage der Mischung mit kp-Sruktur entspricht
(ungefahr) der von S;sB,7Mgs™?. Die duchgezogenen Linien entsprechen berechneten Stabilitatsgrenzen der
ver schiedenen Strukturen (siehe Kapitel 1.3.2)
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Mischungen aus zwei Dreiblockcopolymeren

Zwei Tatsachen sind an der "knitting pattern”-Morphologie bemerkenswert. Zum einen ist
die Grofde der Grenzflachen der ovalen B-Zylinder zu den beiden anderen Phasen sehr
unterschiedlich. Insbesondere trifft das auf die Zylinder zu, die die S-Lamelle durchqueren
und nur an ihren stark gekrimmten Enden mit der M-Lamelle in Kontakt treten. Da die
Zahl der S-B- und M-B-Verknuipfungspunkte im Blend gleich ist, stehen den Ketten an der
S-B-Grenzflache mehr Flache pro Kette zur Verfligung. Eine mégliche Erkldrung sind die
unterschiedlichen Grenzflachenspannungen ysg < yms (nach Tabelle 4-2 in Kapitel 4). Dies
trifft aber in gleicher Weise auf den kp-bildenden Blend wie auf das lamellenbildende
SBM-Dreiblockcopolymer in Tabelle 10-2 zu, ist aso keine Erklarung fir das
unterschiedliche Strukturbildungsverhalten.

Zum zweiten ist die Vielfalt der Langen der moglichen Wegstrecken durch die B-Phase der
"knitting pattern”-Morphologie bemerkenswert. Die gerade Wegstrecke durch die B-Phase
von einer Grenzflache zur anderen ohne Kurven oder Rickfaltungen stellt die Lange eines
gestreckten und daher ovalen B-Kettenknauels dar. Die Lange eines Polymerknauels wird
durch seinen Fadenendenabstand beschrieben. Bei Lamellen stellt die Schichtdicke der B-
Phase die Untergrenze dar, d.h. jede Kette mul® mindestens einen Fadenendenabstand
haben, der von einer Grenzflache zur anderen reicht. Bei den B-Zylindern der Ic-
Morphologie ist es umgekehrt. Hier gibt es fir kleine B-Knéuel zahlreiche Anordnungs-
moglichkeiten, d.h. ein Grofiteil der B-Phase liegt in der Nahe beider Grenzflachen. B-
Ketten mit grof3em Fadenendenabstand haben es dagegen schwerer, sich in dem begrenzten
Volumen der Zylinder anzuordnen, ohne mit ihren Segmenten die Grenzflachen zu
berihren. Dagegen bieten die ovalen Zylinder der kp-Morphologie an den Stellen maxi-
maler Krimmung kurze Wege durch die B-Phase, wahrend die breiten Seiten eher der
lamellaren Form entsprechen. Das kommt den Erfordernissen der bimodalen Verteilung
der B-Kettenlange in der Mischung entgegen und ist eine mogliche Erklarung, weshalb in
den hier untersuchten Blends eine "knitting pattern"-Morphologie gebildet wird. Lokal
kommt es daher vermutlich zu einer (nicht nachweisbaren) partiellen Entmischung beider
Polymere innerhalb eines ovalen Zylinders.

Diese Erkléarung trifft nicht auf die urspriingliche "knitting pattern"-Morphologie zu, da
alle EB-Ketten des SEBM-Dreiblockcopolymers innerhalb einer engen, monomodalen
Verteilung gleich lang sind. Wahrscheinlich spielt hier die schlechte Loslichkeit der EB-
Phase verglichen mit dem nicht-hydrierten B eine Rolle. Wenn die EB-Knéuel wahrend
der Srukturbildung, also zum Zeitpunkt der Mikrophasenseparation unterschiedlich stark
kollabiert sind, weisen ihre Fadenendenabsténde momentan eine ebenfalls breite Ver-
teilung auf. Damit wéare die kp-Morphologie hier kinetisch bedingt, d.h. auf eine
strukturelle Weichenstellung beim Entstehungsprozefd zurlickzufhren. In wie weit sie
auch thermodynamisch stabil ist, kann hier wie bei den meisten Blockcopolymerstrukturen
nicht abschlief3end geklart werden.
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Abbildung 10-3.  Querschnitt der "knitting pattern”-Mor phologie mit der Lage einzelner Molekiile.

Da die Zusammensetzung der kp-Uberstruktur geringfiigig unter 82 wt% des sym-
metrischen Dreiblockcopolymers liegt, ist in den beiden Mischungen mit deutlich weniger
Sa3B3sM 3™ das |c-bildende Dreiblockcopolymer im UberschuRR. Es kommt aber nicht zu
einer Koexistenz makroskopisch getrennter Doménen der Uberstruktur und der Uberschul3-
komponente. Stattdessen erlaubt die Ahnlichkeit von Ic- und kp-Morphologie einen konti-
nuierlichen Ubergang. Abbildung 10-4 a) zeigt die Mischung mit 50 wt% beider Polymere.
In der Mitte sind geordnete Bereiche zu sehen, in denen Zylinder versetzt zueinander in
Reihen stehen, die deutlich groR3er als in der reinen Ic-Morphologie sind und einen ovalen
Querschnitt haben. Ansatzweise kommt es zu Uberbriickungen der Lamellen, wie sie im
"knitting pattern” regelmaf3ig erfolgen.
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a) b)

Abbildung 10-4. &) TEM-Abbildung der Mischung S:sBsuMass™ + SBuMus™ (50 : 50 wi%) (CHCls,
0s0,, Balken = 100 nm). b) TEM-Abbildung der Mischung S;BssMss™ + Si3BuuMas™® (33 @ 67 wi%)
(CHCl3, 0sO,, Balken = 100 nm).

Eine weitere Verringerung des Anteils an symmmetrischem SBM-Blockcopolymer fuhrt
zu einer Struktur, die noch mehr der reinen |c-Morphologie dhnelt. In Abbildung 10-4 b)
ist eine Mischung mit 33 wt% Sg3BasMa3™> abgebildet. Nur noch vereinzelt kommt es zur
Uberbriickung der S-Lamelle durch schwarze B-Stege.

10.2. (SBT); + (SBT),

Wie im vorherigen Abschnitt werden zwei SBT-Dreiblockcopolymere gemischt, die sich
nur in der Blocklange des B-Mittelblocks unterscheiden. Beide Blockcopolymere bilden
fir sich lamellare Morphologien. Dabei ist die B-Schicht von SB7T4'2° aufgrund der
kleinen B-Kettenlange teilweise mit den anderen Phasen gemischt (siehe Kapitel 4.2.2.).

Statt einer gemeinsamen B-Mischphase bleiben beide Mittelbldcke getrennt in Lamellen
unterschiedlicher Dicke. Die S- und T-Phasen bilden gemischte Lamellen derart, dal3 wie
in der nicht-zentrosymmetrischen "ABC ca'-Struktur (Kapitel 8) A- bzw. C-Ketten des
einen Polymers von der einen Seite kommen, die des anderen von der anderen Seite. Es
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resultiert eine Lamellenfolge "...SBT tbs SBT tbs...".? Da beide B-Schichten unterschied-
lich dick und damit unterscheidbar sind, ist die Sequenz nicht-zentrosymmetrisch. Dadurch
vermeidet die Mischung den aufgrund der relativ hohen Grenzflachenspannung ysr ungiin-
stigen S-T-Kontakt. Aus diesem Grund kann hier keine kp-Morphol ogie gebildet werden.

Tabelle 10-3. Mit TEM identifizierte Sruktur der Mischung aus S;sBasTa3'®° und SyeB; T47'2° (CHCl5).

Polymere wt% mol % Struktur
SBT, SBT; | SBT, SBTy

S3BaaT' ™ (1) +

e 56 44 | 50 5
SueB7T47 (1)

o

nicht-zentrosymm. Lam.

TEM-ADbbildung 10-5 zeigt die Struktur der &quimolar zusammengesetzten Probe. Man
erkennt die unterschiedlich starken B-Schichten, die sich in der Lamellenfolge abwechseln.
Wie bereits in Kapitel 8 beschrieben, sind auch hier die typischen Stapel defekte vorhan-
den. Die entgegengesetzt orientierten Domanen passen aufgrund der Nicht-Zentrosym-
metrie nicht zusammen und bilden eine Doméanengrenze, an der die beiden B-Schichten
sich abldsen.

Abbildung 10-5.  Links: TEM-Abbildung der Mischung SysBasTas™® + SiBrT4r'2° (56 @ 44 wt%) (CHCl,
0s0,, Balken = 100 nm). Rechts: Schema der nicht-zentrosymmetrichen Lamellen mit Sequenz "TBS sbt" im
Quer schnitt.

3 Wiebel der Beschreibung der nicht-zentrosymmetrischen Lamellenstruktur "ABC ca" in Kapitel 8 werden
hier zur Unterscheidung beider Polymere die Schichten des SBT-Dreiblockcopolymers mit niedrigeren
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Auf den ersten Blick entfalt die von Leibler, Gay und Erukhimovich® (Kapitel 8.1) als
Triebkaft beschriebene unterschiedliche Streckung der Ketten, da die beiden S- bzw. T-
Ketten die gleiche Grenzflache haben. Allerdings hat die diinne B-Schicht des SusB7T472°
keine scharfen Grenzflachen, wie durch dynamisch-mechanische Analyse in Kapitel 4.2.2
nachgewiesen wurde. Vielmehr ist sie mit den beiden Ubrigen Phasen durchmischt,
weshalb die S und T-Ketten eine andere Streckung aufweisen als die eines stark ent-
mischten SBT-Dreiblockcopolymers. Vermutlich ist der Unterschied nicht so stark, wie in
der Mischung SBT + ST, aber er reicht aus, um die nicht-zentrosymmetrische Lamellen-
folge mit der Periode "SBT tbhs' und umgekehrt zu bilden.

Die Zusammensetzung der Struktur "SBT ts' war in Kapitel 8.3 mit 55 mol% SzBasTas
und 45 mol% Su7Ts5™> bestimmt worden, d. h. die Dreiblockcopolymerketten standen dort
dichter auf den Grenzflachen als die des Zweiblockcopolymers. Die nicht-zentrosym-
metrische Struktur mit SsB7M.7*%° hat hingegen gleiche molare Anteile beider Polymere,
denn in der Probe mit entsprechender Bruttozusammensetzung ist kein tberschissiges
Polymer einer Sorte vorhanden. Der zusétzliche kurze Mittelblock bewirkt demnach ein
dichteres Zusammenricken der an ihn gebundenen S- und T-Ketten verglichen mit dem
ST-Zweiblockcopolymer, so dal3 jetzt die Ketten beider Polymere anndhernd gleich dicht
auf den Grenzflachen stehen. Der Unterschied der Kettendichte ist so klein, dal3 er inner-
halb des Fehlerbereichs der Methode liegt, also nicht durch gréfRere Domanen einer reinen
Komponente nachgewiesen werden kann; er reicht aber aus, um as Triebkraft fur die
Bildung der nicht-zentrosymmetrischen Schichtstruktur zu dienen.

10.3.BSM + SBM

Das Dreiblockcopolymer BzSssMss'®, das in reiner Form aus CHCls neben wenig
Lamellen hauptsachlich eine core-shell-Doppel gyroidmorphologie bildet, wird mit zwel
verschiedenen SBM-Dreiblockcopolymeren gemischt, namlich mit SyB14M43'% und mit
SasBasMaz™. Obwohl sie aus den gleichen chemischen Bausteinen bestehen, stellen deren
Verkniipfungen besondere Anspriiche an die Morphologie einer Uberstruktur, um alle oder
zumindest einige der Blécke in gemischten Phasen anordnen zu kénnen.

B22S35M 23" + S43B14M 43'%

Molekulargewicht mit kleinen Buchstaben "sbt" benannt.
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In einer Probe mit je 50 wt% der Blockcopolymere Ba;SssMas'® und SusB14M4s'®, von der
ein Ausschnitt in TEM-Abbildung 10-6 wiedergegeben ist, kommt es zu einer makro-
skopischen Entmischung eines Teils des reinen SiB1yM4s™ in lc-Morphologie. Das
tibrige SBM-Dreiblockcopolymer bildet mit dem BSM-Dreiblockcopolymer eine Uber-
struktur aus verzerrten B-Zylindern. Die Phasen S und M der Uberstruktur kénnen dabei
nicht unterschieden werden. Da eine regelméallige Anordnung von getrennten S- und M-
Phasen durch die unterschiedliche Molekulgeometrie schwierig ist, bildet sich um die B-
Zylinder vermutlich eine partiell gemischte Phase. Die geringere Unvertréglichkeit von S
und M sorgt wahrscheinlich fur eine unvollstandige Mikrophasenseparation der beiden
Phasen zu einem relativ spaten Stadium der Probenpradparation. Daduch werden die B-
Zylinder verzerrt und verlieren ihren kreisrunden Querschnitt.

Der Ubergang beider Strukturen und die Einlagerung einzelner Zylinder in die Ic-
Morpholgogie im Ausschnitt der TEM-Abbildung 10-6 zeigt, dal3 die Zylinder bevorzugt
an S-Lamellen stoRen und diese unterbrechen, wéhrend die M-Lamellen zwischen den
Zylindern weiterlaufen. Dies ist im Schema rechts dargestellt.

Abbildung 10-6.  Links: TEM-Abbildung der B3pSisMas™™® + SiBuMis™ (50 : 50 Wt%) (CHCls, OsO,,
Balken = 100 nm). Rechts: Schema des Ubergangs einer Ic-Lamelle in eine Reihe der gemischten, verzerrten
Zylinder.

B3:SssM 33" + Sz3B3M 35

Zu geordneten Uberstrukturen kommt es in Mischungen aus BzSsMa'™  und
S:sBxuMas™. Bei einem groReren Anteil des BSM-Dreiblockcopolymers bilden sich
Lamellenstrukturen mit unterschiedlichen Schichtsequenzen aus. Uberwiegt dagegen das
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SBM-Dreiblockcopolymer, so entsteht eine Uberstruktur, die sowohl aus Lamellen as
auch aus Zylindern aufgebaut ist.

Tabelle 10-4. Mit TEM identifizierte Srukturen von Mischungen aus Bg;SisMas™® und SysBasMas™ (CHC).
(Doppellam. = lamellare Uberstruktur mit Zentrosymmetrie; nzs.-Lam. = lamellere Uberstruktur mit Nicht-
Zentrosymmetrie; well.-Lam. = gestérte Lam.-Sruktur mit gewellten B-Lamellen; Lam.-Zyl. = Uberstruktur
aus Doppellamellen und Zylinderreihen.)

Polymere wit% mol % Struktur
BSM SBM | BSM SBM
79 21 75 25 Doppellam. und nzs.-Lam.
BSasM a5l + 5% 44 | 50 50 viel well.-Lam., wenig Lam.-Zyl.
SuBauMas™ 50 50 | 44 56 well.-Lam., Lam.-Zyl.
30 70 25 75 Lam.-Zyl.

Bei einer Blendzusammensetzung von 75 mol% BSM-Dreiblockcopolymer und 25 mol%
SBM-Dreiblockcopolymer entstehen lamellare Uberstrukturen aus allen drei Phasen. Dabei
koexistieren zwei verschiedene Segquenzen miteinander. Eine sieht man vorwiegend in
TEM-Abbildung 10-7 a) als Farbfolge "schwarz-weild-schwarz-grau-weil3-grau”. Sie
gehdrt der Lamellenperiode "B-M-B-S-M-S'. Deutlich sind die aternierenden Abstande
der schwarzen B-Schichten. In dem in Abbildung 10-7 b) gezeigten Ausschnitt kann man
hauptsachlich die zweite Lamellensequenz sehen, bel der die B-Schichten in
gleichmaliigem Abstand liegen. Die Farbfolge "schwarz-wei3-grau” entspricht der Periode
"B-M-S".
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Abbildung 10-7.  TEM-Abbildung der Mischung BgSisMas™® + SiBauMas™® (70 : 30 wit%) (CHC3,
0s0,,). a) Vorwiegend zentrosymmetrische Sequenz "B-M-B-SM-S' (Balken = 100 nm). b) Vorwiegend
nicht-zentrosymmetrsiche Sequenz "B-S-M" (Balken = 100 nm).

Beide Lamellenabfolgen sind in Abbildung 10-8 schematisch dargestellt. Die Uberstruktur
mit der Periode -B-M-B-SM-S- (links) besteht aus Doppelschichten beider
Polymermolekile "SBM MSB" und "BSM MSB". Dabel liegen die SB-
Verknlpfungspunkte beider Molekile auf den gleichen Grenzflachen und beide S- und B-
Ketten mischen in gemeinsamen S- bzw. B-Lamellen. Die M-Ketten bilden reine M-
Lamellen von jeweils nur einer Polymersorte. Da in der Mitte jeder M-Lamelle eine
Spiegelebene liegt, ist die Sequenz zentrosymmetrisch.

In der zweiten Uberstruktur mit der Periode -B-S-M- (Abbildung 10-8 rechts) bestehen alle
drei Phasen aus den Ketten beider Polymersorten. Die Polymermolekiile beider Sorten sind
dle in die jeweils gleiche Richtung orientiert, weshalb die Sequenz nicht-zentrosym-
metrisch ist.

zentrosymmetrisch nicht-zentrosymmetrisch

i -MDreblockcopdl. [ | =BSM-Dreiblockcopo.
Abbildung 10-8. Schema der  zentrosymmetrischen und  nicht-zentrosymmetrischen  lamellaren

Uberstruktur aus den symmetrischen SBM- und BSM-Dreiblockcopolymeren sowie des Ubergangs beider
Sequenzen, bei dem jede zweite S-Lamelle unterbrochen wird.
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Am Ubergang zwischen beiden Schichtfolgen wird jede zweite S-Lamelle unterbrochen
und auf der gegenlber liegenden Seite der B-Lamelle fortgefiihrt. Die B-Lamelle folgt in
einem wellenartigen Verlauf dieser Unterbrechung. Der Ubergang pflanzt sich senkrecht
zu den Lamellen fort, weshalb Stapel der gleichen Sequenz aneinander stof3en. Diese
Korrelation der Lamellenorientierung entstent wahrend der Bildung der Struktur. In
Kapitel 4 wurde nachgewiesen, dal3 verschiedene lamellare Strukturen aus reinen Drei-
blockcopolymeren nach einem Keimbildungs-Wachstums-Mechanismus entstehen, bei
dem das Wachstum senkrecht zu den Lamellen viel schneller erfolgt als parallel zu ihnen.
Dies trifft auch hier zu, wobei ein einmal erfolgter Einbaudefekt sich wahrend des Wachs-
tums al's Stapel defekt fortpflanzt.

In TEM-Abbildung 10-7 b) sind aulerdem Defekte zu sehen, bei denen zwel
entgegengesetzt orientierte nicht-zentrosymmetrische Lamellenstapel aneinanderstofZen.
Wie im nachstehenden Schema gezeigt, sind hier alle S-Schichten unterbrochen. Gleiche
Defekte treten auch bei den nicht-zentrosymmetrischen "SBT ts'-Strukturen auf (siehe
Kapitel 8), wobei dort statt der S-Schichten die Mittelblocklamellen aus B-Phase
unterbrochen sind.

Abbildung 10-9.  Ubergang zwischen beiden entgegengesetzt orientierten Lamellenstapeln der nicht-
zentrosymmetrischen Sequenz. Jede S-Lamelle wird unterbrochen.

Gemal3 der in Abbildung 10-8 gezeigten Molekilanordnungen in den beiden lamellaren
Strukturen sollte man eine aquimolare Zusammensetzung erwarten. Tatsdchlich jedoch
liegen in der Probe die Blockcopolymermolekile in einem Zahlenverhdltnis von 3:1 vor,
die reine lamellare BSM-Struktur mit der Schichtfolge "BSM MSB" wird aber nicht beob-
achtet. Dies &3t sich nur unzureichend mit den unterschiedlichen mittleren Grenzfl&chen-
spannungen beider Polymere erklaren. Zwar weisen die Werte der Uber beide Grenzflachen
gemittelten Flory-Huggins-Parameter (die tber y O x*2 miteinander verkniipft sind) mit
Xssv = 0,030 und xssm = 0,068 in die richtige Richtung. Danach erfordern die Grenz-
flachen, die durch die BSM-Molekille verlaufen, weniger Energie, weshalb deren Ketten
sich stérker in ihre entropisch ginstigere Knauelkonformation entfalten kénnen und ent-
sprechend mehr Grenzfléache pro Block belegen. Allerdingsist der Einfluld der x-Parameter
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auf die lamellare Schichtdicke, die proportional zur Dichte der Ketten an der Grenzflache
ist, mit D O x“® gering (siehe Kapitel 1.2.2). Daher erklart der Unterschied der Grenz-
flachenspannungen nicht die ungleiche Zusammensetzung der lamellaren Uberstrukturen.

Ebenfals nicht mit den Molekllpositionen aus Abbildung 10-8 zu erkléren ist die
Zunahme der Stapeldefekte bei Erhohung des SBM-Dreiblockcopolymeranteils. In
Abbildung 10-10 sind Ausschnitte der Proben mit 50 und 44 wt% SBM-Dreiblock-
copolymer wiedergegeben. In a) ist die Probe mit RuO,4 kontrastiert. Man erkennt die
schwarz geférbte Grenzfléche der gerade durchgehenden M-Schichten und die gewellten
weiRen B-Schichten. Die wellenformigen Defekte der B-Lamellen, die den Ubergang
zwischen verschiedenen Schichtfolgen darstellen, sind hier zum dominierenden
Strukturelement geworden. An einigen Stellen der mit OsO, kontrastierten TEM-
Abbildung 10-10 b) erreichen sie eine maximale Konzentration.

Abbildung 10-10. TEM-Abbildungen von Mischungen Bs,S;sMas™® + Si3BasMa3™® (CHCI3). a) (50 : 50 wt%)
(RuQ,, Balken = 100 nm). b) (44 : 56 wt%)) (OsO,,, Balken = 100 hm)

Die strikte Zuordnung von Zentrosymmetrie bzw. Nicht-Zentrosymmetrie der Lamellense-
quenz geht bel dieser gewellten Lamellenstruktur verloren, da eine einfache Verschiebung
parallel zu den Lamellen die Sequenzsymmetrie umkehrt, wie Abbildung 10-11 zeigt. Die
parallele (a) oder antiparallele (b) Korrelation der "Defekte”, aso der Unterbrechung der S
Lamelle, bestimmt die Symmetrie.
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Abbildung 10-11. Schema der gewellten Lamellenstruktur mit maximaler "Defekt"-Dichte und unterschied-
lichen Korrelationen der "Defekte": a) nicht-zentrosymmetrische Sequenz, b) zentrosymmetrische Sequenz.

In der oberen rechten Ecke von Abbildung 10-10 b) ist ansatzweise eine weitere Struktur
aus B-Zylindern zu sehen, die bel 70 wt% SBM-Dreiblockcopolymer ausschliefdlich
gebildet wird. Ein Ausschnitt dieser Probe ist in Abbildung 10-12 gezeigt. In dieser
lamellar-zylindrischen Morphologie liegen Reihen aus B-Zylindern zwischen B-Doppel-
schichten. In der Mitte der Doppelschichten liegt eine Lamelle aus M-Phase, die aus
schliefdlich vom SBM-Dreiblockcopolymer stammt (SBM MBYS).

Abbildung 10-12. TEM-Abbildungen der Mischung Bs,SsMas™™® + SiaBaaMgs™ (30 @ 70 wt%) (CHCl,
0s0,,, Balken = 250 nm)

Die Struktur, die die Zylinder umgibt, kann nicht exakt aufgeklart werden. Da die
Innenseite der Doppel schichten aus M besteht, muf3 auf beiden Auf3enseiten eine S-Schicht
liegen. Es gibt zwei Moglichkeiten, wie sich die anderen M-Phasen neben den B-Zylindern
anordnen kdnnen. Zum einen kénnen, wie in Abbildung 10-13 a) gezeigt, zwischen den B-
Zylindern von S vollkommen umschlossene M-Zylinder liegen. Da das SBM-Dreiblock-
copolymer einen direkten B-M-Kontakt erfordert, der hier nicht vorliegt, werden B- und
M-Zylinder ausschlief3ich vom BSM-Dreiblockcopolymer gebildet. Zum anderen kdnnen
die M-Phasen Grenzfldchen zu den B-Zylindern enthalten, wie Abbildung 10-13 b)
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beschreibt. Dadurch ist es beiden Polymersorten moglich, mit ihren Ketten sowohl zu den
M- a's auch zu den B-Zylindern beizutragen. Die erforderliche Verformung unter Aufgabe
des kreisrunden Zylinderquerschnitts wird hauptsachlich von den M-Zylindern geleistet, da
ihre Grenzflachenspannung mit der S-Phase geringer ist als die der B-Zylinder.

Abbildung 10-13. Schema der Zylinder-Lamellen-Uberstruktur in der Mischung BSM + SBM mit zwei
moglichen Srukturen der S und M-Phasen: a) Die B- und M-Zylinder werden nur vom BSM-Dreiblock-
copolymer gebildet. b) Es gibt einen Kontakt zwischen den B- und M- Zylindern. Dadurch kénnen beide aus
Ketten beider Polymere bestehen.

10.4.BSM + SBT

Es wird eine Mischung mit je 50 wt% der Blockcopolymere B3;SzsMast™® und SzBas T
(CHCI3) untersucht. Wie in der vorherigen Mischung ist es moglich, dal3 sich beide S-B-
Verknlpfungspunkte auf einer gemeinsamen Grenzflache anordnen. Allerdings sind die
Phasen M und T unvertraglich, so dal? sie keine gemeinsame Mischphase bilden kénnen.
Daher scheidet eine nicht-zentrosymmetrische Lamellenstruktur wie in Abbildung 10-8
rechts aus. Dagegen ist eine zentrosymmmetrische Lamellenabfolge wie in Abbildung 10-8
links moglich, da die M- und T-Schichten im Inneren einer Doppel schicht liegen wirden :
"SBT TBS' und "BSM MSB".

Wie man in Abbildung 10-14 a) und b) sehen kann, wird in der Tat eine gemischte
Uberstruktur gebildet. Sie besteht allerdings nicht aus zentrosymmetrischen Lamellen,
sondern aus einer cokontinuierlichen Struktur mit Gyroidsymmetrie. Daneben koexistieren
in der Probe Doménen der beiden reinen Lamellenmorphologien, die in Abbildung 10-14
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a) zu erkennen sind: links oben die gleichméitigen Absténde der BSM-Struktur und links
unten die durch den Abbau der T-Phase paarweise angeordneten B-Lamellen der SBT-
Struktur.

Abbildung 10-14. TEM-Abbildungen der Mischung B3»SssMas™® + SyaBasTas ™ (50 : 50 wt%) (CHCl3, OsO,)
a) Ausschnitt mit allen drei Strukturen (Balken = 100 nm); b) Ubersichtsaufnahme (Balken = 250 nm).

Die Koexistenz beider reinen Blockcopolymerstrukturen &3t sich nicht mit der
Zusammensetzung der Probe erklaren, da nur eine Komponente im UberschuR vorliegen
kann. Statt dessen muf3 von einer kinetischen Ursache ausgegangen werden, d.h. die Um-
wandlung einer oder mehrerer anfangs schnell gebildeter Strukturen in stabilere ist zu
langsam, um vollsténdig zu erfolgen. Dabei sind zwei Mdglichkeiten denkbar:

 Die cokontinuierliche Uberstruktur ist zuerst entstanden, aber sieist instabil und daher
spater in die reinen Komponenten zerfallen. Die eingeschrénkte Beweglichkeit der
beiden Polymermolekile im spdteren Stadium der Préparation verhindert die voll-
sténdige Entmischung.

* Die reinen Lamellenstrukturen entstehen zuerst, ausgelost duch Konzentrations-
fluktuationen. Sie konnen spéter aufgrund der eingeschrankten Molekilbeweglichkeit
nicht mehr mit dem anderen Blockcopolymer mischen und die Uberstruktur bilden.

Die Ubersichtsaufnahme in TEM-Abbildung 10-14 b) erlaubt eine Entscheidung zwischen
beiden vorgeschlagenen Mechanismen. Zu erkennen ist eine von Mischstruktur umgebene
Lamellendoméane des BSM-Dreiblockcopolymers mit ihren charakteristisch gleichen Ab-
sténden der schwarzen B-Schichten (Periode "BSM MSB"). Wére diese Doméne durch
Zerfall der Mischstruktur hervorgegangen, so mifdte in unmittelbarer Nachbarschaft auch
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eine Doméane des anderen Polymers existieren, denn die Molekile des beim Zerfall
ebenfalls freigesetzten SBT-Dreiblockcopolymers kénnen in diesem Stadium der Proben-
préparation nicht mehr frel in der Probe diffundieren, da die Phasengrenzflachen der
umgebenden Uberstruktur Diffusionsbarrieren darstellen. Statt dessen ist die Doméane bis
auf die untere Ecke fast vollstandig von der Uberstruktur umgeben. Daraus folgt, dafi3 die
Doméanen der reinen Lamellenmorphologien beider Polymere aus einer ungeordneten
Losung mit hoher Molekilbeweglichkeit entstanden sind und sich gleichzeititg oder
anschlieRend zwischen ihnen die gemischte Uberstruktur bildete. Die reinen Lamellen-
doméanen stellen also entsprechend des zweiten Szenarios Ubriggebliebene Reste dar,
wahrend die Uberstruktur stabil beziiglich des Zerfalls in die Komponenten ist. Auffalig
ist, dal3 von den beiden in CHCI3 normalerweise gebildeten Strukturen von BSM hier nur
die lamellare Uberstruktur entsteht, nicht aber der core-shell-Doppelgyroid. Vermutlich
wéachst die Lamellenmorphologie schneller as der reine BSM-Doppelgyroid, welcher
selbst langsamer entsteht als die Mischstruktur.

Die Aufklarung der genauen Geometrie der cokontinuierlichen Uberstruktur wird durch die
Tatsache erschwert, das von den vier verschiedenen Phasen nur eine, namlich die schwarze
B-Phase sichtbar gemacht werden kann. In Abbildung 10-14 a) erkennt man im Inneren der
schwarzen Netzwerkstruktur eine diinne helle Phase (besonders an den senkrecht geschnit-
tenen Kandlen, die als kleine schwarze Kreise erscheinen). Die B-Doppelschichten der
SBT-Lamellenstruktur mit ihrer ebenfalls hell sichtbaren dinnen T-Schicht in der Mitte
gehen direkt in diese Netzwerkkandle Uber. Die B-Phase des cokontinuierlichen Netzwerks
stellt daher die Hille um den T-Kern einer core-shell-Struktur dar.

Die Ansichten entsprechen Projektionen eines einfachen Gyroidgitters, wie der Vergleich
einer Detailaufnahme mit der Simulation’ (Abbildung 10-15) zeigt. Wie in den Doppel-
gyroidgittern in Kapitel 7 lassen sich auch hier bei den Gitterorientierungen, die gegentber
der Schnittebene leicht geneigt sind, Ubergénge zwischen typischen Ansichten beobachten.
Charakteristisch fiir die Gyroidstruktur ist wieder der Ubergang zwischen Ansichten der
[110]-Projektion in verschiedenen Hohen der Elementarzelle. (siehe Beschreibung von
Abbildung 7-14 in Kapitel 7).
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Abbildung 10-15. Links: TEM-Abbildung von BsS;Mas™® + S;aBasTas™® (50 : 50 wt%) (CHClz, OsOs,
Balken = 100 nm). Rechts: Smulation der einfachen Gyroidmorphologie in [0,67; 0,73; 0,11]-Projektion ¥
(simulierte Schnittdicke: 26 % der Elementarzelle, Hohe der Schnittmitte in der Elementarzelle: 30 %)

Simuliert wird eine einfache Gyroidstruktur unter Vernachléssigung der inneren hellen T-
Phase. Die Struktur ist um eine Achse, die ungefahr von rechts oben nach links unten l&uft,
gegentiber der [110]-Orientierung gekippt. Dadurch werden die typischen Ausschnitte der
Elementarzelle in dieser Projektionsrichtung nur kurz durchlaufen. Links oben liegt der
Schnitt auf einer Hohe, bel der die Streben des Gyroidgitters senkrecht zur Schnittebene
liegen und as kleine runde Querschnitte erscheinen. In der Mitte erreicht der Schnitt eine
Hohe in der Elementarzelle, bei der die Kandle vornehmlich parallel orientiert sind und as
Gitter mit verzerrt hexagonalen " Fenstern" erscheinen. (Das hier fehlende zweite Teilgitter
eines Doppelgyroiden wirde auf dieser Hohe die "Fenster" senkrecht durchstol3en, wie in
Abbildung 7-14.) In der rechten unteren Ecke schliefdlich hat das Gitter wieder eine
senkrechte Orientierung und bildet erneut kleine runde Projektionen.

Eine Eigenschaft dieser Orientierung des Gyroidgitters ist, daf3 die Projektionen der
senkrechten Streben einer Ebene nicht auf einer Linie mit denen der sich darunter befin-
denden Ebene liegen, sondern gerade zwischen diesen Linien liegen. Eine Linie, auf der
die senkrechten Gitterstreben einer Hohe liegen, ist in sowohl in der TEM-Aufnahme a's
auch in der Simulation mit einer gestrichelten Linie markiert. Die bemerkenswert gute
Ubereinstimmung beweist die Gyroidstruktur.

3 Auch hier gilt wie in Kapitel 7, daR es sich bei der Projektionsrichtung streng genommen nicht um Miller-
Indices handelt, da diese definitionsgemél ganzzahlig sind.
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Auf die Struktur aul3erhalb der B-Gyroidhille 183t sich nur indirekt schlief3en, da sowohl S
wie auch M hell erscheinen und nicht unterscheidbar sind. Auf den TEM-Bildern in
Abbildung 10-14 ist zu erkennen, dal3 die hellen und dunklen Bereiche zu einander invers
sind und gleich grof3e Bereiche fillen. Die Grenzfldche zwischen schwarzer B-Hlle und
weiller S- und M-Phase trennt also zwei gleich grof3e Volumina, die beide der Gyroid-
symmetrie entsprechen. (Eine Gyroidflache muf3 nicht notwendigerweise eine Minoritéts-
phase von einer Matrix trennen, vielmehr |83t sich ein Teilgitter des Doppelgyroiden durch
Anschwellen seines Volumens auf 50 vol% bringen und unter Erhaltung der Symmetrie
weiter, bis es die Flache des anderen Teilgitters bildet und die ehemalige Matrix nun das
Gyroidnetzwerk darstellt.)

Innerhalb der B-Hulle befindet sich ebenfalls mit Gyroidsymmetrie ein Kern aus T-Phase.
Auf der Aulenseite mul3 die B-Hille daher in Kontakt zu einer S-Phase stehen
(vorgegeben durch die Verknipfung der Blocke des SBT-Molekils). Wie bei der
zentrosymmetrischen Lamellenlberstruktur im vorherigen Kapitel mischen sich die S-B-
Verknlipfungspunkte beider Polymere auf einer Grenzflache, namlich der, die 50 vol% des
Raumes in zwel gleiche Gyroiden trennt. Wie B formt also auch S einen einfachen
Gyroiden. Aufgrund der Verkniipfung der Blocke des BSM-Molekils mul3 sich die M-
Phase im Inneren des S-Gyroiden befinden, auch wenn sie in den TEM-Abbildungen nicht
sichtbar ist (die Kontrastierung mit RuQ, ist hier nicht erfolgreich). Es ist sehr wahr-
scheinlich, dal3 die M-Phase in der Gyroidhtille ebenfalls einen Kern-Gyroiden bildet.

Nach diesen Uberlegungen besteht die co-kontinuierliche Uberstruktur wie in Abbildung
10-16 skizziert, aus drei Gyroidfl&chen, die die vier Phasen T, B, S und M von einander
trennen. Zwischen den von beiden Polymeren gebildeten B- und S-Phasen liegt eine
Flache, die zwar gekrimmt ist, aber idealerweise eine mittlere Kriimmung gleich null hat,
da sie zwei spiegel symmetrische Halbvolumina gleicher Grof3e trennt. In jeder Raumhélfte
liegt ein Tellgitter eines Doppelgyroidnetzwerkes, von denen das in der B-Héalfte mit T
gefullt ist, dasin der S-Halfte mit M.

b)

Abbildung 10-16. Schemata der Vier-Phasen-Gyroidstruktur: a) Keilmodell nach Milner (siehe Kapitel
1.2.2), b) symbolischer Querschnitt.
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Dain der untersuchten Probe beide reinen Komponenten neben der Uberstruktur vorliegen,
kann nicht aus der Prasenz einer eventuellen UberschuRkomponente auf die Zusammen-
setzung der Uberstruktur geschlossen werden. Da in der Mischung mit je 50 wt% mehr
BSM-Lamellen als SBT-Lamellen vorkommen, hat |etzteres einen grof3eren Anteil an der
Uberstruktur.

Zusammenfassung

Mischungen aus zwei SBM-Dreiblockcopolymeren mit unterschiedlichem B-Anteil bilden
die "knitting pattern"-Morphologie. Da ein reines SBM-Dreiblockcopolymer mit &nlicher
Bruttozusammensetzung Lamellen bildet, bewirkt der Einflufd der unterschiedlich langen
B-Ketten die Bildung dieser Struktur. In der "knitting-pattern"-Morphologie bildet die
Mittelblockphase ovale Zylinder, deren unterschiedliche Krimmungen den Bedirfnissen
beider Kettensorten entspricht. Dagegen mischen die B-Blocke von zwei SBT-
Dreiblockcopolymeren mit unterschiedlichem B-Gehalt nicht, sondern bilden alternierende
Lamellen, was zu einer nicht-zentrosymmetrischen Schichtsequenz fuhrt.

Zwei gleich zusammengesetzte Dreiblockcopolymere BSM und SBM bilden je nach
Mischungsverhaltnis Uberstrukturen aus Lamellen oder aus Lamellen und Zylinderreihen.
Die rein lamellaren Uberstrukturen bestehen sowohl aus zentrosymmetrischen Schicht-
folgen mit getrennten M-Lamellen al's auch aus nicht-zentrosymmetrischen Sequenzen, bel
denen alle drei Phasen gemischte Lamellen bilden. Bei Zusammensetzungen zwischen den
lamellaren und der lamellar-zylindrischen Uberstruktur héufen sich die Ubergédnge
zwischen den verschiedenen Lamellensequenzen, was zu wellenartigen Formen der
Schichten fuhrt. Die Symmetrie dieser Defekte wird diskutiert. Schliefdlich wird eine
Struktur aus Doppellamellen des SBM-Dreiblockcopolymers gebildet, die sich mit
Zylinderreihen abwechseln. Zwei verschiedene Anordnungen der Polymermolekile um die
Zylinder werden diskutiert.

Die Mischung BSM + SBT bildet eine Uberstruktur, bei der die vier Phasen durch drei
Gyroidgrenzfléchen getrennt werden. Die Phasen M und T bilden die beiden Teilgitter
einer Doppel gyroidmorphologie, wéhrend S und B jeweils die Halfte des Matrixvolumens
fullen. Neben dieser cokontinuierlichen Uberstruktur kommt es zur Separation der beiden
reinen Blockcopolymere in ihrer lamellaren Morphologie. Der Verlauf der Strukturbildung
wird anhand der Lage der Domanen diskutiert.

241



Kapitel 10

Literatur

1 Goldacker, T.; Abetz, V.; Macromol. Rapid Commun. 20, 415 (1999)

2 Breiner, U.; Krappe, U.; Stadler, R. Macromol. Rapid Commun. 17, 567 (1996)

3 Breiner, U.; Krappe, U.; Thomas, E.L.; Stadler, R. Macromolecules 31, 135 (1998)
Ott, H. laufende Arbeiten zur Dissertation

®  Breiner, U. Dissertation Mainz (1996)

® Leibler, L.; Gay, C.; Erukhimovich, I. Europhys. Lett. 46 (4), 549 (1999)
http://www.msri.org/publications/sgp/jim/software/temsim/index.htm

242



Summary

Summary

Block copolymers are materials with fascinating properties. Above all their ability to self-
organize into regular and complicated morphologies in the balance of thermodynamic and
kinetic driving forces is the focus of attention. Whereas the structures of binary and ternary
block copolymers are subject of numerous theoretical and experimental studies, the aim of
this work is the investigation of superstructures in blends of different block copolymers.
The achieved increase of complexity and of degrees of freedom is promising in view of
mechanisms and driving forces of structure formation, particularly since the superstructure
competes with macroscopic demixing. Moreover, structures are possible that on principle

cannot exist in pure triblock copolymers.

At first a series of different diblock and triblock copolymers consisting of polystyrene (S),
polybutadiene (B), poly(methyl methacrylate) (M) and poly(tert-butyl methacrylate) (T)
were synthesized via sequential anionic polymerization and characterized regarding their
molecular properties. Samples of the pure and mixed polymers were prepared by casting
from different solvents and by press-moulding and extrusion. Their structures were
characterized mainly by transmission electron microscopy (TEM), furthermore by small
angle x-ray scattering (SAXS) and dynamical-mechanical analysis (DMA). With some
samples the influence of the casting solvent was investigated systematically and
explanations given by the Hildebrand solubility parameters. A molecular interpretation is

given for all identified structures.

A crucial feature of block copolymer morphologies is the curvature of the interfaces.
Curvature, i.e. the reciprocal of the radius of a corresponding circle governs the geometry
of the morphology. It results from the asymmetry of the volume requirements of polymer
coils on both sides of the interface(s). In pure block copolymers the volume requirements
are related to the volume fractions of the components. The structure formation can further
be affected by selective solvents due to asymmetric swelling. This occurs in pure triblock
copolymers as well as in block copolymer blends. The choice of solvent can govern the
curvature at the moment of microphase separation. An example is the blend of an SBT
triblock and a BT diblock copolymer in a certain composition, which forms exclusively a
core-shell double gyroid morphology when cast from toluene and core-shell cylinders
when cast from MEK (butanone). Chloroform, which has solvent properties in between

generates both coexisting superstructures.

A difference between the solubilities of the total molecules prevents the formation of a

superstructure and leads to macroscopic separation before microphase separation of their
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blocks. This is the case in nearly all combinations of different diblock copolymers (AB +
AC).

If two or more interfaces are present, the asymmetry of volume requirement of the polymer
chains can be caused by different interfacial tensions. For example a pure symmetrically
composed BSM triblock copolymer shows a core-shell double gyroid structure, where the
interfaces are bent towards the core domains of B phase. This structure was identified by
simulation of TEM projections.

Asymmetry between the two interfaces in a ternary system can be realized by the
asymmetry between the number of polymer chains. This is possible in mixtures of two
block copolymers, which contain similar parts in their block sequences like ABC + AB. A
and B blocks can mix in common phases whereby the volume requirement at the A-B
interface becomes larger than at the B-C interface. Both interfaces curve and form so-
called core-shell structures, where the core domains of C phase are covered by B shells that
are embedded in an A matrix. By variation of the composition the corresponding core-shell
structures of all known binary block copolymer morphologies could be found. For example
the curvature of the core-shell double gyroid of the pure BSM triblock copolymer
mentioned above caused by asymmetric interfacial tensions was compensated by addition
of a BS diblock copolymer. First of all a lamellar structure results. On further increase of
the BS content the curvature now bends towards the other direction and the original double
gyroid is inverted. The B phase no longer forms the two core lattices but the matrix of the

double gyroid superstructure surrounding the S shells with their M cores inside.

Besides the mixing ratio the composition the polymers themselves affects the curvature.
This is the case in a mixture of a symmetric SBM triblock copolymer and an asymmetric
SB diblock copolymer containing more S. The resulting superstructure consists of M
cylinders surrounded by four smaller and thus stronger curved B cylinders instead of a
closed B shell. In this blend the interfacial tensions plays a part as well. Because a pure
SBM triblock copolymer with the same overall composition shows a different morphology,

the described structure can be attributed to the mixing effects mentioned above.

The essential feature of these structures for the energetical explanation of ABC + AB-
blends is the existence of two different types of B chains. One type bridges the B domains
from one interface to the other (triblock chains), the other type has free chain ends (diblock
chains). The free energy of such mixed B domains has been calculated by Birshtein et al.
and was often found to be lower than the reference state of both pure domains
(macroscopical demixing). The mixing entropy of both chain types is discussed as the

driving force for the superstructure formation.
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In a blend of two SBM triblock copolymers which differ only by the length of their middle
blocks all three types of polymer blocks can form common phases. The junction points
between the blocks arrange on common interfaces and therefore the interfaces bear equal
chain numbers. At a certain composition the "knitting pattern" morphology is formed as a
superstucture. Herein the B domains are cylinders with oval cross-section which enables

the long and short B chains to build up their favored curvature.

In a blend of an SBM and a BSM triblock copolymer the structure formation is more
complicated due to the different connectivity of the blocks. According to the composition
layer structures with different sequences, wavy lamellae or alternating arrangements of
layers and cylinders were observed. This can be interpreted as a combination of different

driving forces like asymmetrical interfacial tensions and chain numbers per interface.

The SBM + BSM situation is distantly related to the blend SBT + BSM except for the
incompatibility of T and M. Hence these phases form the single gyroid lattices of a double
gyroid morphology. They are covered by a shell of B in the case of T and by a shell of S in
the case of M. These two shells touch each other at a third gyroid surface. It is larger than

the other two interfaces because it bears twice the number of chains.

Lamellar superstructures without curvature are possible, if the junction points are separated
on different interfaces. In a mixture of an SBT triblock and an ST diblock copolymer the S
and T chains of both polymers are mixed in S and T layers, respectively. The chains of one
polymer are tethered at one interface, the others at the opposite interface. Due to the
different interfacial tension of both interfaces, the chain stretching is different. Therefore
the interpenetration is asymmetric, which causes an entropic gain according to calculations
of Leibler, Erukhimovich et al. Since this is the case in all S and T lamellae, a polar or non-

centrosymmetric sequence "... SBT TS SBT TS ..." is formed.

In general the superstructures of all blends were found to be of a determined composition.
If the overall composition of the blend differs from that, the excess polymer is separated in
its pure morphology. Often more than one superstructure exist for a given polymer
combination. If the blend composition is in between, both superstructures coexist in the
blend sample. Moreover kinetic effects like different growth rates or selective swelling
with the solvent often influence the formation of a structure.

The investigation of mixtures of different block copolymers reveals besides new ways to
well-known structures a variety of new morphologies and broadens the understanding of
their structure formation by systematic variation of different parameters. It represents a

consistent development in the ongoing research on block copolymers and their properties.
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Miller-Indizes, die eine Schar von Flachen im Kristallgitter
bezeichnen

Miler-Indizes, die eine Richtung (Vektor) im Kristallgitter angeben
makroskopische Entmischung in zwei reine Phasen

Segmentlidnge [nm]

Basisvektoren einer Elementarzelle in Richtung der
kristallographischen Achsen

Kristallographische Achsen, auch Lange der Elementarzelle
allgemein fiir Polymerbldcke, -phasen

terndres Dreiblockcopolymer aus den Blocken A, B und C.
Polybutadienblock, -phase

kubisch innenzentrierte Kugelpackung (body centered cubic)
C-Fliachenzentriertes Bravaisgitter

konstante mittlere Kriimmung (constant mean curvature)

— fee

core-shell-

Langperioden zwischen Struktureinheiten (hier meistens Lamellen)
einer Morphologie [nm]

Abstand der durch die Millerschen Indizes (hkl) gekennzeichneten
Gitterebenen [nm]

dynamisch-mechanische Analyse

dynamisch-mechanische Thermoanalyse

Speicheryoungmodul [Pa]

Verlustyoungmodul [Pa]

Poly(ethylen-co-butylen)-block, -phase (hydriertes Polybutadien)
Flachenzentriertes Bravaisgitter

freie Energie [kJ]

kubisch dichteste (flichenzentrierte) Kugelpackung (face centered
cubic, oder closed packed spheres)

Konformationsentropie von Polymerketten an einer Grenzflache (=
elastische Energie)

Grenzflachenenthalpie von Polymerketten an einer Grenzfliche
(interfacial)

Gittervektor im reziproken Raum

Speicherschermodul [Pa]

Verlustschermodul [Pa]
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GPC = Gelpermeationschromatographie

hkl = Zahlentripel, das als Millersche Indizes Ebenen (hkl) oder
Richtungen [hkl] im Kristallgitter beschreibt

hT = Homopoly(tert-butylmethacrylat)

I = (1) Innenzentriertes Bravaisgitter

(2) Polyisoprenblock, -phase

ISP = Polyisopren-block-polystyrol-block-polyvinylpyridin-
Dreiblockcopolymer mit 2- oder 4-Vinylpyridin

k, k' = Wellenvektor von eingehender und gestreuter Strahlung [nm™]

kp = knitting-pattern-Dreiblockcopolymermorphologie

Ic = lamellar-zylindrische Dreiblockcopolymermorphologie, der
Mittelblock bildet Zylinder (lamellar-cylindrical)

11 = rein lamellare Dreiblockcopolymermorphologie

Is = lamellar-sphérische Dreiblockcopolymermorphologie, der
Mittelblock bildet Kugeln

M = Polymethylmethacrylatblock, -phase (= PMMA)

MEK = Methylethylketon = Butanon

M, = Zahlenmittel des Molekulargewichts

mol% = Molprozent

M., = Gewichtsmittel des Molekulargewichts

n = (1) Anzahl der Polymerketten im betrachteten System
(2) Ordnung eines Streusignals

N, Na = Polymerisationsgrad, Polymerisationsgrad des Polymers A

OBDD = Blockcopolymermorphologie, bei der eine Phase zwei Netzwerke
bildet, die dem Diamantgitter entsprechen (ordered bicontinuous
double diamond)

OoDT = Ubergang zwischen ungeordnetem und phasensepariertem Zustand

bei Blockcopolymeren (order disorder transition)

P = (1) Polyvinylpyridinblock, -phase (2- und 4-Substitution)
(2) Primitives Bravaisgitter

PMMA = Polymethylmethacrylat, -phase

q = Betrag des Streuvektors [nm™']

q = Streuvektor

rt = Raumtemperatur

S = Polystyrolblock,-phase

S(q) = Streufunktion

SAI = Polystyrol-block-poly((4-vinylbenzyl)dimethylamin)-block-

polyisopren-Dreiblockcopolymer

7
>
>
n
I

Rontgenkleinwinkelstreuung (Small Angle X-Ray Scattering)
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SB
SBM

SBP
SBT
SCF
SEBM
SEP
SI
SIM
SIP
SSL
tan o

TEM

THF

vol%

WSL
wt%
Zyl.
o, B,y
AAB
da

YAB
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Polystyrol-block-polybutadien-Zweiblockcopolymer
Polystyrol-block-polybutadien-block-polymethylmethacrylat-
Dreiblockcopolymer
Polystyrol-block-polybutadien-block-polyvinylpyridin-
Dreiblockcopolymer
Polystyrol-block-polybutadien-block-poly(tert-butylmethacrylat)-
Dreiblockcopolymer

self-consistent field theory (eine Methode zur Berechnung freier
Energien von Polymerketten)
Polystyrol-block-poly(ethylen-co-butylen)-block-
polymethylmethacrylat-Dreiblockcopolymer
Polystyrol-block-poly(ethylen-alt-propylen)
Polystyrol-block-polyisopren-Zweiblockcopolymer
Polystyrol-block-polyisopren-block-polymethylmethacrylat-
Dreiblockcopolymer
Polystyrol-block-polyispren-block-polyvinylpyridin-
Dreiblockcopolymer

strong segregation limit

(1) Poly(tert-butylmethacrylat)-block, -phase;

(2) auch Temperatur [°C oder K]

E/E" bzw. G'/G"

Transmissionselektronenmikroskopie
Glasiibergangstemperatur [°C]

Tetrahydrofuran

Volumenprozent

Gewichtsbruch der Komponente A

weak segregation limit

Gewichtsprozent

Zylindermorphologie (hexagonal angeordnet)

Winkel der Achsen in Kristallgittern
Flory-Huggins-Wechselwirkungsparameter zwischen A und B
Volumenbruch der A-Phase

Grenzflichenspannung zwischen den Polymerphasen A und B [J/m’]
Wellenlédnge [nm]

Streuwinkel [rad]

Dichte [g/cm’]

Elektronendichte [mol/cm’]

Frequenz, mit der mechanisch angeregt wird [rad/s]
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