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» Alles Gescheite ist schon gedacht worden, man
mui3 nur versuchen, es noch einmal zu denken.*
(Johann Wolfgang von Goethe)

1 EINLEITUNG

Die Charakteriserung physkalischer Eigenschaften geschient durch das Experiment, deren Ver-
géndnis liefert die Theorie. Daneben hat sich ds rdativ neue Methode die Computersmuletion eta-
bliert. Sie generiert ein Modell der Natur, das anschlief3end mit numerischen Verfahren andysert
werden kann. Die Generierung geschieht unter Zuhilfenahme theoretischer Uberlegungen und expe-
rimenteller Befunde, so dal? ein moglichst redistisches Abbild erzeugt wird. Durch Beobachtung der
dem Rechner zuganglichen Parameter lassen sch Prozesse verstehen und im redlen Experiment g
zidt beainflussen. In der Polymerforschung wird die Computersmulation engesetzt, um Materidei-
genschaften vorherzusagen und zu verbessern. Auch die Aufklérung unbekannter Kristallstrukturen
gehdrt zu ihren Aufgaben. Modelle werden dabel meist schon auf molekularer Ebene entwickelt,
sodal? man in diesem Zusammenhang von ,Molecular Modding* spricht [1, 2, 3, 4, 5]. Abgesehen
von der Vermeidung aufwendiger und teuerer experimenteller Synthese- und Analysereihen liegt der
Vortell der Methode darin, Einblicke gewinnen zu konnen, die in der Praxis nur mit hohem experi-
mentellem Aufwand zu redliseren sind.

Die vorliegende Arbeit beschéftigt sich mit den mechanischen Eigenschaften polymerer Festkorper.
Ausgangspunkt sind verschiedene Moddlsysteme, die dch in chemischer Struktur, réaumlicher
Struktur und Zeldimensonen voneinander unterscheiden. Zum einen wurde Polyethersulfon ds
amorphe Struktur herangezogen, wobe mehrere Ensemble von Zdlen mit unterschiedlicher Zdlgro-
[3en generiert wurden. |sotaktisches Polypropylen wurde as amorphe und kristalline Struktur model-
liert, um die talkrigtalinen mechanischen Eigenschaften abauleten.

Unterstitzt wurde die Moddlierung durch begleitende Experimente. Der Vergleich mit Rontgen-
dreudaten ermdglichte eine Beurtellung der Qualitét der generierten Strukturen. Aus dynamisch-
mechanischen und Ultraschallreflexionsmessungen wurde das mechanische Verhdten bestimmt und
dem der Simulation gegentibergesteit.

Die mechanischen KenngréfRen von amorphem Polyethersulfon und der amorphen und krigtdlinen
Phase von isotaktischem Polypropylen wurden mittels dreier Methoden berechnet. Die , satische
Methode”, die erstmas von Theodorou und Suter angewandt wurden [6, 7], charakterisiert die po-
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tentidle Energiehyperfldche in Abhéngigket der Deformation. Es handdt sch um en molekularme-
chanisches Verfahren, bel dem schrittweise die Moddlzdle deformiert und energieminimiert wird.
Die ,Fluktuationsmethode® anaysert Gleichgewichtsfluktuationen der Zelparameter wahrend der
Molekulardynamik [9]. Sie wurde abgdleitet aus algemeineren, nicht polymerspezifischen Uberle-
gungen von Parindlo und Rahman [10]. Die ,, Subtraktionsmethode® ermittet die Differenz der mole-
kularen Spannung zwischen deformiertem (gestdrtem) und ungestértem System wéhrend einer Mo-
lekulardynamik. Die Stérung ist eine ingantane Anderung der periodischen Randbedingungen, die
das System aus dem Gleichgewicht bringt. Die Methode wurde erstmals von Cicotti et al vorgestdlt
[11] und ig in einiger Ausfihrlichket von Allen und Tildedey beschrieben worden [12]. Im Rahmen
dieser Arbeit wurde die Methode erstmals an Polymersystemen erprobt [13]. Weiterhin sollen die
drei Methoden einander kritisch gegentibergestel It werden.

Bei der Berechnung teilkristdliner Eigenschaften sind neben den Einzel phasen auch die sich bilden
den Uberstrukturen relevant. Makromolekille — mit Ausnahme diinner Filme — ergtarren aufgrund
ihres hohen Molekulargewichts in der Regd nicht vollsténdig krigtdlin. Molekilketten, die sich par-
ald zueinander anordnen, bilden Lamdlen aus. Die Langsrichtung der Lamelleist dabel senkrecht zu
den Molekulketten. Bel Abwesenhet &ul3erer mechanischer Felder bildet sich vidfach eine sphéri-
sche krigtalline Uberstruktur, der Sphérolith, an dem vide Lamdlen beteiligt sind. In den Zwischen
réumen zwischen den einzelnen Lamellen befindet Sch amorphe Phase. In dieser Arbeit werden mi-
kromechanische Modelle herangezogen, um aus den smulierten mechanischen Eigenschaften von
amorphen und krigtdlinen Systemen die tallkristalinen mechanischen Moduli zu berechnen [14, 15].
Mikromechanische Modelle werden zur Beschrelbung dastischer Eigenschaften tellkrigtaliner Poly-
mere sait langem benutzt. Die konsstente Berechnung dieser Eigenschaften wird voneinander g
trennt mit molekularmechanischen und molekulardynamischen Ergebnissen aus der atomistischen
Smulaion [16] durchgefhrt.

Darliber hinaus wurde die Fragestellung untersucht, wie sch die Grol3e der smulierten Modd |l zel-
len auf die Berechnungen auswirkt, d.h. wie die Ergebnisse von Zahl und Lénge der Polymerketten
im Modd| beeinfluld werden. Wéhrend das Verhdten in der Schmelze von kooperativen Bewegun-
gen im Bereich von Mikrometern bestimmt wird, liegen die Grof¥enverhdtnisse fir die mechanischen
Eigenschaften im glasartig eingefrorenen FestkOrper bel einigen bis enigen zehn Nanometern und
somit der atomistischen Simulation zuganglich. Es soll untersucht werden, inwiewelt Unterschiede in



den Reaultaten fUr unterschiedliche Systemgrélien vorlagen. Die Untersuchungen wurden an drel
Ensemblen unterschiedlich grof3er amorpher Modellzellen mit der statischen Methode durchgeftinrt.

Abschliessend wurde das Verhdten der amorphen Modellzellen bel groferen Deformationen u-
tersucht. Wahrend diesbeziiglich die Mechanismen in krigtalinen Festkdrpern gut verstanden sind,
sand se bal anorphen Systemen noch immer stark diskutiert. Es wird angenommen, dal3 der wesent-
liche Anteil der Deformationsenergie in innerer Energie der Einzelketten gespeichert wird, was durch
kaorimetrische Experimente belegt wird [17, 18]. Es soll der Frage nachgegangen werden, ob die
Einzelketten diese Energie bel stérkeren Deformationen wieder abbauen und durch intramolekulare
Konformationsanderungen in energetisch gungigere Konformationen Ubergehen. Dartiber hinaus
wurde wiederum die Abhéngigkeit der Berechnungen von der grolie der Modellzdllen untersucht.

Da die gtatische Methode die innere Energie der Zelle berechnet, wurde se benutzt, um Deforma-
tionen im reversbd nicht-Hooke' schen Bereich bis einige zehn Prozent zu untersuchen. Die Ergeb-
nisse sollen Aufschiuld geben Uber intramolekulare Konformationsdnderungen im amorphen Poly-
merfestkorper bei grolReren Deformationen geben. Insbesondere wurde gezeigt, dass Konformati-
onsdnderungen unabhéngig von der Grof3e der Moddlzdle immer homogen Uber die gesamte Mo-
dellzdle vertellt snd. Weiterhin wurde die Voronoi-Volumenverteilung vor und nach Konformeti-
onsanderungen bel grof3eren Deformationen berechnet. Diese gibt Aufschluss Uber die Beweglichkeit
der K ettensegmente.

Die Berechnung mechanischer Eigenschaften teilkrigtaliner Polymere aus Ergebnissen der atomisti-
schen Smulation, die Untersuchung der Abhangigkelt der Berechnungen von der Grof3e der amor-
phen Moddllzellen und die Charakteriserung des Verhdtens im reversbel nicht-Hooke schen Be-
reich durch eine VVoronoi-Volumenverteilung snd bidang in der Literatur noch nicht behanddlt.

Inhdltlich gliedert Sch die Arbeit in die folgenden Abschnitte: Zunéchgt werden im néchgten Kapite
die grundlegenden Algorithmen zur aiomistischen Smulation von Polymeren erlautert. Anschliessend
werden Verfahren zur Bestimmung der dastischen mechanischen Eigenschaften und zur Charakteri-
serung nicht-Hooke schen mechanischen Verhdtens dargestdit. Die experimentele Untersuchung
der in dieser Arbeit verwendeten Stoffsysteme steht im Mittelpunkt von Kapitel 4. Die Resultate
werden den aus der Smulation berechneten Werten in Kapitel 5 gegentibergestellt. Kapitel 6
schliesst die Arbet mit einer Zusammenfassung und einem Ausblick ab.



» lch glaube, sein Trick bestand in der Fahigkeit,
tote Dinge zum Leben zu erwecken.”
(Paul Auster, ,, Im Land der letzten Dinge")

2 MOLEKULARESSIMULIERENMIT
K RAFTFELDMETHODEN

In dieser Arbeit wurden Polymersysteme mit Hilfe von Kraftfeldmethoden smuliert. Ein Kreftfeld
beschreibt die Wechsdwirkungen zwischen den einzelnen Atomen des Molekils oder des Modd Isy-
gems. Es kann aus experimentellen Daten oder quantenmechanischen Rechnungen abgeleitet wer-
den. Mit ihm lassen dch die numerischen Verfahren, wie Molekulardynamik, Energieminimierung
oder Monte Carlo Methoden durchftihren, die in dieser Arbeit zur Anwendung kamen.

2.1 Das atomistische Kraftfeld

Um Polymersysteme, bestehend aus mehreren tausend Atomen zu smulieren, wird die Darge-
lung der Atome, im Vergleich zur exakten quantenmechanischen Beschreibung, vereinfacht. Die Ver-
einfachung besteht darin, dass Atome ds partid geladene Massepunkte aufgefasst werden. Die Par-
tidladung ist der durch die negativ geladenen Elektronen nicht oder Uberkompengerte Teil der positi-
ven Kernladung (elektrostatische Wechsdwirkung). Zur Dargellung enes Molekils werden die
Atome durch harmonische Potentide (mit entsprechenden "Federkonstanten) miteinander verbun-
den. Zusézlich werden auch nichtbindende Kréfte zwischen den Atomen berticksichtigt. Die Summe
der Wechsdlwirkungesterme wird zur gesamten potentiellen Energie des Molekiils oder des von aus
viden Atomen und Molekiilen bestehenden Moddlsystems in Abhangigkeit der Atomkoordinaten
zusammengefald und Kraftfeld genannt.

Folglich setzt sich der anaytische Ausdruck fir das Kraftfeld aus Beitrégen Coulomb-, van-der-
Wads-Wechsdwirkung, sowie Termen, die die chemischen Bindungsverhdlitnisse wiedergeben, a+
sammen. Abgesehen von einem Teall der amorphen und krigalinen Polypropylenzelen, die mit eénem
vereinfachten Kraftfeld (Sehe Anhang) und der Software von Professor Clarke aus Manchester ge-
rechnet wurden, wurden die meisten Simulationen mit der Software von MSI/Biosym und dem mit-
gelieferten Polymer-Cong stent-Forcefield (,,pcff*) durchgefthrt [20]. Ein Baspid fur en Kraftfeld ist
in Glechung 2.1 dargestdlt. Eine schematische Darstdlung der einzelnen Terme zeigt Abbildung 2.1.



I, ist der Ortsvektor des i-ten Atoms in kartesischen Koordinaten. b, und f, snd die Bindungs-

winke und Tordgonswinke, die durch zwe bzw. drel aufeinanderfolgende Bindungsvektoren gebildet
werden. r, und b, sind die Gleichgewichtswerte fir Bindungdange und -winkel. r;; ist der Abstand

|Fi - Fj| zweier Atome. K,,H, und H, sind die atomspezifischen Kopplungskonstanten. ¢ ist die

Partidladung desi-ten Atoms und g, C;; und D;; die atomspezifischen Kopplungsterme fir die elek-
trogtatische und die Lennard-Jones-Wechsdwirkung. F,,., F,,. und F, snd Kopplungskonstanten

fur Terme, die gemischte Produkte benachbarter Grofen beinhdten.

U = T e'we .3 1

Abbildung 21:  Schematische Darstellung der Beitrage zum Kraftfeld.

Die Beitrége (1) bis (5) in Abbildung 2.1 hangen nur von jewells einer Variablen ab, die Batrage
(6) bis (10) enthaten gemischte Produkte benachbarter Grélen. Die Summanden fur Bindungsab-
gtand (1) und Bindungswinke (2) werden harmonisch gpproximiert. Die Potentiaform dieser und der
Torsonswinkd (3) wird aus quantenmechanischen ab initio Rechnungen ermitteln. Fur die Tor-
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gonswinkd ergeben sch ba Kohlengtoffketten mit Einfachbindungen drel stabile Zustdnde, deren
energetisch gungiggter mit ,trans*, die beiden anderen mit ,,gauche plus’ und ,,gauche minus* te-
zeichnet werden. In Gleichung 2.1 wurde ein vereinfachter Ausdruck mit einer Kosnus-Abhangigkeit
vom Torgonswinke f, benutzt, sodass die Energien des , trans*- und der ,,gauche’-Zusténde gleich

snd. Nachdem die Potentidform aus quantenmechanischen Rechnungen ermittelt wurde, werden die
Kopplungskonstanten der Beitrdge (1) bis (3) aus Vergleich mit |R-spektroskopischen experimen-
tellen Daten bestimmt.

Die Summanden (4) und (5) aus Abbildung 2.1 beschreiben intra und intermolekularen Wechsd-
wirkungen. Der eektrogtatische Beitrag (4) klingt mit r* am schwéchsten ab und liefert selbst fir
grofe Diganzen einen gewissen Beitrag. Aufgrund kurzfristiger temporérer Dipolmomente, die in
benachbarten Segmenten gegensétzliche Dipolmomente induzieren, exigtiert des welteren eine attrak-
tive Wechselwirkung, die eine r® Abhéangigkeit zeigt. Dieser wirkt auf kurze Distanzen en repulsiver
Term aufgrund des Pauli-Verbots mit einer r™2 Abhéngigkeit entgegen. Beide bilden das in Beitrag
(5) dargestdite Lennard Jones Potentid .

Die Betrage (6) bis (10) beinhaten gemischte Produkte zweier in der klassischen Physk unabhan-
giger, benachbarter Gréf3en dar. Um die Menge der dadurch hinzugekommenen unbekannten Kraft-
feldparameter zu bestimmen, miissen notwendigerweise quantenmechanische Methoden herangezo-
gen werden. Die Erweterung um Betrdge mit gemischten Produkten verbessart die Beschreibung
der Modellsysteme und deren Modélierung [19, 20].

Mit Hilfe des Kraftfelds aus Gleichung 2.1 |4 sich firr eine gegebene Konfiguration {r,} von N

Atomen und Kenntnis ihrer Bindungen, die potentielle Energie U (F,....,F,,) berechnen. Dies ist die

Grundlage der im folgenden vorgestellten numerischen Verfahren, die die Zetentwicklung eines Mo-
ddlsystems, die Energieminimierung und die Monte Carlo Simulation bewerkstd ligen.

2.2 Numerische Verfahren mit Kraftfeldern

In diesem Abschnitt sollen drei numerische Verfahren erlautert werden, die bei der Smulation mit
Kraftfeldern zum Einsaiz kommen: Die Molekulardynamik [21, 22], die Energieminimierung [21, 23]
und das Monte Carlo Verfahren [24, 25, 26]. Die Molekulardynamik |6st iterativ die Newton’ schen
Bewegungsgleichungen. Se wird in dieser Arbeit ba der Generierung der Moddlzdllen und be der
Simulation mechanischer Eigenschaften mit der Fuktuations- und Subtraktionsmethode eingesetzt.
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Die Energieminimierung optimiert eine gegebene Konfiguration hinsachtlich der potentidlen Energie.
Durch schrittweise Deformation von Moddlzdllen mit anschiessender Energieminimierung lie3 Schin
dieser Arbeit der Pfad energieoptimaer Zustdnde moddlieren, dem ein klasssches System unter
Deformation folgt. Dies it die Grundlage der gtatischen Methode zur Bestimmung mechanischer
Eigenschaften. Monte Carlo Verfahren berechnen schliefdich die Wahrschenlichket von Konfigura
tionen, und Treffen eine Auswahl auf Grundlage der Wahrscheinlichkeiten. Hier wurden se bei der
datischen Methode eingesetzt, um den Einfluss konformationsentropischer Beitrége zum mechan-
schen Verhdten abzuschétzen.

2.2.1 Molekulardynamik

Die Molekulardynamik basiert auf den Newton’ schen Bewegungsgleichungen:

d’r, t)
' dt?

(2.2)

U (F,,....F, ) ist dasin Gleichung 2.1 dargestellte Kraftfeld, dal? von alen Teilchenkoordinaten F (t)
abhangt. m ist die Masse desi-ten Tellchens, t die Zdt.

Der Gradient auf der linken Seite von Gleichung 2.2 wird explizit berechnet, die Zeitableitung auf
der rechten Saite durch den Differenzenquotienten gendhert, mit Dt ds Diskretiserungsschrittweiten.
Fur die in dieser Arbet durchgefiihrten Smulationen galt Dt =1fs. Fir grofere Schrittweiten war
die Naherung nicht mehr erfillt, da der lineare Bereich von Gleichung 2.2 dann verlassen wird. Auf-

l6sen nach den Koordinaten T, (t + Dt) des neuen Zeitschritts t + Dt ergibt:

fEo)=206)- - D) SRUE.LRIE (23)

m

Wiederholen der Vorgehenswelse Zeitschritt fir Zetschritt erlaubt ein iteratives Losen der Zei-
tentwicklung des Modellsystems fir das gegebene Kraftfeld. Die programmtechnische Umsetzung
von Glechung 2.3 wird ds Verlet Algorithmus bezeichnet [22].

Die Geschwindigkeit der Atome |8 sich Uber den Differenzenquotienten zu jedem Zeitschritt zu

) +00)- re- o)

v, (t+Dt
2Dt

(2.4)



bestimmen. Daraus |44 sich der Spannungstensor s™, der spéter fur die Fluktuations- und Subtrakti-
onsmethode benttigt wird, berechnen[12].

0 +%§ F (R, UG ) (25)

DO
—QJ

las
V ¢
V ig das Volumen der Moddlzelle, N die Zahl der Atome. Der Spannungstensor s™ wird aus

dyadischen Produkten Vv und T, (N, U (F,.....Ty, )] berechnet. Das dyadische Produkt A zweier

beliebiger Vektoren & und b ist definiert ds

. @b ab aby
A=ab' =cab, a,b, ab,+ (2.6)
&b ab, abg

a, und b, sind die Komponenten der Vektoren & und b .
Die Temperatur des Moddlsystems, die fur isotherme Simulationen, wie se in dieser Arbeit

durchweg durchgefihrt wurden, bendtigt wird, kann aus der kinetischen Energie der Atome berech-

ner werden.

T='— (2.7)

p, ist der Impuls des i-ten Atoms, m seine Masse, N die Gesamtzahl dler Atome und Kk, die

Boltzmann Kongtante.

Um eine Molekulardymiksmulation bei konstantem Druck oder konstanter Temperatur durchzu-
fUhren, werden in jedem Schritt Druck und Temperatur nach Gleichungen 2.5 und 2.7 berechnet und
be Abweichung die Koordinaten der Atome oder die Geschwindigkeiten mit einem Faktor skdiert.

2.2.2 Energieminimierung

Das zweite Verfahren, dass an dieser Stdle beschrieben werden soll, ist die Energieminimierung.
Mit ihr lassen sich lokde Grundzusténde berechnen, wie Sie beispiel seise fir die Satische Methode

benétigt werden. Ausgehend von einer gegebenen Konfiguration {F,}, von Atomkoordinaten, wird

die damit verbundene potentielle EnergleU(l, Y ) minimiert. Im lokaen Minimum soll gdten:
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N U(f,....Ty)=0 (2.8)

ol

N, ist der Gradient langs des Vektors T, . Im lokaden Minimum ist Gleichung 2.8 fir dle Richtungen
I, unabhéngig erflllt.

Ein numerisches Verfahren, dass mit einer gegebene Ausgangskonfiguration {F;}, die Korfigura-
tion {Fi}min des lokden Minimums sucht und approximiert, it das ,,conjugate gradients*- oder cg-
Verfahren [23]. Eswurde in dieser Arbeit ausschliesdich benutzt. Aus den Gradienten der potentiel-
len Energie R, U(F;...F,, ) und den zweiten Ableitungen N N U (F;...., ) fir eine gegebene Konfi-
guration {F;}, (k-ter Optimierungsschritt), wird in diesem Verfahren die neue Konfiguration {f}, .,

bestimmen zu

(2.9)

DieVektoren {g, }, werden ausden Gradienten K, U({7'},) der potentiellen Energie fur die Konfi-

guration {F;}, berechnet. Sie werden in jedem Optimierungsschritt bestimmt, indem fiir den ersten

Schritt
G0 =- Nru(rl...rN){f} (2.10)
fiso
und fir den (k +1)-ten Schritt
- 2
) NU(n,,
Qi =- NrU(Fl- ﬁN)|{r}k+ = 0ix (211)

berechnet  wird. Die potentidle Energie N, U(f..F,) und die zweten Ableitungen
NN, U(F,...Fy) werden numerisch ausgewertet, indem sie fur die jeweiligen Koordinten {f },

durch Differenzenquotienten ersetzt werden.

13



Auf diese Weise 18 sich, ausgehend von einer Startkonfiguration {F;},, das lokde Minimum

{r},,, schrittweise approximieren.
2.2.3 Monte Carlo Verfahren

Eine dritte Methode, die mit Kraftfeldern arbeitet, ist das Monte Carlo Verfahren [24, 25, 26]. In
dieser Arbelt wird eine Erweiterung der statischen Methode vorgestdlt, die ein Monte Carlo Kriteri-
um beinhdtet. Dabel handdt es sch um die Auswahl einer Konfiguration aus einem gegebenen By
semble moglicher Konfigurationen {r}, (1Ek £ K, K : Anzehl der Konfiguretionen). Die potenti-

dle Energie U ({F,}, ) fuhrt Gber einen Boltzmann Faktor zur Wahrscheinlichkeit der einzelnen Konfi-

guration. Esgilt:

c Ul e
P} )u epe Eﬁk)ﬁ (2.12)
e B u

kg ist wiederum die Boltzmann-Kongtante und T die Temperatur, bel der die Rechnung durchge-

fuhrt werden soll.

Die Wahrscheinlichkeiten werden so normiert, dass gilt:

3 Pf},)=1 (213)

k=1

K ig die Anzahl der mdglichen Konfigurationen.

Das Monte Carlo Verfahren bestent darin, eine fir das gesamte Ensemble von Konfigurationen
représentative Konfiguration suchen. Dies geschieht, indem zuféllig eneder K Konfigurationen aus-
gewahit wird, und ihre Wahrscheinlichkeit P({Fi}k) mit ener Zufalszahl zwischen Null und Eins ver-

glichen wird. I die Zufalszahl kleiner ds die Wahrscheinlichkeit, wird die Konfiguration akzeptiert.
It Se groler, wird die Konfiguration verworfen und eine neue zufdlig bestimmt. Das Verfahren wie-
derholt sch dann solange, bis zum ergen Mad eine Zufdlszahl kleiner ds die Warschanlichkeit ist.
Diese Vorgehensweise wird fur die Generierung von Startstrukturen benutzt. Die Modd|kette
wird Stiick fur Stiick aufgebaut, wobel jedes neue Segment mit zufalliger Orientierung an die Kette
gebunden wird. Der Unterschied der potentiellen Energie mit dem weiteren Segment und ohne be-
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gimmt den Boltzmann-Faktor 2.12. Be Ablehnung wird das Segment neu orientiert und der Vor-
gang wiederholt sich.

2.3 Simulation von Polymer systemen

In der Natur liegen Polymere amorph oder tellkristalin vor. In telkristalinen Polymeren bildet sch
eine krigtalline Uberstruktur aus, die amorphe Bereiche einschliel. Mit der atomistischen Simulation,
die aufgrund der Rechnerkapazitdten nur Systeme mit einigen tausend Atomen berechnen kann, ist
die Moddlierung von amorphen und krigtalinen Modédlzdlen moglich. Daraus lassen sich fir das
glasg erdarrte, amorphe Polymere direkt mechanische Eigenschaften smulieren, wéhrend fir teilkri-
gdline Polymere die mechanischen Eigenschaften der beiden Phasen mit geeigneten Moddlen kom:
biniert werden missen. Im einfachgten Fal kann dabel der Einfluss der Grenzfléchen vernachlassgt
werden.

In dieser Arbeit wurden die mechanischen Eigenschaften von amorphem Polyethersulfon und tell-
krigdlinem Polypropylen smuliert und mit experimentellen Ergebnissen verglichen. Fir die Smulati-
on wurden amorphe Zdlen des Polyethersulfons und amorphe und Kristalzellen des Polypropylens
generiert und die numerischen Methoden, die im vorangegangenen Abschnitt beschrieben wurden,
auf diese angewandt.

Die Generierung von Moddlzdlen gliedert sch in zwel Schrittee Dem Aufbau einer Startstruktur
und deren Optimierung. Aus den Modd|zellen lassen sch Rontgengtreukurven berechnen, die mit
experimentellen Daten verglichen werden kénnen. Die Optimierung wird daher solange fortgesetzt
bis ene zufriedengtelende Ubereingimmung zwischen Rontgenstreu-Experiment und smulierten
Streudaten vorliegt. Zuséizlich wird die experimentdll bestimtme Dichte as Kriterium fir die Qualitét

der generierten Zdlen verwendet.

2.3.1 Generierung einer Startstruktur
Amorphe und krigaline Polymermodelle lassen sich unter Benutzung periodischer Randbedingun-

gen darstellen. Eines oder mehrere Molekiile befinden sich in einer Modellzelle mit Vektoren I, I,

und [, die die Modellzdlle aufspannen. Firr die Dichteverteilung r (F) gilt

r(F)=r (F+afx+bry+crz) (2.14)
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r (F) is die Dichtevertellung des Polymersysems, a,bund ¢ pogtive oder negative ganze Zahlen
oder Null. Die Vektoren I, Ty und I, sind nicht notwendigerweise orthogonal.

Das bedeutet, dal? die Moddlzdlle nach alen Saiten durch Anfligen eines identischen Bildes peri-
odisch fortgesetzt wird. Stetigkeit wird gewahrleistet, indem ein Molekil, das den Rand der Modell-
zdle erreicht, auf der gegentiberliegenden Saite fortgesetzt wird. Die urspriinglich generierte Kette
wird im dlgemeinen ds Mutterkette, die periodischen Bilder as Bildketten bezeichnet. Abbildung 2.2
gdlt den Inhdt von Gleichung 2.14 fir das Beispid einer einfachen Kohlengtoffkette in ener kubi-
schen Zdle graphisch dar.

ap
\.(:?
°¢ %

Abbildung 22:  Graphische Darstellung der periodischen Randbedingungen, Mutterkette als Kalottenmodell
(Grin), Tochterkette al's Bindungsstriche (Rot).

Durch die periodischen Randbedingungen hat das amorphe oder krigtaline Modelsystern mit seinen
periodischen Bildern eine unendliche Ausdehnung. Die Summen in der potentiellen Energie aus Glei-
chung 2.1 gehen damit Uber unendlich vide Beitrége. In der Simulation miissen Vereinfachungen ge-
troffen werden, die eine explizite Berechnung von Wechsdwirkungen weit voneinander entfernter
Atome umgeht, damit der Rechenaufwand endlich blelbt. Dieses Fernfeld wird fUr amorphe Zelen
und Krigdlzellen unterschiedlich behanddlt.

In dieser Arbeit wurde fir amorphe Systeme hauptsachlich mit einer Abschneiddénge d gerechnet.
In enigen Fdlen wurde davon abweichend eine Multipolentwicklung durchgefiinrt. Beide Verfahren
sollen nun erl&utert werden.

Die Abschneiddange d, auch ,cut off* genannt, it eine Grofl¥e, die mit den Teilchenabsténden
|ri - rj.| in den Potentialtermen aus Gleichung 2.1 verglichen wird. Ist der Teilchenabstand grofer,
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wird der Beitrag zur potentidlen Energie ignoriert. Liegt der Tellchenabstand innerhab der ,,cut off*
Diganz d, wird er nach der entsprechenden Formel berechnet.
Der ,, Ubergang” beim Abstand d kann abrupt erfolgen, d.h. fur die Wechseiwirkung U (F;, ;) zwi-

schen Teilchen i und Teilchen | gilt

WU )i | - 1| <d

= (2.15)
1 0, sonst

il )cutoff

Ul F

U(F,F,) ist des Kraftfeld aus Gleichung 2.1 mit zwei Teilchen i und j, deren Abstand gegeben ist
durch |r; - 7;| . dist die, cut off* Distanz.

Eine andere Moglichkeit ist, in einem,, Ubergangsbereich” Dd um den Abstand d die Wechsawir-
kung U (F;, ;) mit einer Spline-Funktion anzupassen, die fir ale Abstande grofter d +Dd/2 Null
ig. Da Energieminimierungs-Algorithmen wie das cg-Verfahren empfindlich auf Ungetigkeiten rea-
gieren, wurde in dieser Arbeit mit eéinem Ubergangsbereich gerechnet. Der Ubergangsbereich betrug
dabei Dd =1A , die ,cut off* Disanz d betrug fir die unterschiedlich grofen amorphen Systeme
jewells etwa 40% der kleingten Kantenlange. Damit wird die Wechsawirkung mit Molekilen in peri-

odischen Bildzdlen explizit verhindert.

Durch die Vernachlassigung der Beitrége des Fernfelds wird der Spannungstensor s™ in Gleichung
2.5 zu klein berechnet. Zur Korrektur schlagen Theodorou und Suter [6] die Abschétzung der bei-
den Summanden aus Gleichung 2.5 unter Verwendung der Paarkordlation g,, (r) der beteiligten

Teilchenaten a und b (bspw. Kohlenstoff und Wasserstoff bel Polypropylen) vor. Die normierte

Paarkord lationsfunktion gibt die Haufigkeit an, in einem Abstand r von einem Tellchen der Sorte a

ein Telchen der Sorte b anzutreffen. Der erste Summand in Gleichung 2.5 liefert nur lokal enen
Beitrag. Derzweite Summand kann durch sphérische Integrale Gber die Fatung der normierten Paar-
korellationen g, (r) mit dem Potentiawechsawirkung U (F,...F, ) geméR Gleichung 2.1 fir Abstan-

de grofier dsdie,,cut off* Distanz d wie folgt berechnet werden:

du(r,..r,)

dr 2.16
dr ( )

¥
DP=28 T AT, 4 O G ()r
a b

cutoff
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DP ig die Mittelung des zweiten Summanden flr grof3ere Entfernungen, r, und r , die Dichte-
vertdlung der Tellchen a und b in der Modellzedle und g,, (r) die Pearkorrelationsfunktion, die
die Wahrscheinlichkeit angibt, ein Tellchen der Sorte a im Abstand r von einem Teilen der Sorte b
zufinden. (Fir a = b ergibt sch fur Polypropylen die Paarkorreationsfunktion der Kohlenstoffato-
me bzw. die der Wasserstoffatome, fur a * b die Wahrscheinlichkealt, ein Wassergtoffatom im Ab-
stand r von einem Kohlengtoffatom zu finden und umgekehrt.)

Die Bertickgchtigung von Gleichung 2.16 i fur Vefaren, die Molekulardynamik benutzen,
wichtig. Ansonsten wiirde fir die einzelnen Atome bei Absténden grél3er ds die Abschneideéange d

nur Vakuum exidieren. Eine Vernachlassgung von Gleichung 2.16 wirde daher zu faschen Ergebnis-
sen fur den Spannungstensor aus Gleichung 2.5 oder faschen Dichten in der Moddlzdlle fUhren.

Die ,cut off* Methode wurde bei dlen amorphen Moddlzdlen, die mit der MSI/Biosym Software
gerechnet wurden, angewandt. Darliber hinaus wurde auch eine Simulationssoftware von Professor
Clarke aus Manchester benutzt, die es erlaubte, grofRere Moddlzellen zu generieren. Dies geschah
fur amorphes Polypropylen. Das hier benutzte einfache Kraftfeld it im Anhang dargestdlt. Die Me-
thylseitengruppe (CH ;) wurde ds en Atom behanddt (,, united atoms*), im Anhang mit R bezeich-

net. Diese Smulationssoftware erlaubte keine Moddllierung anderer Polymere. In dem Programm
wurde der Beitrag des Fernfeldes durch eine Multipolentwicklung gendhert [38, 39]. Der entspre-
chende Algorithmus war im Programm implementiert, das Verfahren soll hier kurz dargestellt werden.

oy
e FE

(0.0)

Abbildung 23;  Fir grofRe Entfernung vom Ursprung |&f3t sich die Wirkung der Dichteverteilung in Multipole im
Schwerpunkt entwickeln.

Die Wechsdwirkung eines Atoms mit einer Gruppe entfernter Atome, bespielsweise dem Inhat
eines periodischen Bilds der Moddlzdle, wird durch Multipolentwicklung gendhert, indem man die
Beitrage um den Schwerpunkt der Gruppe entwickelt. Abbildung 2.3 sdlt den Sachverhdt fur die
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Wechsdwirkung einer Gruppe von Atomen, die durch die Dichtevertellung r (F) mit Schwerpunkt

R gegeben igt, mit énem Atom im Ursprung (0,0) dar. Fiir diesen Fal ergeben sich Integrale der

Up C‘SR'—L)dr (217)
R

U ig die potentidle Energie die proportiond zum Integrd der Dichtevertellung r (ﬁ- F) ener

Form

Atomgruppe mit Schwerpunkt R geteilt durch éne Potenz m des Abstands vom Ursprung ist
(m=1 fir eektrogatische Wechsdwirkung, m=6 fir anziehenden Lennard-Jones Beitrag und
m =12 fir abstossenden Lennard Jones Beitrag).

Fiir || /ﬁ <<1 kann der Nenner von Gleichung 2.17 nach |r*|/|ﬁ entwickelt werden. Aufgrund

der Periodizitét des Fernfeldes konnen eéinmal berechnete Integrae fur Gruppen von Atomen immer
wieder benutzt werden. Der Rechenaufwand der Multipol-Methode ist linear in der Anzahl N der
berlicksichtigten Atome [39]. Der Zeitvorteil gegentiber einer exakten Berechnungen, die quadratisch
in der Anzahl der Atome i, wie auch der Genauigkeitsvorteil gegeniiber einfachen ,,cut off* Metho-
den sprechen fur den Multipol-Ansatz.

Wie zuvor erwdhnt wurden in dieser Arbeit dle mit der MSI/Biosym Software smulierten amor-
phen Systeme, d.h. Polyethersulfon und ein Teil der amorphen Polypropylenzdlen, mit ,,cut off* D-
gtanz gerechnet. Die mit dem von Professor Clarke bereitgestdllten Molekulardynamik-Programm
amulierten grof3en Mode | zellen amorphen Polypropylens wurden mit Multipolentwicklung gerechnet.

Be der Naherung des krigdlinen Fernfelds macht man sich zunutze, dass es sich bel den intermo-
lekularen Wechsdwirkungen um periodische Potentiale handdt, die sch ds Summen Uber die Vek-
toren des durch die Elementarzelle gegebenen Raumgitters schreiben lassen [42]. Die potentielle
Energie U ist dann proportiona zu

Ung—r =3 A (218)

R it ein Vektor des Raumgitters, r,f; sind Vektoren von Basisatomen und A, die Starke der
Wechsdwirkung. Der Index m gibt die Potenz der Abstandsabhéangigket an. For m=1 und

19



A =Z,Z,9°/2pe, (Z,,Z,: Ladungszahl der beteiligten Teilchen, q: Elementarladung, e,: Vaku
um-Didektrizitdiskongtante) ergibt sch die dekirodatische Wechsdwirkung, m=6 und
A =4e;s ° (e

ij~ 1j

+S i - Lennard Jones Parameter der Wechselwirkung zwischen Teilchensorte i und
J) steht fir den dispersiven Anteil des Lennard-Jones-Potentials.
Ewadd [40] formte den Ausdruck 2.18 um, indem er eine konvergenzerzeugende Funktion

F m( ) anmultiplizierte und den Fehler wieder abzog.

rij,ﬁa

ou g AFellid), 5 Ak Fullid ) 219
Ri.] ‘ru',r‘e Ri.| ‘rij,r‘e

r‘ijﬁ‘ ) ist eine konvergenzerzeugende Funktion. Fur grof3e Abstande |I§| ol F m(|ﬁj’L| ) nach

F ol
Definition schnell verschwinden, sodal3 der erste Summand rasch konvergiert. Bel geeigneter Wahl
[41] konvergiert die Fouriertransformierte der zweiten Summe im g-Raum ebenfdls, sodass beide
Summanden numerisch ausgewertet werden konnen.

Der Beitrag des Fernfeldes bei der Smulation kristaliner Modd|zellen, die in dieser Arbelt durch
gefihrt wurden, wurde auf diese Weise gendhert. Entsprechende Routinen wurden von beiden in
dieser Arbeit benutzten Smulationsprogrammen bereitgestellt.

Bel der Generierung der amorphen Modd|systeme wurde in der vorliegenden Arbeit so verfahren,
dal3 ein oder mehrere Molekille des entsprechenden Polymers (Polyethersulfon bzw. isotaktisches
Polypropylen) in ene Moddlzdle mit geringer Dichte eingebracht wurden. Die Dichte wurde zu
r =0,4gcm™? fir dle amorphen Zdlen gewahlt, was fiir Polypropylen 45% und fiir Polyethersulfon

30% der im Experiment am glasig eingefrorenen amorphen Polymer beobachteten Dichte entsprach.
Damit wurden unphysikalische Uberschneidungen der Ketten, wie sie bei der Generierung von Mo-
dellzellen mit redistischen Dichten auftreten kdnnen, vermieden. Auf diese Weise wurden fuinf Zellen
amorphen Polypropylens mit jewells ener Kette mit zwanzig Monomereinheiten generiert, sowie
jewells funf Zdlen amorphen Polyethersulfons mit finf Ketten zu drei Monomeren, einer Kette zu
zwanzig Monomeren und funf Ketten zu zwanzig Monomeren. An den Einzelketten wurde zunéchst
ene kurzen Molekulardynamik im Vakuum mit anschliessender Energieminimierung durchgefuinrt,
bevor ge in die Moddlzdle mit periodischen Randbedingungen eingebracht wurden. Neben diesen
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vier Ensamblen zu jewells funf Modellzdlen, die mit der MSI/Biosym Software generiert wurden,
wurden fr amorphes Polypropylen noch zwel Modd|zdllen mit einer Kette zu hundert Monomerein-
heiten generiert. Diese grofien Modédlzellen wurden mit der Software von Prof. Clarke auf die glei-
che Weise generiert.

Fir die Krigalzdlen (isotaktisches Polypropylen) wurden die Molekile ds Helix aufgebaut und
energieminimiert. Die Helixgtruktur und die Basisvektoren der Krigdlzelle wurden aus der Literatur
Ubernommen [78, 79]. Insbesondere ordnen sich die Ketten in in 3/1 Helixform an, d.h. drei Mono-
mere bilden ene Windung der Helix. Isotaktisches Polypropylen kann in drel unterschiedlichen Mo-
difikationen krigdligeren, die sch in den Dimensionen der Elementarzellen unterscheiden. Dain den
in dieser Arbeit experimentd| untersuchten Proben nur zwei der drei Modifikationen nachgewiesen
wurden, a - und b -Modifikation, wurde auf die Modédlierung der g -Modifiketion verzichtet. Die

entsprechende Elementarzelle sowohl fir a - ds auch fir b -Modifikation umfasst vier Helices. In

beiden Fdlen wurden die zuvor energieoptimierten Helices symmetrisch in der Moddlzdlle platziert,
30 dal’ Se maximalen Abstand zueinander ennehmen. Die krigdlinen Modelle wurden von Anfang
an bel ener Dichte generiert, die der experimentell beobachteten entspricht.

Es schliefd sch im zweiten Schritt des Generierungsverfahrens fur amorphe Modd|zdlen eine Rethe
von Molekulardynamiksmulaionen an, die as ,,Equilibrieren” bezeichnet werden und mit dem Sy-
stem bel der experimentell beobachteten Dichte enden. Fir Kristalzellen wird gewohnlich die poten
tidle Energie der Moddlzelle minimiert.

2.3.2 Optimierung der Startstrukturen

Im vorangegangenen Abschnitt wurde dargestdlt, wie die Startstrukturen fir die amorphen und
Krigdlzdlen unter periodischen Randbedingungen generiert werden. Amorphen Moddlzdlen wer-
den be geringer Dichte aufgebaut, um Uberschneidungen der Molekiile zu vermeiden. Krigtallzdlen
werden bei der experimentdl| beobachteten Dichte generiert, indem energieoptimierte Helices pardld
zueinander und symmetrisch in der Zelle angeordnet werden.

Fur amorphe Zellen bedeutet die Optimierung der Startstruktur, dass die Dichte auf den experi-
mentell beobachteten Wert fir das glassg ersarrte amorphe Polymere erhdht werden muss. Dies
gechieht durch Molekulardynamik-Smulationen. An alen amorphen Modellzellen wurden mehrere
aufenander folgende Molekulardynamik-Smulationen zu jewells t =100ps durchgefihrt. Fir

amorphes Polypropylen betrug die Smulationstemperatur T = 233K fir Polyethersuflon wurde die
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Smulations be Raumtemperatur durchgefiinrt. Beide Temperaturen lagen fUr das jewellige System
unterhalb der Glastemperatur T, und wurden wahrend der gesamten Optimierung konstant gehalten.

Nach jeder wurde die Dichteum Dr =0,29g / cm® erhoht, d.h. das Volumen der Modéllzelle durch

Anderung der periodischen Randbedingungen entsprechend reduziert, bis die experimentelle Dichte
erecht war.

Diese Vorgehensweise wird ds,,.amulated anneding” oder ,, Equilibrierung” bezeichnet. Dabe gibt
es neben dem hier verfolgten Konzept auch andere M églichkeiten, die mit konstantem Druck angelle
von kongantem Volumen in den einzelnen Molekulardynamik-Simulationen arbeiten oder auch mit
anfangs héheren Temperaturen arbeiten, und die Moddlsysteme nicht nur komprimieren, sondern
auch von Molekulardynamik zu Molekulardynamik abkiihlen. Die in dieser Arbeit angewandte Vor-
gehensveise, mit kongtantem Volumen wahrend und Volumenveringerung nach jeder Molekulardy-
namik, bis die experimentelle Dichte erreicht i, hat Sch jedoch as am effektivaten erwiesen. Zur
Automatiserung des Ablaufs mit der MSl/Biosym Software wurde ein Script in Perl geschrieben, da
ene Equilibrierungsroutine a's solche in dem Programm nicht vorhanden ist.

Is eine redigische Dichte erreicht, schliefd sch eine weltere Molekulardynamik an, die fir eine
homogene Verteilung der Atomein der Zelle sorgt. Die Dauer dieser Smulation ist sehr unterschied-
lich und hangt stark von der Komplexitét des Polymeren und der Giite der Startstruktur ab. In der
Regel snd jedoch einige hundert Picosekunden erforderlich. Der Vergleich von aus der Modéellzelle
berechneten Rontgenstreudaten mit dem Experiment kann dabel s Kriterium fir die Gite der Mo-
dellzellen herangezogen werden. It die Ubereingimmung noch nicht ausreichend, wird die Moleku-
lardynamik fortgesetzt.

Die Rontgenstreuung an amorphen Polymeren kann mit der von Debye abgeleteten Streuformel flr
ein Ensemble identischer Objekte mit zufdliger Orientierung und réumlicher Verteilung beschrigben
werden [43, 44].

&,

<'(DR)>:‘?‘] £ )fj(DR)singEjj |
Y | (2.20)

=81 (oK) +& fi(DR)fJ(DE)%:JFJ]

22



( (DIZ)> ist die Giber alle Orientierungen der Streuobjekte gemittelte Intensitét in Abhéngigkeit der

Anderung des Wellenvektors DK zwischen eirfallender und gestreuter Strahlung.  f, (DK ist der
atomare Formfaktor desi-ten Atoms, 1, =T, - T; der Abstandsvektor zwischen dem i-ten und dem
j-ten Atom.

Die betragsmatige Anderung des Wellenvektors DK ist gegeben zu
oK = ]ﬂsin[Q/Z] (2.21)

| it die Wdlenldnge der einfalenden Strahlung, Q der Braggwinke.
Der atomare Formfaktor f, (DIZ) |&% sch aus der Fouriertransformierten der Elektronendichtever-

tellung des Atoms berechnen. Es gilt

£, (Dk)=- %(‘jifexp[i DRr]r (7) (2.22)

r (F’) ist die Elektronendichteverteilung des betrachteten Atoms.,

Abbildung 2.4: Modellzelle fir Polyethersulfon als Beispiel fur eine amorphe Struktur. Die Kantenldnge des
Kubus betrégt 30,4 A. Er enthélt finf Einzelketten zu jeweils zwanzig Monomeren.
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Be ener gegebenen Konfiguration von Atomen mit bekannten atomaren Formfaktoren f, (DIZ)
(in der MS Software enthaten), |8 sch durch Ausfihren der Summe in Gleichung 2.20 én amor-
phes Rontgenstreudiagramm berechnen und mit experimentellen Daten vergleichen. Eine entspre-
chende Berechnungsroutine wurde von der MSI/Biosym Software bereitgestellt. Liegt zufriedenstel-
lende Ubereingtimmung vor, ist die Optimierung der amorphen Modellzelle abgeschlossen. Abbil-
dung 2.4 zeigt exemplarisch eine equilibrierte Polyethersulfon-Modelzelle mit finf Ketten zu jewells
zwanzig Monomeren ds Bespid fir eine equilibrierte amorphe Struktur.

Be der krigdlinen Modellzelle handdt es sich um eine Kriddlzelle (Basisvektoren E i =1,2,3)
mit komplexer Bad's (Molekilketten). Die Optimierung verlauft derart, dass die in den Krigtdlzdlen
parale angeordneten Kettenstiicke, im Fale von isotaktischem Polypropylen 3/1 Helices, energie-
minimiert werden, unter Beriicksichtigung der Umgebung und der periodischen Bilder an. Dabel
werden intra- und intermolekulare Wechsdwirkungen gesondert behanddt. Die intramolekularen
Wechsdwirkungen kénnen auf einfache Weise quadratisch entwickelt und minimiert werden, wah
rend die intermolekularen, erst geeignet transformiert werden miissen. Diese Vorgehensweise geht
auf Sorensen et d zuriick, und wurde an verschiedenen kristallinen Polymer-Modell systemen erprobt
[46, 47].

Von der energieminimierten Moddlzdlle wird dann, wie fir die amorphen Zdlen auch, ein theore-
tisches Rontgenstreudiagram berechnet, und mit experimentellen Daten verglichen. Bel einer gegebe-
nen krigdlinen Konfiguration in einer Moddlzdlle &% sch die Intengté der Rontgenstreuung | (DIZ)

in Abhangigkeit von der Anderung des Wellenvektors Dk als Quadrat des Geometriestrukturfaktors
F (DIZ) schreiben zu

|(DK) = const AF (oK) (223)

I (DE) ist die Intensitét der Rontgenstreuung, Dk die Anderung des Wellenvektors von einfallender

und gestreuter Strahlung aus Gleichung 2.21 und F (DI_{) der Geometriestrukturfaktor. F (DIZ) EL
sch schreben ds

F(Dk):énl f, (DE)exp iDerj] (2.24)
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Die Summe wird iiber alle n Atome der kristallinen Moddlizelle auspefinrt. f (DK ) ist der aus Glei-

chung 2.22 bekannte atomare Formfaktor fur das j-te Atom, T'; sein Ortsvektor.

Die Anderung des Wellenvektors Dk 8% sich in Abhéngigkeit von drel ganzzahligen Indizes h, k
und | schreiben zu

Dk = hb, +kb, +Ib, (2.25)

Die ganzen Zahlen h, k und | werden ds Miller’ sche Indizes bezeichnet. Die Vektoren b snd die

Basisvektoren des reziproken Gitters. Sie lassen sich aus den Basisvektoren 1, I, und |, der Kri-

y

ddlzdle berechnen zu

N I H W N W
b, ==y, b, = =2y, B = (2.26)
IXQIy Izj IyQIX Izj IZQIX Iy)
Auf diese Weise ig ene Indizierung der Reflexlagen im Rontgenstreudiagramm krigtdliner Streuer
durch die Miller schen Indizies moglich.

Die Smulationssoftware von MSl/Biosym ermdglicht eine Berechnung der Rontgendtreuintengitét
nach Gleichung 2.23 fiir eine gegebene krigtaline Modd|zdlle und bekannten atomaren Formfaktoren

f,(DX). Bei den generierten Startstrukturen fiir die Kristallzellen liegt fast nie auf Anhieb Uberein-

j
stimmung zwischen den berechneten Diagrammen und den experimentellen Daten vor. Daher wurden
die Zdle optimiert, indem immer wieder einzelne Kettenstiicke gegen die anderen verschoben und
die Modéllzelle erneut energieminimiert wurde. Dies wurde fur die beiden Krigalzellen des isotakti-
schen Polypropylens so lange wiederholt, bis eine zufriedengtellende Ubereingtimmung von berech
neter und experimenteler Rontgenstreukurve vorlag. Ein Algorithmus um ene solche Optimierung
durchzuftihren ist nicht vorgesehen. Vidmehr muss das Ziel durch Kenntnis der funktionalen Zusam+
menhénge (Gleichung 2.23 und folgende) und Intuition in enem ,trid and error*-Verfahren durch
manudle Verénderung der Pogition der Kettenstlicke erreicht werden.

Nachdem auf diese Weise eine Struktur generiert wurde, deren berechnetes Streudiagramm den
experimentellen Daten nahe kommt, wurde ene kurze Molekulardynamik (in der Regd enige zehn

Picosekunden) bel kongtantem aulferem Druck angeschlossen, wéahrend der die Konformationen und
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Zdlparameter noch enma equilibrieren konnten. Dies it wichtig, da ein nicht vollsténdig equilibrier-
tes M odd|systemn fal sche mechani sche Eigenschaften erbringen wiirde.

2.3.3 , Ultrasoft potentials"
Zusdtzlich zu den vier verschiedenen Ensemble amorpher Moddlzdllen wurden mit einem Simulati-

ongprogramm von Professor Clarke aus Manchester zwel amorphe Polypropylenzellen mit einem
Zdlinhat von einem Molekil zu hundert Monomereinheiten generiert, wobel die Methylsaitengrup-
pen zu ,,united atoms’ zusammengefasst wurden. Bel der Grole dieser Systeme ist das im vorange-
gangenen Abschnitt dargestdlite Equilibrierungskonzept langwierig. Um dies zu verkiirzen wurde die
Equilibrierung dieser beiden Systeme miit ,, ultrasoft potentias’ [36] fur die intermolekularen Wech-
selwirkungen durchgeftinrt.

= | ennard Jones Potential
= \\/CA Potential

== ltrasoft Potential

Abstand [w.E.]

Potentielle Energie [w.E.]

Abbildung 2.5; Zusammenhang zwischen Lennard Jones, WCA und , ultrasoft* Potentialterm fir die intermo-
lekularen Wechselwirkungen. Die schwéchere Abstossung auf kurze Distanz erlaubt gréf3ere

Mobilitét der einzelnen Segmente.

Abbildung 2.5 illugriert die dabe getroffenen Naherungsannahmen. Die schwarze Linie stdlt den
Lennard-Jones Antell aus der Gleichung 2.1 des Kraftfelds dar. Die blaue Linie ist das sogenannte
Weeks-Chandler-Anderson Potentia (, WCA Potentid“) [12]. Es geht aus dem Lennard-Jones-
Potentid durch Verschiebung entlang der y-Achse bis U (ro) =0 (r,: Lage des Minimums) und Ver-
nachléssgen der langreichweitigen Wechsdwirkungen (U (r > ro) =0) hervor. Das WCA Potentia
ig en zum Zwecke der Rechenzeitersparnis bel der Smulaion molekularer Systeme haufig ge-
brauchter Ausdruck [35]. Eine wetere Vereinfachung, die mit den ,ultrasoft potentids' getroffen
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wird, ist die lineare Naherung des kurzreichweitigen, r **-dominierten Anteil r <r_. Die braune
Linie zeigt, wie Sch der Verlauf gegentiber dem WCA Potentia absenkt.

Aus dieser Absenkung des kurzreichweltigen abstossenden Beltrags resultiert auch der Name ,, ul-
trasoft potentials’. Die lineare Anpassung verlauft tangentid zum WCA Potentid in 1, . Das Verhét-
nis w=r./r, ist @n Mal3 fir den Grad der Abschwéchung. Typisches Equilibrieren beginnt bei
w=0,95 und endet mit der vollstandigen Wiederhersellung des WCA Potentids (w=0). Die
Vortelle der ,ultrasoft potentias*® liegen auf physikdischer Sdte darin, dass die Abschwéchung der
kurzreichweitigen Wechsdwirkungen ein Néherkommen und damit hthere Mobilitét der einzelnen
Segmente erlaubt. Zudem spart die Lineariserung der zuvor exponentiellen Abstandsabhangigkeit bel
der numerischen Behandlung erheblich Rechenzeit.

Die Vorgehensweise unterscheidet sich von der im vorangegangenen erarbeiteten Equilibrierung
darin, dass die Modellzdlle ausgehend von einer Dichtevon r =0,4 g/cm3 mit w=0,95 wéhrend
vier Molekulardynamik-Smulation zu jeweils t =100ps bis auf die experimentel gemessene Dichte
flr ein glassg ergarrtes amorphes Polypropylen von r =0,89¢g / cm® komprimiert wurde. Nach
den ergen beiden Molekulardynamik-Simulationen wurde die Dichteum Dr =0,2g / cm® erhoht,
nach der dritten die Enddichte eingestellt. Anschliessend wurde das Verhdtnis w=r_/r, wahrend
funf weiterer Molekulardynamik-Simulationen zu jeweils t =100ps in Schritten von Dw =0,2 her-
abgesatzt, bis das WCA Potentid wieder hergestdlt war. Abschliessend wurde eine Molekulardy-
namik von t =200 ps mit dem vollstandigen Lennard-Jones Potentid, wie es Bestandtell von Glei-
chung 2.1 ist, durchgefiihrt.

Um dcherzugtdlen, dass sch die daraus resultierenden Strukturen physikaisch snnvall sind, fand
ene Gegentibergdlung mit experimentdlen Grol¥en, die auch aus der Smulation leicht bestimmt
werden konnen. Ein Vergleich mit experimentell aufgezeichneten Rontgenstreudaten war bei diesen
beiden Moddlzdlen nicht moglich, da die entsprechende Routine nicht im Programm implementiert
war. Daher wurde der Kettenendenabstand R, herangezogen, dessen Verhdtnis C, zur langge-

streckten Kette bel amorphen Polymeren einen charakteristischen Wert annimmt. Fur C, gt

C, =(R%)/Nig (2.27)
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R,y ist der Kettenendenabstand, N die Anzahl der Bindungen des Kettenriickgrats und r, die

Bindungdénge. Fur amorphes Polypropylen liegt C, zwischen 5.3 und 7 [33].
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» Das Lebendige protestiert im Lachen gegen
Deformation, Verzerrung und Erstarrung.”
(Unbekannte Quelle)

3 MECHANISCHEN EIGENSCHAFTEN

Nachdem die Vorgehensweisen bel der Generierung amorpher und krigtdliner Modellzdllen dl-
gemein beschrieben wurden, sollen in diesem Abschnitt die Smulationsmethoden dargestellt werden,
mit denen das mechanische Verhdten der Polymersysteme aus den Moddlzedllen berechnet werden
kann. Zwei der Methoden, die statische und die Subtraktionsmethode, smulieren das Verhaten der
Zdlen bei vorgegebener Dehnung. Diese Vorgehensweise wird ds ,,boundary driven” bezeichnet
[35]. Die statische Methode wurden von Theodorou und Suter entwickelt [6, 7] und ist sait langem
bekannt. Das zweite ds ,,boundary driven* zu bezeichnende Verfahren it die Subtraktionsmethode
[11]. Sie wurde bidang nur an einfachen niedermolekularen Moddlsystemen erprobt, aber noch
nicht an Polymersystemen angewandt. Beide Methoden wurden in dieser Arbeit fir die Smulation
von Polypropylen eingesatzt, die statische Methode wurde dartiber hinaus an den amorphen Polye-
thersulfonzdllen angewandt.

Neben diesen beiden gibt es noch eine dritte Methode, die nicht in die Kathegorie ,,boundary
driven” falt, und die in dieser Arbeit ebenfdls zur Bestimmung mechanischer Eigenschaften der Mo-
dellzellen benutzt wurde. Dabel handdt es sich um die Fuktuationsmethode von Gusev und Suter [9,
10], die schon st langerem auch an Polymeren durchgefiihrt wird. Hier wird se as dritte Methode
fUr die amorphen Modd|zdllen herangezogen.

Ein aus der Laminattheorie bekannter mikromechanischer Ansatz [14], der die mechanischen B-
genschaften einer faserverstérkten Matrix aus den Eigenschaften der Fasern und der Matrix berech
net, wird anschliessend verwendet, um aus amorphen und kristdlinen Eigenschaften die des teilkri-
gdlinen Polypropylens abzuleiten. Eine Bestimmung der mechanischen Eigenschaften tellkrigtaliner
Polymere ausschliessich aus Simulationsdaten und unter zuhilfenahme eines mikromechanischen Mo-
dellsist bidang noch nicht durchgefuinrt worden.

Mit der statischen Methode lassen sich dartiber hinaus grofere Deformationen der Modellzdlen
untersuchen. Diese Smulationen wurden an amorphem Polyethersulfon durchgeftinrt. Im reversibel
nicht-Hooke' schen Bereich treten dabel intramolekulare Konformationsanderungen auf, die durch
Anayse der Kettenkonformationen [66] und der Voronoi Parkettierung [70] untersucht wurden. Die
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Voronoi Parkettierung, die das Volumen der Moddlzdle in Polyeder um die Atome der Molekiile
zerlegt, wurde dabe ergmds zur quditativen Beurtellung der Simulation im reversbe nicht-

Hooke' schen Bereich herangezogen.

3.1 Lineare Elastizitat

Die dastischen mechanischen Eigenschaften eines deformierbaren FestkOrpers werden durch das
Hooke sche Gesetz bestimmt. Es 8% sich dlgemein schreiben zu [48, 49]

S =Cjuey (31)
s;; sind die Komponenten des 3x3 Spannungstensors (Gleichung 2.5), e, sind die Komponenten

des 3x3 Dehnungstensorsund C,, der Tensor vierter Stufe der elastischen Konstanten. Uber Indi-

zes, die nur auf der rechten Seite vorkommen, wird summiert. (Einstein’ sche Summenkonvention)
Aufgrund der Symmetrien des Spannungstensors (s ; =s ;) und den Symmetrien des Dehnung-

sensors(e; =e ;) |83 sch Gleichung 3.1 auch schreiben zu

s. =C.e. (32)

s, und e; sind die Komponenten der 6-komponentigen Spannungs- und Dehnungsvektoren, C;

die 6x6 Matrix der eagtischen Konganten. Beim Schritt von Gleichung 3.1 nach 3.2 wurde die
Voigt-Notation verwendet.

€, =€1,6,=€,,6;=645,6, =€,3,6; =€;5,65 =€, (3.3)
$17511:85,75 %5375 35:5, 555575 5,56=Sy,

Cll = Cllll C:44 = C2323 C312 = C1122

Die Vorschriften fur die C;; sindin Gleichung 3.3 nur flr drel Beispiele angegeben. Die Zusammen-

fassung der ersten und der letzten beiden Indizes zu jewells einem Index erfolgt in andoger Weise

wiebel den s ; und e, . Die Voigt-Notation wurde in der ganzen Arbeit benutzt. Dartiber hinaus

kann man zeigen, dass die Matrix der elastischen Konganten in Voigt-Notation ebenfdls symme-
trischist (C;; = C;;) [50], wodurch sich die Zahl der unabhangigen elastischen Kongtanten im dlge-

meinen Fal auf 21 reduziert.
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FUr en isotrop amorphes Medium reduziert Sich die Zahl der unabhéngigen dastischen Kongtanten

weiter auf zwei. Die dagtische Kongtanten Matrix C 14% sich dann schreiben zu

o +2m | | 0 0 05
¢1 1+2m 1 0 0 O

.G | 1+2m 0 0 OF

C:g 0 0 0 moO0 o (34)
¢ 0 0 0O 0 m O
$ 0 0 0O 0 0 np

| und r sind die sogenannten Lamé Konganten, die durch Gleichung 3.4 eindeutig festgelegt sind.

Aus ihnen lassen sch die in der Praxis relevanten Grol3en wie Eladtizitééesmodul E, Schubmodul G
oder Kompressionsmodul K ableten. Die Zusammenhdnge sind in Tabdle 3.1 dargestdlt [51].

[, E,n L,G K, G
E_3l +2m
1 /m+1 L=I +2n K=l +2m/3
[, -
= [ G=n G=n
- 2il +rri
| = -n)E «-_E
(1+n)(2-n) (1+n)1- o) 31- )
E,n -
__E E E
2m=— = G-=
1+n 2(1+n) 2(1+n)
E:3L- 4G
| =L-2G L/IG-1
L,G - K=L- 4G/3
m=G = L/2-G
L-G
E- 3KG
| =K - 2G/3 K+G/3
K, G L=K +4G/3 -
n=G = L/2-G
L-G
Tabelle3.1: Umrechnungstabelle fir die elastischen Moduli. | und msind die Lamé-Konstanten, E der Ela-

stizitéts-, K der Kompressions-, G der Schub- und L der Longitudinalwellenmodul.

Neben den mechanischen Eigenschaften amorpher Moddlzdllen wurden auch die von Krigalzellen
untersucht. Dabel wurden die a - und b -Modifikation von isotaktischem Polypropylen smuliert. Es

handdlt sch dabal um ene monokline bzw. eine hexagonde Krigdlzdle. Aufgrund der Symmetrie
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der Zdle reduziert 9ch die Anzahl unabhéngiger dagtischer Kongtanten auf 12 bel der monoklinen
und 5 bel der hexagonden Elementarzelle [48].

Be der monoklinen Krigtdlzele sind dle Kantenléngen a* bt ¢ voneinander verschieden. Die c-
Achse nimmt zur ab-Ebene den Winkd b 1 90° en, die restlichen Winkd snd a =g =90°. Die
ab-Ebeneist eine Symmetriesbene. Spiegelung an der ab-Ebene fihrt den Krigal in sich sdbst Gber.
Wegen dieser Symmetrie reduziert sch die Anzahl unabhéngiger dastischer Kongtanten auf 12, der
Eladtizitétstensor 183 sich schreiben zu

éll ClZ Cl3 0 0 Clﬁ 9
¢Cp, Cp Gy 0 0 Gy
émonoklin = gC13 ¢z ta 0 0 G E (35)
¢co 0 o0 ¢, 0 O0°¢+
S50 0 o Ce O
5

0
§C16 Cyx G O 0 G

Be der hexagonden Krigdlzdlegilt a=b?® ¢ und a = b =90° und g =120°. Die c-Achse is
eine sechszahlige Symmetrieachse. Drehung um den Winkd 2p /6 um diese Achse fihrt das System

in sch salbst Uber. Wegen dieser Symmetrie reduziert sich die Anzahl unabhangiger dastischer Kon-
danten auf 5, der Elagtizitétstensor 183 sich schreiben zu

éé:ll C12 Cl3 0 0 0 9
&€, C, C; 0 O 0 =
éhexagonal = ECB Go G 000 0 E (3.6)
co 0 0 C, O 0o =
S0 0 0 0 C, 0o =
g 0 0 0 0 0 2(C11 B C12)5

Die dagtischen mechanischen Moduli anisotroper Systeme lassen sich auch aus der Nachgiebig-

keitsmatrix S berechnen. Sieist die Inverse der elastische K oeffizienten- oder Seifigkeitsmatrix €.

S=Ct (3.7)

FUr das hexagonde System ergeben sch aufgrund der Symmetrien folgende Beziehungen zwischen
den Komponenten der Nachgiebigkeitamatrix:
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S3=Sxund §; =S, und S = 2(811' Slz)’ (3.8)

Die S; sind die Eintrage der Nachgiebigkeitsmatrix S.
In der Smulation werden dle Komponenten der eastischen Koeffizienten und der Nachgiebig-

keitsmatrix fur die monokline und hexagonde Zdle bestimmt. Die Beziehungen 3.5, 3.6 und 3.8
werden dann herangezogen, um die Konsstenz und Richtigkeit der Simulationen zu beurteilen.

Die Eladtizitdts- und Schubmoduli fir die einzelnen Raumrichtungen snd wichtige Groien, die mit

experimentellen Daten und Simulationsergebnissen aus der Literatur verglichen werden kénnen. Die

Moduli sowie die zugehdrigen Poissonzahlen lassens ich aus den Komponenten der S-Matrix be-

rechnen zu

1
E =1 il 123
s [1.23]
GJK=Si i1 [456] i- 3t j.k (39)
s,
Ny =- S_ JI [l23]

ist der Eladtizitdtsmodul entlang der Achse i der Krigalzelle, G;; ist der Schubmodul, der

Scherung senkrecht zur Achse i in Richtung der Achse | beschreibt, n; ist die Poissonzehl die das
Verhdtnis von Querkontraktion entlang der Achse j bel Dehnung entlang der Achse i angibt. Damit
sand die dastischen mechanischen Eigenschaften, bel Dehnung und Scherung beziiglich der Achsen
der Krigdlzelle endeutig bestimmt.

An diesr Stdlle soll noch eine weitere Méglichkeit angefiihrt werden, die spezidle Symmetrie der
Krigalzdlen auszunutzen, um den Aufwand an durchzufiihrenden Rechnungen zu reduzieren. Durch
die Wahl sogenannter symmetrieserter Spannungs- und Dehnungskoordinaten 1&% sich die Anzahl
der durchzuftihrenden Deformationssmulationen auf ein Mindestmal? reduzieren, wobel dennoch die
volle Information Uber die eagtischen Eigenschaften der Krigtalzelle berechnet werden. Die prinzipi-
elle Vorgehensweise ist im Buch von Nowick und Berry beschrieben [54]. Unter symmertrieserten
Spannungs- und Dehnungskoordinaten versteht man Linearkombinationen der s, und e, die ent-

gprechend der spezidlen Krigdlsymmetrie gewahit werden. Fir die hexagonde Krigdlzdle liefert
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ene Trandformation auf symmetriserte Spannungs- und Dehnungskoordinaten die folgende Spant

nungs-Dehnungs-Beziehung:

Rlole.+e)o ®u+s, W25, 0 0 0 0 &s +s,)0
C & T ¢ 25, S;; 0 0O O 0 =€ S, +
¢ e-e& 1 ¢ O 0 S,-8 0 0 0 X s;-s, -
¢c e, ¢ 0 0 0 S, O 0 ¢ s, +
¢ = ¢ G -
C € _ C 0 0 0 0 855 0 < 5 =
& &/2 5 & 0 0 0 0 0 S,-Su®E Se/2 3

(3.10)

In diesem Fal lassen sich die Komponenten der Nachgiebigkeitsmatrix aus sechs unterschiedlichen
Deformationen bestimmen.

In dieser Arbeit wurde fir beide Krigtadlsysteme der volle Satz aus 21 eastischen Koeffizienten s-
muliert. Die sch aus den Symmetrien ergebenden Zusammenhange werden ds Test fir die Konsi-
genz der Smulation und der Homogenitét der generierten Zdlen betrachtet. Eine Umsetzung von
Gleichung 3.10 fir hexagonde Krigalzdlen und &hnliche symmetriserten Zusasmmenhénge fir belie-
bige Symmetrien ist ds Fortsatzung dieser Arbelt Scher snnvoll.

3.2 Simulationsmethoden

Im folgenden sollen die drei Simulationsmethoden beschrieben werden, mit denen das eagtische
mechanische Verhdten der Moddlzdlen untersucht wird. Zwe der Verfahren bezeichnet man ds
»boundary driven* (Abbildung 3.1), das dritte ist eine molekulardynamische FHuktuationsmethode.

»Boundary driven” bedeutet wie bereit erwédhnt, dass ein equilibriertes Moddlsystem gestort wird,
indem die periodischen Randbedingungen verandert werden. Das Verhdten bei Scherung, Dehnung
und Kompresson lassen sich dann im Vergleich zum ungestorten System modelieren. Hierfir exi-
diert ein molekularmechanischer und ein molekulardynamischer Ansatiz. Der molekularmechanische
wird ds ,, gatische Methode* bezeichnet. Die Moddllzdle wird schrittwe se deformiert und nach je-
dem Schritt energieminimiert. Der Verlauf der potentiellen Energie in Abhéngigkeit von der Deformer
tion gibt Aufschluss Uber die dastischen Kongtanten. Das Simulationsverfahren wurde 1986 von
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Theodorou und Suter [6, 7] an amorphem ataktischem Polypropylen eingefiihrt. Die statische Me-
thode wurde an alen in dieser Arbeit generierten Modellen angewandt.

————-==- - “boundary-driven”

ungestortes System

— — - gestdrtes System

- T T T 71

Abbildung 3.1: Schema einer Dehnungssimulation, bei der das Verhalten des ungestorten Ausgangssystems
mit dem gestorten System, auf das die Dehnung aufgebracht wurde, verglichen wird. Die stati-
sche und die Subtraktionsmethode fallen in diese Kathegorie von Simulationen, die als

»boundary driven® bezeichnet werden.

Neben diesem molekularmechanischen Verfahren kénnen Moddlzdllen auch molekulardynamisch
untersucht werden. Ein weiteres ,boundary driven® Verfahren ist die Subtraktionsmethode. Nach
Aufbringen einer Deformation wird der Spannungstensor nach Gleichung 2.5 berechnet und mit dem
des ungestrten Systems verglichen. Unterscheiden sich die Ausgangszusténde nur in den periodi-
schen Randbedingungen, nicht aber in den urspriinglichen Teilchenkoordinaten und —geschwindig-
keiten, ist das molekulardynamische Verhdten von gestdrtem und ungestértem System in den ersten
Femptosekunden stark korrdiert, sodass sich durch Differenzbildung von den Spannungen des ¢g-
storten und ungestorten Systems das dtatistische Rauschen nahezu besaitigen 183%. Der Quotient aus
Spannungsdifferenz und Dehnung liefert die dagtischen Konganten. Das Simulationsverfahren wurde
von Cicotti [11] 1979 an einem Lennard-Jones Krigtall angewandt, bisang aber noch nicht fir Poly-
mermodele verwendet. In dieser Arbeit wurde Se an den amorphen und krigtalinen Polypropylen-
modellen angewandt.

Die dritte in dieser Arbeit benutzte Methode zur Besimmung mechanischer Eigenschaften unter-
sucht die Gleichgewichtsfluktueationen der Zelparameter wahrend einer Molekulardynamik bel kon
gtantem Druck. Sie wurde von Gusev und Suter [9] 1995 fur amorphes Polypropylen durchgefiihrt.
Aus der gatigtischen Physik 18 sich eine Beziehung zwischen Mittewerten von Produkten der Zell-
parameter und den elastischen Kongtanten herleiten. Mit dieser Methode wurden die mechanischen
Eigenschaften von amorphem isotaktischen Polypropylen und amorphem Polyethersulfon berechnet.



3.2.1 Statische Deformation

Equilibriete und energieminimierte Moddlzellen bilden den Ausgangspunkt dieses Vefahrens.
Durch Veranderung der periodischen Randbedingungen wird die Zdle deformiert (,boundary
driven”). Anschliessend wird die Konformation wieder energieminimiert. Durch eine Reihe kleiner

Deformationschritte De, (i: Komponente des Deformationsvektors, vgl. Gleichung 3.3) wird die
gesamte Deformation e, modeliert. Auf diese Weise erhdlt man aus der Smulation eine Abhangig-

keit der minimierten potentiellen Energie U *°' von der Deformation (Abbildung 3.2).

min

12 4

=
o
|

[ee]
|

Potentielle Energie [kcal/mol]

. , . , .
0.00 0.01 0.02 0.03
relative Kompression

Abbildung 3.2. Exemplarischer Verlauf der potentiellen Energie wahrend einer Kompressionssimulation. Gezeigt
wird der Mittelwert aus dem Verhalten von finf kubischen Zelle amorphen Polyethersulfons mit

Kantenlange | = 17,9A und fiinf Molekiilen zu jeweil drei Monomereinheiten.

Die dagtischen Koeffizienten lassen sch aus der inneren Energie U ablaten, indem man fir diese
eine Taylorentwicklung in Abhangigkeit der Deformationen e, durchfuinrt. Berticksichtigt man, dal3

gchU ausder fraen EnergieF zu U = F + TS ergibt, erhdt man mit den Max-well-Reationen und
dF =- ST +s,de, fir T = const

S 0 1 &
s, =de +§V° C; - Tﬂﬂ—TC”

5
+de, de;
ﬂ T V =const. ﬂ

V =const. @

U :u0+v0%ei-T

(3.11)
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U, igt dieinnere Energie des undeformierten Systemsund V,, dessen Volumen. s, e und C; snd

die Komponenten des Spannungs- und Dehnungsvektors sowie der elastischen Konstantenmatrix.
Eswurde die Voigt-Notation verwendet.
Die explizite Temperaturabhéngigkeit von s ; und C; wird in der Ableitung der Methode von

Theodorou und Suter [6] vernachldssigt. Tatséchlich I3 sch zeigen, dass die Temperaturabhangig-
ket der dasgtischen Koeffizienten im polymeren Festkorper sehr gering ist [55]. Waeiterhin konnten
Se zeigen, dass fUr erdarrte Polymere bel tiefen Temperaturen die innere Energie U in guter Nahe-
rung durch die potentielle Energie U 2> der energieminimierten Konfiguration ersetzt werden kann.
Aus diesem Grund wurde die Ableitung der Methode auch mit der inneren Energie U und nicht mit
der freien Energie F durchgefihrt. Das bedeutet, dass Entropiebeitrége vernachlassigt werden. Unter
diesen Annahmen ergeben sich die eastischen Kongtanten zu

g2y P

C, = 2T (3.12)
V, e e,

U > ig die potentielle Enegie im lokaen Minimum, die durch Energieminimierung der Modedllzelle

min

aus dar Simulation bestimmt werden kann.

Mit Gleichung 3.12 lassen sich die dastischen Kongtanten eines Moddlsystems berechnen. Dazu
muss der Verlauf der potentidlen Energie U 2 (e, ) in Abhéngigkeit von der Deformation smuliert

min \™i

werden, wie er exemplarisch in Abbildung 3.2 dargestellt ist. U ™ (e) wird smuliert, indem die
eguilibrierte und energieminimierte Moddlzdle um De, (De, klein gegen die Gesamtdeformation
e, ) deformiert und wieder energieminimiert wird. Dies wird solange wiederholt, bis die gewlnschte
Gesamtdeformation e, erreicht ist. Um den elastischen Bereich nicht zu verlassen, wurde e, < 5%
fur die durchgeftihrten Smulationen gewahlt, und die Schrittweite De;, = 0,2%

Fur amorphe Modellzdllen kdnnen aus zwe voneinander unabhdngige mechanische Kenngrolien
die restlichen berechnet werden. In den nachfolgenden Simulationen wurde die Moddllierung von
Scherung und Kompressions durchgefhrt Die zu Gleichung 3.12 korrespondierenden Ausdriicke
snd
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1 ZU pot
V—g—""“—, (3.13a)
1 pot
V—gim'“ (3.13b)

wobe K der Kompressons- und G der Schermodul ist. e ist im Falle der Kompresson die negative
rddive Volumenénderung, e = DV/V , g ist der Scherwinkel.

Die dagtischen Konganten der krigalinen Modd|zellen werden nach Gleichung 3.12 vollgandig

bestimmt. Dabel wurde berticksichtigt, dass C;; = C,;, und aus den beiden entsprechenden Simula-

jir

tionen der Mittelwert gebildet. Fir i * j wurde De; = De; fUr die enzelnen Deformationsschritte

gewahit. Mit den Gleichungen 3.9 lassen sSch dann die dastischen Moduli fir die Krigtdlzdle aus den
C,; berechnen.

Werden die eagtischen mechanischen Eigenschaften der Modellzellen auf diese Weise smuliert,
ist zu beachten, dass dabei folgende Naherungen getroffen wurden [6]:

Explizite Temperatureinfliisse werden vernachléssig. Es treten keine Beitrége fur kinetische oder
Vibrationsenergie in der Ableitung auf. Die Temperatur wird nur Uber die korrekte Dichte des
Moddlls beriicks chtigt

Durch schrittweise Deformation und Energieminimierung wird ein Pfad energieoptimaler Konfi-
gurationen modeliert. Davon verschiedene Konformationen, die um diesen Pfad herum mit einer

nicht verschwindenden Wahrscheinlichkeit auftreten, werden nicht berticksichtigt.

Es zeigt sch, dass die Deformation vollsténdig adtisch ist. Es treten keine intramolekularen Kon-
formationsanderungen auf. Die Konformationen der deformierten Zusténde unterscheiden sich nur
unwesentlich vom undeformierten Zustand.

Mit der gtatischen Methode wird nur en kleiner Bereich der Energiehyperfléche untersucht. Um die
Methode sensbler hingchtlich der lokaden Umgebung auf der Energiehyperfléche zu machen, wurden
einige Versuche unter Einbeziehung kurzer Molekulardynamiken und Monte Carlo Kriterien unter-
nommen, die im Ergebnisteil beschrieben werden sollen.



3.2.2 Subtraktionsmethode

Das zweite Verfahren, dasin die Kathegorie ,,boundary driven* fdlt und in dieser Arbelt angewandt
wird, ist eine molekulardynamische Methode, die Differenzen des Spannungstensors fir eine vorge-
gebene Deformation auswertet und aus dem Quotienten von Spannung und Deformation die easti-
schen Moduli berechnet. Das Verfahren wurde mit der Simulationssoftware von Prof. Clarke in
Manchester redisert. Damit wurden amorphe und krigdline Zellen isotaktischen Polypropylens
charakterisert. Ein entsprechendes vereinfachtes Kraftfeld mit ,, united atoms* fr dieses Polymer lag
vor (Sehe Anhang). Rechnungen an Polyethersulfon konnten aufgrund fehlender Kraftfeldparameter
nicht durchgefiihrt werden.

Obwohl es sch um einen sehr einfachen Ansatz handdt, wurde die Subtraktionsmethode bidang
nur an einatomigen Krigtalsystemen mit Lennard-Jones Wechsdwirkungspotentia (,, Lennard-Jones-
Krigdl*) angewandt. Die Methode wurde von Cicotti et al vorgeschlagen [11] und i in eniger
Audftihrlichkeit im Lehrbuch von Allen und Tildedey ausgefiinrt [12]. Bevor se auf die amorphen und
krigalinen Modelzdlen angewandt wurde, wurde Se an einem Lennard-Jones-Kristd| erprobt und

mit Ergebnissen anderer Smulationen aus der Literatur verglichen [13].

Den Ausgangspunkt der Smulation bildet ein ungestortes Moddlsystem mit der Konfiguration
Q :{ﬁ,éix,éy,éz}i”ﬂ und den zugehdrigen Impulsen P :{ﬁi}:\il' Daraus ergibt sch das gestérte,
deformierte Modellsystem, indem die die Modellzelle aufspannenden Vektoren &, , 4, und &, ent-
gorechend der Deformation verandert werden, was auf die Konfiguration Q':{ﬁ,éx',éy',éz '}21
fuhrt. DieVektoren &', d," und &," der deformierten Zelle folgen je nach Art der Deformation aus

den urspriinglichen Zelvektoren zu
a'=(1+e)a, (3.28)

fur uniaxide Dehnung e, und

a'=a +@,
a,'=a (3.29)
8,'= 8,

ftir Scherung um kleine Scherwinkel g mit {i, j,k}T {1,2.3} und {i, j,k} paarweise verschieden.
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Es wird nun eine Molekulardynamik mit dem ungestérten Modelsystem mit Konfiguration Q und
Impulsen P durchgefiihrt, und mit einer Molekulardynamik des gestérten Systems mit Konfiguration
Q' und Impulsen P verglichen. Da sch die beiden Systeme nur in den Basisvektoren unterscheiden,
und dies nur um enige Promille, ist das molekulardynamische Verhdten in den ersten hundert
Femptosekunden stark kordliert.

§
£ 1o0d] ]

Zeit [ps]
Abbildung 3.3: Absolutsignal der Spannung langs der Deformationsrichtung fir einen Lennard Jones Kristall.

Eswurden 10psbei T= 100K simuliert. Das statistische Rauschen erzeugt eine grof3e Unsicher-

heit im Mel3wert.

Waéhrend beider Molekulardynamik-Simulationen wird der Spannungstensor (Gleichung 2.5) in
Abhéangigkeit von der Zeit berechnet. Abbildungen 3.3 zeigt den zdtlichen Verlauf der Spannung
langs der Deformationsrichtung fir uniaxide Dehnung der gestorten Modellzelle eines Lennard-
Jones-Krigtalls. Das Modell bestand aus 108 Atome, die im Abstand von s =4,12A auf einem
kubischen Gitter angeordnet wurden (S ist einer der Parameter des Lennard-Jones Beitrags zu

Glechung 2.1). Der zweite Lennard-Jones Parameter betrug e/k, =1000K . Die,,cut off* Distanz
der Smulation wurde zu 1,33 gewdhlt, sodal3 nur die Lennard-Jones-Wechselwirkung néchster

Nachbarn berlickschtigt wurde. Die Smulationszeit betrug zehn Picosekunden bel T = 100K . Es
wurden zehn verschiedene Simulationen fur jede Deformation durchgefinhrt.

Das Signd wird von einem Rauschen Uberlagert, dass die Satistische Unsicherheit des Zeitmittel-
werts der Spannung stark erhoht. Eine Moglichkelt, diesen statistischen Fehler zu verkleinern besteht

40



darin, die Differenz der Spannung zwischen gestértem und ungestortem Modellsystem zu betrachtet.
Abbildung 3.4 zeigt den zeitlichen Verlauf der Differenz der Spannung aus Abbildungen 3.3 fir die
gestorte Modellzelle mit der der ungestérten. Da Sich die beiden Systeme in ihrem Ausgangszustand
nur durch die leicht unterschiedlichen Basisvektoren unterscheiden, it der Verlauf der Spannung in
den ersten hundert Femptosekunden stark korelliert. Daher 18 sich durch Subtraktion das statisti-
sche Rauschen stark verkleinern, wenn man die Anfangsphase der Molekulardynamik auswertet.
Dieses Verfahren wird aufgrund der damit verbundenen Differenzbildung der Spannung von gestor-
tem und ungestértem Modelsystem Subtraktionsmethode genannt [11]. Die Kordlation verliert sich
im Laufe der Molekulardynamik wieder.

Differenzspannung Sigma [MPa]
N
1 1 1 1 1 1 1
s

Zeit [ps]

Abbildung 34: Differenzsignal der Spannung léngs der Deformation zwischen gestértem und ungestértem
System fir einen Lennard Jones Kristall. Die Deformation betrug 0,05%, wodurch das System
sich noch elastisch verhielt.

Be vorgegebener Deformation lassen sch mit den smulierten Differenzgpannungen die dastischen
Konganten und die e astischen Moduli berechnen. Die Deformation wurde so gewahlt, dass Se noch
im elagtischen Hooke schen Bereich lag. Be dem in Abblidung 3.4 smulierten Bespid enes Len
nard-Jones Kristalls betrug sie 0,05%. (Der exakte Wert a's solcher wurde willkirlich festgelegt.)

Im nachfolgenden wurden die dagtischen Eigenschaften fir amorphes isotaktisches Polypropylen
und fir krigtalin geordnetes isotaktisches Polypropylen in a -Modifikation auf diese Weise be-
gimnt.
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Dabe wurde wie folgt verfahren:

Deformation der ungestérten Moddlzdlle:

- Dehnungum e, des Basisvektors ﬂ Basisvektors (nach Gleichung 3.28)

- Kontraktionum e, ,, mit & >e,; , > -e,, der beiden anderen Basisvektoren
Molekulardynamik-Simulation von gestérter und ungestorter Moddlzelle

- Berechnung der Differenzspannung s ; in Richtung des Basisvektors ﬂ

- Berechnung der Differenzspannungen s ; |angs der anderen Basisvektoren

Die Smulation wird fur mehrere Kontraktionen e; , quer zur Dehnungsiichtung e, durchgefuihrt.
Die Differenzspannungen s |, verschwinden, wenn das Verhdtnis von Querkontraktion zur Dehnung
der Poissonzahl n;; bzw. n;, entspricht. Fir s ; , = 0 ergibt der Quotient aus s ; und e, den Elasti-

zitdtsmodul E;;.

Um ene représentative Aussage zu gewinnen, wurden fir jede Deformation zehn Modelsysteme
amuliert. Diese wurden generiert, indem die Konfiguration Q und Impulse P am Ende einer Moleku-
lardynamik-Smulation des ungestorten Systems ds Ausgangszustand fir die néchste Smulation g
nommen wurde. Die zehn Mittelwerte der Differenzspannungen s, s ; und s, wurden dann in

Abhangigkeit von der Querkontraktion e; , aufgetragen und ausgewertet. Abbildung 3.5 zeigt H-

gebnisse fir den Lennard-Jones-Krigdl. Es wurde Uber die Differenzspannungen aus zehn aufeinan
derfolgenden Molekulardynamik-Simulationen gemittelt, woraus Sch der Verlauf der Spannung s ; in

Dehnungsriichtung und der mittleren Quergpannungen (s | +s k)/2 fir ene Dehnung e, = 0,05%

ergab. FUr verschwindende Querspannung ergibt der Quotient aus Querkontraktion zu Dehnung die
Poissonzahl, der Quotient aus Spannung in Dehnungsrichtung zu Dehnung den Eladtizitétsmodul.
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Abbildung 35: Mittelwert der Spannung in Dehnungsrichtung und Querspannung in Abhéngigkeit von der
Querkontraktion bei vorgegebener Dehnung von 0,05% aus zehn Molekulardynamik-
Simulationen des Lennard-Jones-Kristalls. Fir verschwindende Querspannung ergibt der Quo-
tient aus Querkontraktion zu Dehnung die Poissonzahl, der Quotient aus Spannung in Deh-

nungsrichtung zu Dehnung den Elastizitdtsmodul.

In dieser Arbeit wurden zwe amorphe Polypropylen-Moddlzellen und eine Polypropylen-
Krigdlzelle mit der Subtraktionsmethode untersucht. Da es sich bel den amorphen Zelen um grofée
Systeme aus jewells 100 Monomeren handet, wurde die Equilibrierung mit , ultrasoft potentids'
durchgeftihrt, ausgehend von w = 0,95 bis zu vollen Stérke des Kraftfeldes (w = 0) wahrend einer
Nanosekunde Molekulardynamik. Die Krigdlzdle (a -Modifikation), die aus zwolf Helices zu je-
wells neun Monomeren bestand, wurde in einer energieoptimaen Konfiguration aufgebaut. Anschlie-

[2end wurde ene Molekulardynamik-Simulation von 35

Picosekunden Dauer bel konstantem Druck durchgefiihrt, wahrend der sich die Struktur nochmals
equilibrieren konnte, bevor die Subraktionsmethode durchgefiihrt wurde. Resultate fur die beiden
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amorphen und die Krigadlzdlen des Polypropylens werden im Ergebnisteil denen aus anderen Me-

thoden und dem Experiment gegentibergestdt.

3.2.3 Gleichgewichtsfluktuationen

Eine dritte Smulationsmethode, die nicht in die Kathegorie ,,boundary driven” falt, sondern Gleich-
gewichtsfluktuationen wéhrend einer Molekulardynamik be konstantem Druck andlysiert, wurde von
Parindlo und Rahman entwickdt [10] und von Gusev und Suter ersdmds auf Polymersysteme
(amorphes ataktisches Polypropylen) angewandt [9].

Dabe wurde benutzt, dass wahrend einer Molekulardynamik die Zdlparameter der Moddlzellen
im thermodynamischen Gleichgewicht um ihren Gleichgewichtswert fluktuieren. Dabel 8ndern Sch die
Anordnung der Maolekile in der Zdle geringfigig, Se fluktuieren um ihre Glachgewichtskonfiguration.
Das Ausmal’ der Anderung ist kleiner bzw. vergleichbar mit der bei der statischen Deformation.

Wiedieinnere Energie U (Gleichung 3.11) 18% sich auch die frele Energie F = U+TS in @ne Tay-
lorrethe in Abhéngigkeit der Deformetionen e, entwickeln. Im Gleichgewicht ergibt sch fir F

F= F+;VaC

i,j=1

(3.14)

IJ'J

wobe fur die elastischen Konstanten C;; und die Deformationen e, wiederum die Voigt-Notation
3.3 verwendet wurde. V, ist das Volumen der Moddllzdlle, F, die freie Energie im undeformierten
Zustand.

Die unnormierte Wahrscheinlichkeit P(e, ), dass eine bestimmte Deformation e, der Modellzelle

auftritt, ergibt Sch aus einem Boltzmann-Faktor mit DF = F - F, zu

~ i DF U
P(ei)—expl- kBT{v) e(p| .,_1 C;e ]/Zk TE; (3.15)

Mittelwerte der Produkte der Dehnungsparameter e; mit e; erhdt man mit Hilfe der Wahrschein-

lichkeit P(e, ) aus Gleichung 3.15 zu



_ Fi€ I5(ei € )deidej

<eiej>_ (‘Is(ei,ej )deidej (3.16)

Einmdige partidle Integration des Z&hlersin Gleichung 3.16 fihrt auf die in der Huktuationsmetho-
de benutzte Formel

<eiej> :\ZEE:T” (3.17)
oder
A (3.18)
Vo <eiej>

Be Glechung 3.16 handdt es sch um einen Ensemblemittewert Uber dle mdglichen Deformations-
zustdnde. Fir eine ausreichend lange Molekulardynamik, wahrend der das System dle Bereiche des
Phasenraums erschliessen kann, kann dieser Ensemblemittelwert durch den Zeitmittelwert ersetzt
werden. Das System bezeichnet man dann ds ergodisch.

0,00014
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0,00010

0,00008 4

<g>
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Abbildung 36;. Verlauf des zeitlichen Mittelwerts <elz> der Quadrats des Zellparameters e, wahrend einer

Mol ekulardynamik-Simulation bei konstantem Druck mit einer Zelle amorphen Polypropylens.

Smulationen mit der Huktuationsmethode wurden an den amorphen Ensemblen mit der MSI
Software vorgenommen. Die Auswertung erfolgte mit ener Tabdlenkakulation, in der die Produkte
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berechnet wurden. Es wurde ein Ensemble mit finf Zdlen Polyethersulfon zu jewells einer Kette mit
zwanzig Monomeren und ein Ensemble mit funf Zelen Polypropylen zu jewells einer Kette mit zwan
zig Monomeren untersucht. Abbildung 3.6 zeigt exemplarisch fir die Smulation einer Polypropylen-
Modellzelle den zeitlichen Verlauf des Mittelwerts der Produkte des Zdllparameters e, .

Der Mittdwert zum Zeitpunkt t, wurde durch Mittelung Uber ale vorangegangenen Zetschritte
t £, berechnet. Gewohnlich wird die Simulation solange fortgesetzt, bis eine Konvergenz der Mit-

telwerte festzugtdlen ist. Dieses Kriterium wurde auch in dieser Arbeit herangezogen.
Die ,, Huktuationsmethode*, wie Se hier dargeste It ist, wurde von Gusev und Suter [9] fur amor-

phes ataktisches Polypropylen angewandt. In dieser Arbeit wurden die elastischen Konstanten C,

fur amorphes isotaktisches Polypropylen und amorphes Polyethersulfon bestimmt. Die Dauer der
einzelnen Molekulardynamiken variierte dabel zwischen 100 und 200 Picosekunden. Die damit e-
Zidten Resultate werden im Ergebnigtell den Resultaten der beiden anderen, ,,boundary driven” Me-
thoden und Experimentellen Ergebnissen gegeniibergestelIt.

3.3 Mikromechanische M odelle

Mit den Simulationsmethoden lassen sch die mechanischen Eigenschaften amorpher und krigtaliner
Modédllzdllen berechnen. Eines der beiden in dieser Arbeit untersuchten Polymere, isotaktisches Po-
lypropylen, erstarrt ds telkristdliner Festkorper. Krigdlamellen aus pardlel angeordneten Ketten-
segmenten bilden eine spharische Uberstruktur (, Sphérolith) mit amorphen Zwischenrdumen. Die
Uberstruktur, die durch die Sphérolithe gebildet wird, ist bei dem hier experimentdl untersuchten
Polypropylen raumfiillend.

Um die mechanischen Eigenschaften enes telkrigalinen Polymers aus Ergebnissen der atomidti-
schen Smulation berechnen zu konnen, wurden in dieser Arbeit mikromechanische Modelle benutzt.
Dabel wurden Einfliisse der Grenzschichten amorphvkristalin sowie zwischen verschiedenen Sphéro-
lithen vernachlassgt. Dies ist eine relaiv grobe Néherung der Struktur, die aufgrund der Vernachlas-
sigung maglicher Defektstrukturen zu einer Uberschétzung der Moduln fiihren sollte. Aus den elasti-
schen Moduli der Krigallzelle lassen sich die der Lamelle berechnen. Lamelen-Moduli und die Mo-
duli der amorphen Phase ergeben dann die eastischen Kongtanten des teilkristalinen Polymers. Die
konsstente Berechnung mechanischer Eigenschaften teilkrigaliner Polymere mittels mikromechan-
scher Moddle aus Daten der atomistischen Smulation wurde bidang in dieser Welse noch nicht pu-
bliziert.
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Zunéchgt werden die Moddlebenen, die ba der Beschreibung tellkristdliner verwendet wurden,
erlautert. Diese tragen der Kristallstruktur und der kristallinen Uberstruktur Rechnung. Anschliessend
werden mikromechanische Modelle zur Berechnung der mechanischen Eigenschaften von Krigtdla-
melle, Sohéralith und teilkrigtallinem Polymer vorgestellt.

3.3.1 Moddllebenen zur Beschreibung tellkristalliner Polymere

Das Ergarren von Polymeren ist ein komplizierter Prozef3 [59, 60, 61]. An dieser Stelle soll ledig-
lich die nach dem Ergtarren des Polymers vorliegende Morphologie erlautert werden. Sie beeinfluld
das makroskopische mechanische Verhdten des polymeren Festkorpers. Nach Hapin [14] lassen
gch die rdumlichen Strukturen mit den Begriffen ,,homogen”, ,, heterogen®, ,,isotrop”, ,,orthotrop” und
Lanisotrop” charakteriseren. In einer homogenen Probe sind die Materidegenschaften, wie zum
Beispid die mechanischen Eigenschaften, nicht ortsabhéngig. Ortsabhangigkeit tritt bel heterogenen
Stoffen auf. Sind die Materideigenschaften unabhéngig von der Orientierung, beispielsveise gleiche
mechanische Eigenschaften fiir jede beliebige Zugrichtung, spricht man von isotropen Proben. Dasin
dieser Arbelt berechnete amorphe Polyethersulfon ist homogen isotrop. In diesem Fdl gibt es nur
zwei unabhangige eladtische Kongtanten C; . Homogen anisotrope Materidien besitzen 21 unabhan-

gige dadtische Kongtanten. Durch zusétzliche Symmetrien der Moddlzdlle, wie se hier bei den
monoklinen und hexagonden Polypropylen Moddlzdlen vorliegen, kann die Anzahl unabhéngiger
Konganten weiter reduziert werden. Fir monokline Systeme ergeben sich 13 unabhéngige e agtische
Koeffizienten, fir hexagonade ModdIzdllen finf.

Von orthotrop spricht man, wenn ein Materia drel senkrecht aufeinander stehende Symmetrieche-
nen bestzt, innerhdb derer die Materide genschaften nicht von der Orientierung abhéngen. Ein Bel-
soid hierfir ig ene amorphe Schicht mit eingdagerten unidirektiond orientierten Lamdlen. In dre
Dimensionen beschreiben 9 unabhdngige dagtische Kongtanten das mechanische Verhdten eines
homogen orthotropen Systems vollsténdig.

Im Rahmen des Modells von Hapin und Kardos [14, 15], aus dem die mechanischen Eigenschaf-
ten teilkristalliner Polymere berechnet werden kénnen, wird der Spharolith durch Ubereinandersta-
peln von n Schichten unidirektional orientierter Lamellen in amorpher Matrix beschrieben. Benach-
barte Schichten sind gegeneinander um den Winkdl p/n versetzt. Die hier untersuchten Schichten

konnen as homogen orthotrop im ebenen Spannungszustand angenommen werden. Das bedeutet,
das Spannung und Dehnung in einer Ebene liegen. Die Berechnungen der Materideigenschaften wird
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in zwe Dimensionen durchgefiihrt. Die homogen orthotrope Schicht kann dann durch vier unabhan-
gige eadtische Kongtanten charakterisert werden.

Abbildung 3.7 glt die verschiedenen Modellebenen dar, die zur Beschreibung teilkristaliner Po-
lymere relevant Snd. Auf der molekularen Ebene lassen sch Strukturen und Eigenschaften durch die
aomigische Smulation berechnen. Amorphe und krigdline Modellzdlen kdnnen mit geeigneten
Methoden — wie im vorangegangenen Abschnitt beschrieben — andysiert werden. Die Glte der
Strukturen [&% sich durch Vergleich mit dem Experiment, beispielsiveise mit Rontgenstreudaten, veri-

fizieren.

Makroskopische
Ebene

Mikromechanische
Ebene

Molekulare
Ebene

amorphe Zelle Kristalizelle

Abbildung 3.7:  Schema der Morphologie eines teilkristallinen Polymers. Aus den Ergebnissen der atomisti-
schen Simulation der Kristallzelle kénnen die mechanischen Moduli der Kristallamelle berechnet
werden. Die Kombination von elastischen Eigenschaften der Lamelle und der amorphen Zelle
fuhren auf die Moduli fir den Sphérolithen, die gleichzeitig fur vollstéandige Raumfillung der
kristallinen Uberstruktur giiltig sind. Liegt diese nicht vor, muR ein weiteres Modell herangezo-

gen werden.

Die mesoskopische Ebene wird durch die Eigenschaften der Krigdlamele und des Sphérolithen
bestimmt. Die Lamelle geht aus der Krigdlzdle durch wiederholtes Aneinandersetzen hervor. Die
parale angeordneten Molekilketten in der Kristdlzelle sind dabel senkrecht zur Langsrichtung der
Lamdlle (Sehe Abbildung 3.7). Die eagtischen Konstanten der Kristallamelle werden aus der kristal-
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linen Moddlzdle mit enem auf Mittelung der unterschiedlichen Orientierungen baserenden Moddll
berechnet, das hierfir abgeetet wurde. Aus viden Lamdlen setzt sch die sphérische, krigtdline
Uberstruktur, der Sphérolith zusammen. In den Zwischenrdumen zwischen den Lamellen befindet
sch das Polymer in der amorphe Phase, deren Moduli in dieser Arbeit aus der amorphen Modell-
zdle berechnet werden. Die mechanischen Eigenschaften des Sphérolithen werden mit dem mikro-
mechanischen Modd| von Halpin und Kardos [14, 15] berechnet, dass die eastischen Konstanten
von amorpher Modellzelle und Krigtalamelle kombiniert.

Fullt die krigtaline Uberstruktur den ganzen Raum des makroskopischen Polymerfestkorpers aus,
konnen ba Vernachlassgen von Effekten durch die Grenzschichten zwischen den Sphérolithen die
Modulwerte fir einen einzinen Sphérolithen auf das teilkrigtdline Polymer Ubertragen werden. Der
Fal der vallgandigen Raumfiillung ist fir die meisen Kunststoffe erflillt und lag bel den in dieser Ar-
beit experimentell untersuchten Proben isotaktischen Polypropylensvor.

Tabdle 3.2 zaigt die typischen Grof¥enordnungen der einzelnen Moddlebenen, die zur Beschre-
bung der € astischen mechanischen Eigenschaften teilkrigtaliner Polymere herangezogen werden.

Lange Hohe
Modellzelle 1- 5nm (Kantenlange) -
Kristallzelle 2- 6mm 20- 60nm
Soharoalith 50- 500mm (Radius) -
Tabelle3.2: Typische GréRenordnungen der einzelnen Modellebenen, die zur Beschreibung der mechani-

schen Eigenschaften teilkristalliner Polymere benétigt werden. Durch Mikromechanische Mo-
delle lassen sich Ergebnisse fir die atomistischen amorphen und kristallinen Modellzellen auf

den Sphérolithen Ubertragen.

In der Regd tritt eine Verdrillung der Lamellen auf. Diesist in Abbildung 3.8 schematisch darge-
gdlt. Aufgrund dieses sogenannten Lame lentwistings weisen die Helices entlang der Lamédle unter-
schiedliche Orientierungen auf, was bel der Berechnung der mechanischen Moduli der Lamelle ke-

ricks chtigt werden muss.
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Abbildung 38:  Schema des Lamellentwistings [61]: Aufgrund der Verdrillung weisen die Kristallzellen langs
der Lamelle unterschiedliche Orientierung auf, was in der Berechnung der mechanischen Eigen-

schaften der Lamelle berticksichtigt werden muf3.

Abweichungen von der sphérischen Form der krigtalinen Bereiche treten insbesondere bel Anwe-
senheit aulRerer mechanischer Felder, z.B. Scherung. Abhédngig von der Stérke des Feldes sind dann
Exzentrizitdten in der idederweise sphérischen Gestadt der krigtallinen Uberstruktur vorhanden. In
darken Scherfedern treten z.T. keine Sphéarolithe mehr auf. Typische Krigalisationsstrukturen snd
sogenannte ,, Shish Kebab" -Strukturen, mit weitgehend gestreckten Ketten (, Shishs'), auf die serk-
recht in gewissen Abstdnden scheibenformige Lamelen (,Kebabs') aufwachsen [61]. Da dies mit
ener Vorzugsorientierung der Lamellen einher gett, fiihrt dies zu einer Anisotropie der mechanischen
Eigenschaften.

In dieser Arbeit wurden die mechanischen Eigenschaften eines einfachen teilkrigtalinen Polymeren
aus der Smulation amorpher und kristaliner Moddlzdllen berechnet und mit experimentdl gemesse-
nen Werten verglichen. Zur Berechnung der mechanischen Moduli der Krigtdlamelle wurde ein en-
faches Modell abgdeitet, das auf der Pardldschdtung unterschiedlicher Orientierungen beruht. Die
Eigenschaften des Sphérolithen wurden mit dem mikromechanischen Model von Halpin und Kardos
berechnet [14, 15], dass in der Laminaitheorie zur Beschreibung faserverstérkter Materidien benutzt
wird. Bel vollsténdiger Raumfuillung der Sphérolithe sind die damit berechneten mechanischen Eigen-
schaften mit denen des teilkrigdlinen Polymers identisch. Dies wurde im folgenden fir das experi-
mentell untersuchte i sotaktische Polypropylen angenommen.

3.3.2 Modédl fur Lamelleneigenschaften

Die mechanischen Eigenschaften der Kristalamelle wurden mit eéinem in dieser Arbeit abgeeiteten
Mode| aus den Moduli der Krisdlzelle berechnet. Bel der Krigtalzelle handdte es sch im vorlie-
genden Fal um eine monokline und eine hexagonae Zelle isotaktischen Polypropylenmolekile in 3/1
Heixform. Die in Abbildung 3.7 dargestdlte Kriddlzdle is die monokline a —Modifikation. Ein
Pardldmodd| wurde benutzt, um das Lamdlentwigting (Abbildung 3.8) korrekt zu berticks chtigen.
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Im folgenden werden die mechanischen Moduli und eagtischen Kongtanten der Kristdlamelle mit
einem tiefergestellten Index ,L“ gekennzeichnet. Da die Hdlices in der Krigdlzdle senkrecht zur
Langsrichtung der Lamelle sind, ergibt sich der Eladtizitdtsmodul in Langsichtung aus dem Mittelwert
der beiden Elastizitdtsmoduli senkrecht zur Helixrichtung:

— Ell + E22

B = 2 (3.19)

E,. ist der Eladizitétsmodul der Kristdlamelle in Langsiichtung, der sich aus den Moduli E;; und
E,, der Krigalzelle berechnen. Die Moduli der Krigtalzelle sind jene, die senkrecht zur Helixrich-
tung snd (Abbildung 3.9).

Von Kardos und Raisoni [15] wurde fur den Modul senkrecht zur Lamelle das arithmetische Mittel
ds die ampeste Annahme herangezogen:

£, =18ntEr g 0 (3.20)
’ 2 e
E. ig der Eladtizitdtsmodul senkrecht zur Langsrichtung der Lamelle, der in der Naherung von
Kardos und Raisoni aus dem Mittelwert der Moduli E;; und E,, der Krigdlzdlle, die senkrecht zur
Helixrichtung Snd, und dem Modul E,; in Helixrichtung berechnet wird.

Akkurater ds durch die Naherung aus Gleichung 3.20 |1&% sich der Modul durch eine Mittelung
Uber dle mdglichen Orientierungen der Krigdlzelle goproximieren.

A

-

. S
IS, |=E Q|
Il 33 //Y“S]l
a

Kristallzelle

Abbildung 3.9: Dieindizierten E-Moduli werden durch Simulation der kristallinen Elementarzelle berechnet. Der
mechanische Modul E(a) ist die Proportionalitétskonstante zwischen Spannung und Deh-
nung bei Deformation in der mit dem Winkel & assoziierten Richtung.
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Greft die Spannung s an die Krigdlzdle in eine beiebige Richtung an, &% Se Schin zwe Kom:
ponenten, s, parale und s . senkrecht zu den Helices zerlegen (Abbildung 3.9). Mit dem Hoo-

ke schen Gesetzt gilt:

s =,/s/+s? =Efa)e (3.21)

E(a) ist der Eladtizitétsmodul zwischen Spannung und Dehnung, wenn die Spannung S im Winkd
a zur Spannungskomponente s ., angreift.
Auf die gleiche Weise |43 sich die Deformation e ineinen Antell e, pardlel und e, senkrecht zu

den Helices zerlegen:

e= \/elf +el (3.22)

Aus Gleichung 3.21 und Gleichung 3.22 folgt Ea ) z

)= |g2eock] & mn]dE

SE +E, 5 E. ; (323)
T 11 20 33 ﬂb

a ist der Winkel, dervon s und s . gebildet wirdund E;;, E,, und E,, die Eladizitdtsmoduli

der Krigdlzdlle.
Eswird nun tber dle mdglichen Orientierungen der Krigtalzelle gemittelt. Daraus ergibt sich fir den
Eledtizitdtsmodul senkrecht zur Langsrichtung der Lamelle E, | eine akkuratere Abschétzung ds die

von Gleichung 3.20.

1
E.,

| :5 (a )da (3.24)

o

Das Integrd igt dliptisch und 183 sich nur numerisch, mit einem bekanntem Saz E;; krigtdliner Mo-

duli, 16sen.

In gleicher Weise wird der Schubmodul G, der Lamelle bestimmt. Die Mittelung erfolgt Uber die
beiden Schubmoduli G, und G, fir Scherung senkrecht zur Lamelenrichtung. Andlog zu Glei-
chung 3.23 folgt
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G(a)zfg G, g Gis éb (329
und
G, =%2§ (a)da (3.26)

Der hier abgd aitete Mittelungsagorithmus (Gleichung 3.24) fir E., und G, wurde im folgenden

fir die Berechnung der mechanischen Eigenschaften der Lamelle aus isotaktischem Polypropylen
angewandt. Im Vergleich zur arithmetischen Mittdung von Kardos und Raisoni (Gleichung 3.20)
liefert er deutlich kleinere Modulwerte. Als Konsequenz sind auch die nachfolgend berechneten Mo-
dulwerte fir das tellkrigtdline Komposit geringer ds fir den Fal, dass die arithmetisch gemittelten

Moduli s Eingangswerte verwendet worden wéaren.

3.3.3 Faser-Matrix-Modell von Halpin und Kardos

Um die mechanischen Eigenschaften des Sphérolithen und letztlich des teilkrigtalinen Polymeren zu
berechnen, soll die von Hapin und Tsal [62] abgeletete Theorie fir Inklusonen in Matrix (Abhéngig
von den gewahlten Geometriefaktoren z.B. Fasern oder sphérische Inklusionen.), die von Halpin und
Kardos [14, 15] auf teilkrigdline Polymere angewandt wurden, herangezogen werden. Abbildung
3.10 zeigt die prinzipidle Vorgehensweise: Zunéchst werden die mechanischen Eigenschaften einer
Schicht amorpher Matrix mit unidirektiond orientierten Lamellen (b) aus denen der Kristdlamele (c)
berechnet. Anschlief3end wird tber dle moglichen Orientierungen gemittelt, indem Lagen unidirektio-
naler Schichten unterschiedlicher Orientierung Ubereinander gestapelt werden. Die Schichten werden
as voneinander unabhangig und ohne Ankopplung behanddt. Aus diesem zweidimensonaen Modell
berechneten Halpin und Kardos[14, 15] die mechanischen Eigenschaften bel isotroper Orientierung
der Lamellen. Laut Kardos und Raisoni [15] 18% sich dieses Moddl im Rahmen vertretbarer Fehler
auch auf dredimendgonae Mischungen mit zufdliger Lamdlenorientierung anwenden. Bea vollstandi-
ger Raumausfiillung der kristallinen Uberstruktur konnen damit die mechanischen Eigenschaften des
tellkristalinen Polymeren berechnet werden.



Abbildung 3.10: Das Modell von Halpin und Kardos erméglicht die Berechnung eines isotropen Sphérolithen
ohne Lamellenvorzugsrichtung (@) durch ein Schichtenmodells (b) in das neben den mechani-
schen Eigenschaften noch Zusammensetzung und Lamellengeometrie (c) eingehen. Die Ersa-
zung des Sphérolithen (a) durch ein Schichtenmodell (b) macht die Berechnung der mechani-
schen Eigenschaften des Spharoltihen méglich. (Darstellung enthommen aus [59])

It die teilkrigtalline Uberstruktur nicht raumfiillend, beschreibt das Modell von Halpin und Kardos
nur die mechanischen Eigenschaften der Sphéaralithe. Ein weiteres Moddl mul3 herangezogen wer-
den, dass die Sphérolithe in einer amorphen Matrix beschreibt. Dies ist beispiel sveise wahrend des
Krigalisationsprozesses notig, wahrend dem die Sphérolithe noch wachsen, bevor se das ganze
Polymere audfiillen. Da ba den in dieser Arbeit experimentdl| untersuchten Polypropylenproben voll-
gandige Raumfullung durch die Sphérolithe vorlag, gentigt jedoch das Moddl von Hapin und Ka-
dos zur Berechnung der mechanischen Eigenschaften des teilkrigtdlinen Polymers.

Zunéchgt s0ll die unidirektiond orientierte Schicht berechnet werden. Abgesehen von den Lamel-
lenmoduli E,, , E., und G, die aus der kristdlinen Modellzelle berechnet werden konnen, sind

dafir noch die Poissonzahl fir Zug langs der Lamelle, der Antell im Sphérolithen eingeschlossener
amorpher Matrix, sowie Langen zu Dicken (I/d) und Breiten zu Dicken Verhdtnis (b/d) der Lamelle
relevant. Fur |/d wurde ein Wert von 100, fur b/d ein Wert von 20 angenommen. Diese Annahmen
bewegen sich in einem Bereich, der fir Polymere typisch ist [59]. Abgesehen davon zeigt sich, dal3
fur das Modd | nur die Grél3enordnung der Quotienten von Bedeutung ist. Mégliche Fehler beeinflus-
sen das Ergebnis nur geringfigig.
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Im folgenden soll eine amorphe Schicht mit unidirektiond orientierten Lamellen betrachtet werden
(Abbildung 3.10b). Die Lamdlenrichtung ist dabe identisch mit der 1-Richtung des verwendeten
Koordinatensystems. Die 2-Richtung des Koordinatensystems steht senkrecht auf den Lamellen.
Nach der Theorie von Hapin und Kardos ergibt sich unter der Annahme verlustfreier Kraftibertra-
gung zwischen Lamdle und Matrix [62] fir die Komponenten des Eladtizitdtsmoduls und den
Schubmodul einer Schicht aus amorpher Matrix mit uniaxia orientierten Lamelen oder Fasern (In-
dex: ,,u") (Sehe Abbildung 3.10b)

1+xhf . E,/E, -1
=M g = BBl ol (g7
1-hf g EII,L/Em X d
1+xhf _ E. /E,-1
EZZU:ﬂEm’ mit h :L,X :ZE (327b)
v TThT E., /E,+X d
1+xhf . . G /G -1
o4 :Mem’ mit h :L/—m,X =1. (3.27¢c)
’ 1- hfkrist GL/Gm+X

E,,, it der Eladtizitdtsmodul der unidirektiona orientierten Schicht in Langsichtung, E,,, der in
Querrichtung zu den Lamdlen. G,, ist der Schubmodul in der Ebene, in der die Lamdlen liegen. E,,
und G,, sind die mechanischen Kenngrdfen der amorphen Matrix, E, , E., und G_ die Moduli
der Lamelle, f ., der Anteil der krigtallinen Komponente im Sphérolithen. x it ein Geometriefak-
tor und h en Faktor, der von Verhdtnissen der einzelnen Moduli abhéngt. Daraus ergeben sich die
mechanischen Moduli E, ,, E,,, und G,,, der unidirektiond orientierten Schicht. Im folgenden

werden die Grolien der unidirektional orientieten Schicht, deren Lamdlenrichtung mit der 1-
Richtung des K oordinatensystems zusammenfd|t, mit einem Index ,,u“ gekenmnzeichnet.
Die Poissonzahl n;, dieser Schicht fir Beanspruchung langs der Lamelle soll aus der der amor-

phen Matrix n . und denen der Lamellen n;; mit einer einfachen Mischungsregel berechnet werden.
Niw =N5f i TN (3.28)

figundf | snd Krigalinitétsgrad und amorpher Anteil, deren Summe Eins ergibt.
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Daes sch ba dem Model von Hapin und Kardos um ein zweidimensondes Model handdlt, hat

dieMatrix C;; der elastischen Konstanten folgende Gestalt:

C/=c¢Chy Cb + mt CY=CY. (3.29)

C, sind die dadtischen Konstanten der unidirektiona orientierten Schicht, deren Lamellenrichtung

mit der 1-Richtung des K oordinatensystems zusammenfélt.
Die Eladtizitétsmoduli, die aus den Hapin Tsa Gleichungen 3.27 folgen, stehen mit den eagtischen
Konganten in folgender Beziehung:

Cu — Ell.u
11 1
"Ny oy
u — E22,u
-n 12,un 21u . ( 3.30 )
Cu — Cu _ an,u Ellu — nZLu Ell,u
12 T M1 T 1 - 1
LIPS AP LIPS APSTT
u —
C66 - GlZ,u

Durch Stgpelung von n Schichten unterschiedlicher Lamdlenorientierung lassen sich die mechani-
schen Eigenschaften eines tellkristalinen Polymeren berechnen. Dabel kdnnen neben isotroper La-
mellenorientierung auch Vorzugsorientierungen bertickschtigt werden, indem manche Schichten in
der Berechnung en htheres Gewicht erhaten ds andere.

Fdlt die Lamdlenrichtung nicht mehr mit einer Achse des Koordinatensystems zusammen, so snd
in der Regdl dle Elemente der Matrix der eastischen Kongtanten 3.29 besetzt. Die Grolien C,, und

C,; snd dann Linearkombinationen der anderen vier unabhéngigen Kongtanten. Die Drehung des

Koordinatensystems entspricht einer unitéren Transformation. Dabe bleilben im zweidimensonden
Fal funf Grol¥en invariant. Von diesen mit U, bis Us bezeichneten Invarianten sind nur dre linear
unabhéngig. Fir ihre Ableitung sai auf die Arbeit von Halpin verwiesen [14]. Sie leiten sich aus der
unverkippten unidirektionalen Schicht wiefolgt ab
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U, bisUs dnd die Invarianten der dagtischen K oeffizientenmatrix C; im zwedimendonaden ebenen
Spannungszustand, Ci}' snd die dastischen Kongtanten der unidirektionalen Schicht, deren Lamel-

lenorientierung mit der 1-Richtung des K oordinatensystems zusammenfdlt.
Mit dem Drehwinkd a lassen sich daraus die dagtischen Kongtanten einer unidirektiona orien-
tierten Schicht mit um a gegen die 1-Richtung verkippten Lamellen berechnen [14].

C,(a)=U, +U,cos[2a]+U, cod4a]

C,(@)=U,- U, cog2a]+U,cod4a]

ClZ(a) C21a) U4'U3COS[4a] (3.32)
Ceslar) = Vs U, cosl4a] |

)=-U,sdnfa]- 2U,sn[4a]
2C26(a) 2C62(a) -Uzs'n[a]+2U35jn[4a]

U, bis Us Snd die aus den Symmetrieaigenschaften folgenden Invarianten der eastischen Koeffizi-
entenmatrix C;. a ist der Winkel zwischen der 1-Richtung des Koordinatensystems und der La-
mellevichtung, C, (a) die elastischen Konstanten, die sich aus dieser Verkippung ergeben. Mit den

drel unabhéngigen Grol¥en der Invarianten und dem Winke folgen wiederum vier unabhéngige dadti-
sche Konstanten.

Fur die Berechnung der mechanischen Eigenschaften eines teilkrigtalinen Polymers sdlten Halpin
und Kardos [14, 15] en Moddl auf, dass eine Mittdung Uber n Schichten durchftihrt, die jewells
gegeneinander um den Winkd Da =p/n verkippt sind. Die n Schichten bestzen dle des gleiche
Wahrscheinlichkeitsgewicht y (a, ) =1/n.
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Fir den Fal einer anisotropen Vertellung der Schichten, kdnnen beliebige Orientierungen der n
Schichten, unterschiedliche Winkd Da; und verschiedenen Wahrschenlichkeitsgewichte y (ai) der
einzelnen Schichten benutzt werden. Dieses Konzept wird ,, Winkelklassen* genannt. Abbildung 3.11
zeigt die prinzipielle Vorgehensweise. Hier ist ein anisotroper Zustand dargestellt, der durch Addition
von vier unidirektionalen, gegeneinander verkippten Zustdnden mit unterschiedlichen Wahrschein-
leichkeitsgewichten beschrieben wird. Die mechanischen Eigenschaften der Schichten bel unter-
schiedlicher Verkippung werden mit dem Gleichungssatz 3.32 berechnet.

Uniaxiale Orientierung

i
NN

20% 50% 15% 15%

Wahrscheinlichkeitsgewicht

‘ 50%
‘ ) 30°

o
“45% [ 15 20%

+
+
=+

Abbildung 3.11: Zusammensetzung anisotroper Strukturen aus unidirektionalen Schichten unterschiedlicher

Dicke. Das einfache Kombinationsprinzip ist unter dem Stichwort ,, Winkelklassen* bekannt.

Durch additive Kombination der €adtischen Koeffizientenmatrizen zu den unterschiedlichen Orien-
tierungen unter Berlickgchtigung des jewelligen Wahrscheinlichkatsgewichts folgen dann die eadti-
schen Kennwerte fir den Verbund.

gesamt

y(ai)Cij(ai) mit én)’(ai):]- (3.33)

1 i=1

Q0.

Insbesondere reduzieren sch fur isotrope Lamellenorientierung (,, Orientation Averaging”) die unab-
héngigen Grofen auf zwel, die durch die Invarianten U; und Us ausgedriickt werden kénnen. Es
handelt Sch dann um ein,,quasi-isotropes’ System. Fir die mechanischen Moduli ergibt sich:



Us

—5(U,-U,)undn =25 (3.34a)
Ul

G=U,, E=4

G ist der Schubmodul des Sphérolithen, E sdin Elastizitdsmodul und n die Poissonzahl.

Obwohl das Moddl und die Mittdlung nur fir zwe Dimensionen gilt und ausgefiihrt wurde, lassen
sch die Reaultate nach Kardos und Raisoni [15] auf drel Dimensionen Ubertragen.

3.4 Grof3ere Deformation der amorphen Zellen

Eine Reihe von Arbeiten beschéftigt Sch mit der Smulation grolierer Deformationen in amorphen
Polymeren [64, 65, 66]. Dabel werden intramolekulare Konformationsdnderungen beobachtet, die
auch experimentell gefunden wurden. Abbildung 3.12 stdlt schematisch ein Spannungs-Dehnungs-
Diagramm eines Zugversuchs an eénem thermoplastischen Polymermaterid dar. In der Abbildung sind
drei Bereiche gekennzeichnet. Der erste, flr Deformationen kleiner 1%, ist der klassische Hoo-
ke sche Bereich. Hier gdten die in Abschnitt 4.1 dargestellten linearen Beziehungen zwischen Span+
nung und Dehnung. Die Dehnung ist reversbe. Im zweiten, nicht-Hooke schen Bereich bis zum
Streckpunkt S, igt die Veformung des Polymers zwar noch reversbe, gehorcht aber nicht mehr
dem Boltzmannschen Superpositionsprinzip. Der Zusammenhang zwischen Spannung und Dehnung
ist nicht mehr linear. Uberschreitet die Dehnung den Streckpunkt wird die Verformung teilweise irre-

vergbd.

S

\//

Spannung

0y @ &)

rel. Deformation

Abbildung 3.12: Schematische Darstellung des Spannungs-Dehnungs-Verhaltens eines thermoplastischen Ro-
lymeren wahrend eines Zugversuchs. (1) Hooke' scher Bereich, (2) nicht Hooke scher Bereich,

Verformung reversibel, (3) tellweise nicht reversible Verformung. S: Streckpunkt.

Die Smulation groferer Deformationen wird in dieser Arbeit mit der statischen Methode durchge-
fuhrt und der Verlauf der potentiellen Energie U Uber der Deformation moddliert. Abbildung 3.13
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zeigt den Verlauf von U, wahrend Dehnung exemplarisch fir ein amorphes Polyethersulfon (kleine
Zdle). Zwischen den undeformierten Zustand , A" und dem Zugtand ,,B* sind keine intramolekularen
Konformationsinderungen beobachtet worden. Intramolekulare Konformationsinderungen treten
zwischen Zugand ,,B* und Zustand ,,C* auf. Zugtand ,,B* wird im weiteren as ,, aktivierter Zustand®,
Zudand ,,C* ds ,rdaxierter Zustand” bezeichnet. Nur im Bereich zwischen ,A* und ,,B* konnen die
eadtischen Kongtanten durch Ableitung aus der U ,.-e-Kurve gewonnen werden.

Um das Verhdten der Modéllzdllen bei grof3eren Deformationen auf molekularer Ebene genauer zu
charakteriseren, wurden zwe Vorgehensweisen angewandt. Zum einen wurden die Konformati-
onsénderungen der MolekUllketten regidriert, zum anderen die Vertellung des sogenannten \Voronoi
Volumens. Beides wird in den folgenden Abschnitten erléutert. Zundchgt soll jedoch dargelegt wer-
den, dass aus dem Verlauf der potentiellen Energie be grof3eren Deformationen nicht mehr vom Ver-
haten der Moddllzdlle auf das Verhaten des makroskopischen Polymers geschlossen werden kann,
wie es fir Deformationen im eastischen Hooke schen Bereich moglich is.

1540

) [ ]
(@] °
S 1520
= [ ]
S . .
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Abbildung 3.13; Exemplarische Darstellung der Anderung der potentiellen Energie bei groReren Deformationen
an einer amorphen Zelle Polyethersulfons (Kantenlange | = 23,84, eine Molekiilkette zu zwanzig
Monomeren), wahrend Dehnung. ,,A“: undeformierter Zustand, ,,B“: aktivierter Zustand, ,,C":
relaxierter Zustand. Bei einem gewissen Grad der Dehnung gelingt es dem System, neue energe-

tisch glinstigere Bereiche der Energielandschaft zu erschlieflen.

3.4.1 Konformationsanderungen
Das Verhdten der Moddlzellen be grofieren Deformationen im reversiblen, nicht-Hooke' schen
Bereich wurde mit der gatischen Methode smuliert. Es wurden ausschliesdich Moddlzdlen
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amorphen Polyethersulfons untersucht. Abweichungen vom dadtischen Verhdten sollten Einfluss auf
den Verlauf der potentiellen Energie in Abhéngigkeit von der Deformation haben. Wie in Abbildung
3.13 dargestellt, gdingt es dem System, bel einem gewissen Grad der Dehnung, eine neue, energetisch
gungtigere Konfiguration anzunehmen.

Eine Frage, die in diessm Zusammenhang geklat werden konnte, ist, ob mit diessm Vorgang
intramolekulare Konformationsanderungen  verbunden  snd, bzw. ob intramolekulare
Konformationsinderungen schon bel kleineren Deformationen eine Rolle spiden. Dartiber hinaus
wurde untersucht, ob die Anderungen in den Konfigurationen lokaler Natur sind, oder ob das ganze
Moddlsystem davon betroffenit.

Smulationen, die diee Punkte kldren oliten, wurden an zwel Ensemblen amorphen
Polyethersulfons durchgefiihrt. Die Ensemble unterschieden sich in der Zelgroflze und dem Zelinhalt.
Das ene besand aus funf Zelen mit jewals einer Molekiilkette zu zwanzig Monomeren (| mei-
un = 23,8A), das andere aus fiinf Zelen zu jewils finf Molekiilketten zu zwanzig Monomeren (a-
e = 30,4A). Entlang der Polyethersulfonkette wurden virtuelle Torsonswinke konstruiert, indem
aufeinanderfolgende S- und O-Atome dls virtuele Bindungen aufgefald wurden (Abbildung 3.14).
Aufgrund des Benzolrings Snd die rot eingezei chneten virtudlen Bindungen rdativ steif, sodass dieses
Vorgehen gerechtfertigt ist. Drei benachbarte virtuelle Bindungen bildeten einen Torsonswinke, des-
sen Zugstand im aktivierten und relaxierten Zustand verglichen wurde.

Abbildung 3.14: Schematische Darstellung der Konstruktion virtueller Bindungen. Die rote Linie stellt die drei

Vektoren eines virtuellen Torsionswinkel dar.

An beiden Ensemblen wurde Dehnung und Scherung mit der atischen Methode smuliert. Die
virtudlen Torsionswinkd wurden zu jedem Deformationsschritt ausgelesen und deren Anderung
durch Vergleich mit dem vorangegangenen Deformationsschritt berechnet. Um dies zu bewerkstdli-
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gen wurde en entsprechendes Computerprogranm geschrieben. Die damit erzidten Resultate fir
Polyethersulfon sind im Ergebnigtell dargestdllt.

3.4.2 FreesVolumen und Voronoi Parkettierung

Intramolekulare Konformationsanderungen sind méglich, wenn das entsprechende Segment der
Molekulkette, in diesem Fdl der in Abbildung 3.14 dargestellte virtuele Torsonswinkd, Plaz zu
einer Umlagerung het [67]. Der Platz 1% sch s spezifisches Volumen v, d.h. das Volumen Vg das

einem Segment zur Verfligung steht ausdriicken. Fir das mittlere spezifische Volumen v folgt
\%
V=—. 3.35
N (3.35)

V ig das Gesamtvolumen, N igt die Anzahl der Segmente in diessm Volumen. Ein Segment kann
beispiesweise eine Monomereinheit sain.

Nach Ferry setzt dch das spezifische Volumen des enzelnen Segments s aus zwel Antellen zusam-
men, demjenigen, der durch die Atome des Segments eingenommen wird, und dem freien Volumen
[67]. Das spezifische Volumen v |8 sich demnach schretben zu

V=V, +V,. (3.36)

V, ist das pezifische Volumen, dass durch die Atome ausgefiillt wird, v, it das spezifische frae

Volumen.
Nach Dooalittle [68] igt das freie Volumen direkt mit der molekularen Mohilitét verknipft. Ausge-
drtickt mit der Viskogtét, die reziprok zur molekularen Mohilitét i<, leitete er ab:
V-V,

Inh=InA+B . (3.37)
Vf

h ig die Viskosté, Aund B snd empirische Konganten, die vom jewelligen Polamer abhéngig
snd.

Gleichung 3.37 besagt, dass en exponentidler Zusammenhang zwischen freem Volumen und Vis-
kostét, bzw. molekularer Mobilitét besteht. Je mehr freies Volumen enem Segment zur Verfligung
geht, desto hoher die molekulare Mohilitét und die Moglichkelt fir lokae Konformationsanderun-

gen.
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Die Andyse des freien Volumens it daher ene weitere Moglichket, das Verhdten der Modelle im
reversblen nicht-Hooke schen Bereich zu charakteriseren. Der Volumenantell v, bleibt bei den
durchgefiihrten Simulationen konstant, sodass die Anderungen Dv des gesamten spezifischen Volu-

mens gleich den Anderungen Dv, des freien Volumens sind.

In der Smulation wurde nicht das freile Volumen berechnet, sondern das spezifische Volumen der
Segmente. Da Anderungen des spezifischen Volumens einzelner Segmente ausschlieflich von Ande-
rung ihres freien Volumens resultieren, wurde auf die explizite Beriicksichtigung des VVolumenantells
Vv, verzichtet. Die Besimmung von v, aus der Smulation ist dartiber hinaus nicht ganz einfach und in

gewissem Mal3e willkdrlich, da eine Annahme bzw. Festlegung Uber den van-der-Wads Radius der

Atome bzw. Molekilgruppen getroffen werden muss.

Abbildung 3.15:  Schematische Darstellung der V oronoi-Parkettierung am Beispiel von Polyethersulfon.

Die Segmente wurden wie in Abbildung 3.15 dargestdIt gewahlt. S- und O-Atome im RUckgrat
der einzelnen Molekilketten as Zentren gewahlt und Begrenzungsebenen durch Mittel senkrechten
auf den Verbindungdinien zu benachbarten Zentren kondruiert wurden. Die Vorgehensweise ent-
Soricht der Kongtruktion der Wigner-Saitz Einhetszdle im Krigal und wird ds Voronoi Parkettie-
rung bezeichnet [70]. Auf diese Welse lassen sch Elementarvolumen (Voronoi-Polyeder) in Form
von Polyedern um die einzelnen Atome oder Segmente der Zelle bilden.

Mit einem fir diese Arbeit geschriebenen Computerprogramm &3 sich dann die Haufigkeitsver-
tellung der Volumina fir jeden Deformationsschritt ermitteln. Wie erwahnt sellt dies nur ein indirektes
Mal3 fir das frde Volumen v, dar, da die van-der-Waals Radien der Atome nicht berticksichtigt



werden. Die Voronoi Parkettierung wurde in der Vergangenhat haufig angtdle ener direkten Be-
simmung der frden Volumen Vertellung benutzt [71, 72].
Geht man von ener datistischen Verteilung des freen Volumens der eénzelnen Segmente aus, 183
gch die Wahrscheinlichkeitsvertellung durch eine Gauss-Kurve beschreiben [69]
é v,2U

P(vf):%e(pé . (3.38)

A e

e Vid

V, igt das mittlere freie Volumen pro Segment.

Im Rahmen dieser Arbeit wurde untersucht, wie sich die Vertellung des Volumens des VVoronoi-
Polyeder VVolumens von undeformiertem Uber aktiviertem zu relaxiertem Zustand andert. Die Ergeb-
nisse zusammen mit denen der intramolekularen Konformationsanderungen geben Einblick in das
Verhdten der amorphen Moddlzellen bel grof3eren Deformationen.



» FUr das Kénnen gibt es nur einen Beweis:
DasTun.” (Mariev. Ebner-Eschenbach)

4 EXPERIMENTELLE CHARAKTERISIERUNG

Fur die Smulationen und die experimentellen Untersuchungen wurde ein im Glaszustand vollstandig
amorphes und en telkrigalines Polymeres ausgewahlt. An beiden wurden ka orimetrische und me-
chanische Messungen durchgeftinrt. Mit Weitwinkdrontgenstreuung wurde fir das teilkristdline Ro-
lymer der Krigdlinitétsgrad und der Anteill unterschiedlicher Krigtdlmodifikationen bestimmt. Fir
amorphe und Kristalmoddlzdllen diente der Vergleich der Rontgenstreudaten mit berechneten Streu
kurven ds Strukturtest fur die Gute der Moddlzdllen. Nachfolgend werden beide Polymere kurz
charakterisert und die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Messungen und ihre Ergebnisse dar-
gesdlt.

4.1 Polyethersulfon

4.1.1 Allgemeine Eigenschaften

Polyethersulfon (PES) ist ein Hochleistungskungtstoff aus der Klasse der Polyarylether. Er erdarrt
vollstndig amorph und zeichnet sch durch chemische Besténdigkeit, geringe Gleichstromletfahigkeit,
hohe mechanische Belastbarkeit, temperaturbestdndige el astische Eigenschaften, hohe Glasiibergang-
semperatur und starke dielektrische Eigenschaften aufgrund hohen Dipolmoments aus [73]. Polye-
thersulfon war Gegengtand frilherer Arbeiten, die unter anderem die Flexibilitét der Molekile im

O

Abbildung 4.1: Monomereinheit des Polyethersulfons. Eingezeichnet sind die Partialladungen, die fur ein hohes

Festkorper zum Gegenstand hatten [74].

2 O0—wnz0 =
?

Dipolmoment senkrecht zur Kettenrichtung verantwortlich sind. Im Kalottenmodell wurden die

offenen Bindungen am Ring mit einem H-Atom abgeschl ossen.
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Da sowohl die Benzolringe ds auch die SO, Gruppen, die ein hohes Dipolmoment aufweisen, rela-
tiv sarr sind, snd Rotationen um S-O-Verbindungdinien entlang der Hauptkette der dominanten
Bewegungsmechanismus [ 75]. Diese Verbindungdinien bezeichnet man héufig ds virtuele Bindungen.

Aufgrund der Grof3e der Ringe sollte keine sterische Behinderung zwischen benachbarten virtuellen
Bindungen (3ehe Abbildung 3.14) auftreten und man erwartet eine hohe Fexibilitét des Kettenriick-
grats. Rheologische Experimente zeigten ein breites Spektrum an Relaxationgprozessen unterhab der
Glagtemperatur, einige sogar 300K unterhalb der Glasiibergangstemperatur [74]. Da es Sch um en
lineares Polymer handdit, ist hohe Hexibilitét der Hauptkette die wahrscheinlichste Erklarung fr die-
s Relaxationsprozesse. Quantenmechanische und atomistische Berechnungen der Rotationspoten:
tide belegten diesen Sachverhalt.

4.1.2 Kalorimetrische Messungen

Aus kalorimetrische Messungen mittels DSC wurde die Glastibergangstemperatur T, des amor-
phen Polyethersulfons bestimmt. Die Messungen wurden mit einem Differentid-Kaorimeter (DSC7)
der Firma Perkin Elmer durchgeftihrt. Eine Probe mit Masse m = 6,8mg £ 0,1mg wurde mit einer
Heizrate von 20 K min™ unter Stickstoffatmosphére untersucht. Die Glasiibergangstemperatur wurde

aus dem Wendepunkt des Warmestromverlaufs zu T, = 502K + 2K bestimmt. Alle Smulationen

sowie ale mechanischen Messungen wurden dementsprechend bei tieferen Temperaturen, d.h. im

Glaszustand, durchgefiihrt [45].

4.1.3 Rontgenweitwinkelstreuung

Der Vergleich von experimentelen Daten aus Rontgengtreuexperimenten mit dem theoretisch e
rechneten Intendtésverlauf Uber dem Streuwinke dient zur Beurtellung der Glte der generierten
Moddlzdlen. Die Debye Gleichung 2.20, mit der der Intengtétsverlauf aus der amorphen Modell-
zdlle berechnet wird, wird in der Smulation in Abhangigkeit des Braggwinkds Q bzw. des Wellen

vektorlbertrags ‘[ﬂ ausgewertet. Der Intensitétsverlauf aus Summen Uber Pearabsténden 1, wird
mit experimentellen Daten verglichen. Das Annedling der Modellzellen wird so lange fortgesatzt, bis
hier Ubereingtimmung vorliegt.

Eine Probe Polyethersulfon wurde mit einem Siemens D500 Diffraktometer in Q/2Q Geometrie
untersucht. Abbildung 4.2 zeigt den Verlauf der Intengtét Uber dem doppeten Braggwinke. Die
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dargestellte Kurve wurde aus den Mef3werten mittels Lorentz- und Polarisationskorrektur berechnet.
Dies geschah durch Multiplikation der urspriinglichen Daten mit LP, wobei

_ 1+c0s?[2Q]

LP=——p0——.
sin 2[Q]cosQ

(4.1)

Abbildung 4.2 zeigt den Vergleich von smuliertem Intenstésverlauf zu den experimentellen Daten.
Der theoretische Verlauf wurde aus den finf Zellen des jeweiligen Ensembles berechnet und ist hier
fUr das Ensemble der kleinen Zdlen dargestellt. Es wurde Uber die funf Modelzdllen gemittdt. Die
Abweichung der smulierten Kurve zu kleinen Winkeln hin it darauf zurtickzuftihren, dass die Mo-
dellzdlen zu klein Snd, um in diesem Winke bereich das richtige Ergebnis zu liefern.

3 E"_ﬂ
L gﬁﬁﬁ'ﬁﬁ

" Expeniment
——  Simulation

i

Rintgenintensitat [w.E ]
;

0.001 4 (]
i
Nean
0.000 4
-0.001 ——— ———T ]
5 10 15 20 25 0 35 40 45

26 [*]

Abbildung 4.2 Vergleich experimenteller und theoretisch berechneter Streudaten fir amorphes Polyethersulfon,

hier exemplarisch fur das Ensemble der kleinen Modellzellen dargestelit.

4.1.4 Ultraschallreflexionsverfahren

Zur Besimmung der mechanischen Eigenschaften wurde ein Ultrascha lreflektionsverfahren her-
angezogen [59, 76]. Das Md¥rinzip it in Abbildung 4.3 dargestdlt. Eine Probe der zu untersu
chenden Substanz wird as diinner Film auf einen Quarz aufgebracht. Uber einen Ultraschallwandler
wird ein von enem Funktionsgenerator erzeugtes und verstérktes Ultraschalsignd in den Quarz
Ubertragen. Die Ultraschdlwelle propagiert durch den Quarz und wird im 180° Winke an der Grenz-
schicht Quarz-Probe tellweise reflektiert. Eine weitere Reflektion findet an der Probenobersaite
(Grenzschicht Probe-L uft) statt, die das Signa der ersten Reflektion (Quarz-Probe) Uberlagert. Das
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reflektierte Signd it mit der komplexen akustischen Impedanz und dem entsprechenden Modul ver-
knUpft.

Die Prgparation der Mel¥zdlle — in diesem Fall en Quarzstab, auf den en flissger Fim der Pro-
bensubstanz aufgebracht wird — gestdltete sch a's schwierig, da aufgrund der hohen Glas-temperatur
nicht aus der Schmelze heraus gearbeitet werden konnte. Bel Temperaturen Uber 400K verlieren die
Ultraschdlwandler, die as Sender und Detektoren der Signde dienen, ihre Haftung an den Quarz.
Sowohl ein Temperieren der Melkammer as auch Aufbringen der heilRen Schmelze ba Raumtent
peratur (Warmeetung im Quarz, Blasenbildung durch Lufteinschitisse an der Grenzschicht Probe-
Quarz) kamen daher nicht in Frage. Die Probenprdparation erfolgt deshdb aus der Lésung. Durch
Zusatz eines polaren Lésungamittel (Dichlormethan) wurde das Polyethersulfon as Film aufgebracht.
Auf diese Weise konnte nach Abdampfen des L dsungamittels eine Schicht von 100mm + 5rm Dicke

und guter mechanischer Ankopplung an den Quarz erzeugt werden.

&>

Reflektion
generator .
1-40 MHz oszilloskop
Ohne Film
] M N 24 é_f |
Verstarker > Ultraschall Mit Film
Wandler

Abbildung 4.3: Mef3prinzip des Ultraschallverfahrens mit 180° Reflektionswinkel [59]. Ein Funktionsgenerator
erzeugt einen Puls, der Uber einen Wandler in den Quarz propagiert. Nach Reflektion an der
Probe wird das Signal vom Wandler aufgezeichnet und an ein Oszilloskop ausgegeben. Rele-

vant ist der Vergleich der Amplituden mit und ohne Film und deren Phasenverschiebung.

Be dem verwendeten Verfahren [59] wird ein Ultraschalsigna bestehend aus einer longitudinden
und einer transversden Komponente erzeugt, die im Empfangssgna getrennt voneinander aufgel 6t
werden kénnen und auch unterschiedliches Reflektionsverhdten an den Grenzschichten aufweisen.
Aus den baden Komponenten kénnen des Empfangssignas konnen mit einer Messung Longitudi-
nawelen- und Schubmodul bestimmt werden. Die mit den Moduli verkniipfte akkustische Impedanz



fUr Longitudind- und Transversdwellen |&% sch aus dem Amplitudenverhdtnis bal Reflektion mit
und ohne Probe bestimmen.
Da Polymere viskodastisch sind, ist die akustische Impedanz eine komplexe Grofie.

Z:)robe = Z;)robe + IZ ;robe 9(p[” ] ' ( 42 )

probe

:|Z

mit Z;,Obe ds komplexte akustische Impedanz, Z,,,,. dsderen Reditell, Z, . dsImaginartell. |

is der Winkd der Phasenverschiebung zwischen Signd ohne und mit Polymerfilm (Sehe Abbildung
4.3). Die Gleichung 4.2 gilt sowohl fur transversde ds auch fir longitudinade Wellen.

Da die Messung im Glaszustand erfolgte, dominiert der Speicheranteil (Redteil) des Moduls. Bel
der Auswertung der Messung geniigt es, die Redltelle der komplexen akkustischen Impedanz und
des Moduls zu berticksichtigen. Fir longitudinde und transversde Wellen folgt der entsprechende
Redteil der akkustische Impedanz Z aus dem Verhdtnisr von Amplitude der Reflektion an der Pro-
be zur Amplitude der Reflektion an Luft.

2
z LA, Ty (43)

probe = quarz 2
1+ r Aquarz— luft

Z yar, die des Quarzes. A, ,one 1S die gemessene Amplitude des reflektierten Signds mit Pro-
berfilm, A, die gemessene Amplitude ohne Probenfilm. Daraus wird das Amplitudenverhdtnis

I berechnet.
Dea Quaz bestand aus F7 Glas der Firma Schott mit einer transversden Impedanz von

Z quarztrans = 08940° g cm® s und einer longitudinden von Z =1530°gcm? st Auf

quarzlong

diese Weise |&% dch ene Impedanz fir den longitudinden und den transversden Antell ermitteln.

Der Redtel von longitudinaem und transversdlem Modul folgt zu

G — (Z;Jrobe,trans)2 ’ L — (Z 'probelong )2 . (44)

r r

Z'pmbetrans ist der Redltell der transversalen akkustischen Impedanz, Z .0, der Redlteil der longi-
tudinden akkudtischen Impedanz. r ig die Dichte des Polymers, die fur Polyethersulfon

r =137 gcm® betrug. Mit der Impedanz Z ..., des transversdlen Anteils folgt aus Gleichung
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4.4 der Schubmodul G, mit der Impedanz Z des longitudinden Anteils der Longitudinawel-

probe,long

lenmodul L.

Die Messung wurde be Raumtemperatur (T = 25°C) und ener Frequenz von n. .. _=5MHz fir

trans
Transversdwellen und n, . =8MHz fir Longitudinawellen ausgeftirt. Ausverten der Mefidaten
lifet  enen  Longitudindwdlenmodul L =54GPa+5% und enem  Schubmodul
G = 0,9GPa+5%. Aus diesen beiden Grol3en lassen sich fur amorphe Stoffe dle weiteren nach
Tabdle 3.1 bestimmen. Die abschlief3ende Tabelle 4.1 fad die experimentd| ermittelten Grolzen fir

Polyethersulfon nochmas zusammen.
Experiment
Glastemperatur T (°K) 502+ 2
Elagtizitatsmodul E (Gpa) 2,5+15%
Schubmodul G (GPa) 0,9+5%
Kompr.-modul K (GPa) 3,8+5%
Poisson-Zahl n 0,39+10%
Lamé Konstante | (GPa) 3,2+ 5%
Tabelle4.1: Experimentelle Werte fir amorphes Polyethersulfon. Alle mechanischen Eigenschaften wurden

bei Raumtemperatur gemessen.

Die Glaslberganggemperatur des vollsténdig amorph ersarenden Stoffes  liegt  mit
T, = 502K + 2K verglechsweise hoch. Der Polymerfilm zur Untersuchung mit dem Ultraschallre-

flexionsverfahren musste daher aus der verdiinnten Losung gewonnen werden, was Sch schwieriger
gedtatete, ds die Messung an einem aus der Schmelze gebildeten Film. Um die Richtigket der ¢g-
messenen mechanischen Moduli Scherzugelen, wurden zusétzlich Messungen fir den Schubmodul
G mit eénem Torsonspendd durchgefiihrt. Die Resultate der beiden experimentellen Methoden zei-
gen gute Uberéingtimmung.
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4.2 Polypropylen

4.2.1 Allgemeine Eigenschaften

Als tellkrigtdlines Polymeres wurde isotaktisches Polypropylen untersucht. Es besitzt eine einfache
Monomereinheit mit einer kleinen Seitengruppe (-CHs). Polypropylen ist ene unpolare Substanz, die
didektrischen Eigenschaften sind nahezu frequenzunabhangig. Abhangig von der Regdméldgkeit in
der Anordnung der Saitengruppe ergeben sch unterschiedliche Morphologien fir den Polypropylen-
Festkorper. Sind die Seitengruppen immer nach der gleichen Sete beztiglich der Ebene, die vom
Kettenrlickgrat gebildet wird, angeordnet, spricht man von isotaktischem Polypropylen. Es krigtalli-
dert ds 3/1 Helix. Sind sie awechsalnd nach der einen und der anderen Seite angeordnet, handelt
es sch um syndiotaktisches Polypropylen, das ds 2/1 Hdix krigdlisert. Statistische, d.h. zufdlige
Anordnung der Saitengruppen, ist das Merkmd fir ataktisches Polypropylen. Es erstarrt vollsténdig

amorph.

J[c:HZ—cH +
I n

CH,

Abbildung 44: Monomereinheit des Polypropylen. Die offenen Bindungen wurden im Kal ottenmodell mit Was-

serstoff abgeschlossen.

Die Smulation der mechanischen Eigenschaften von ataktischen Polypropylen waren Gegengtand
einer friheren Arbet [77]. Im folgenden wird isotaktisches Polypropylen (im Experiment: Novolen®
1000, BASF) untersucht. Es hat einen Schmelzpunkt von T, = 160-165°C, so dal3 es bei Raum-
temperatur um mehrere Grol3enordnungen héhere mechanische Moduli besitzt, d's ataktisches Poly-
propylen, das keinen Krigtalanteil besitzt dessen Glasiibergangstemperatur bel T, = -10°C liegt.

Die Aufklarung der Struktur waren Gegenstand verschiedener Arbeiten [78, 79]. Die im folgenden
aufgefUhrten Zdlparameter entstammen diesen Publikationen. 1sotaktisches Polypropylen kann je
nach Pr8parationsbedingungen in drel unterschiedlichen Modifikationen krigtaliseren. Wahrend die
Moleklle in jedem Fal eine 3/1 Helixgtruktur aushilden, unterscheiden sich die Modifikationen in der
Geddt der Elementarzelle voneinander. Die a -Modifikation bestzt eéne monokline Elementarzelle
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mit a = 0,665nm, b =2,096nm, ¢=0,650nm, b =99,33°, a =g =90°. Unabhdngig von Ab-
kihlrate und -bedingungen tritt Se in isotaktischem Polypropylen immer auf. Sebst bel Kiihlraten von
10* Kmin liegt sie vor. Die hexagonae b -Modifikation bildet sich in énem Temperaturbereich von
T=100°-130°C bevorzugt. Die Elementarzdle ergibt 9ch zu a=1.274nm, c=0,635nm,
g =120° a =b =90°. Spharolithe, die sch hauptsachlich aus b -Phase zusammensetzen, kon-
nen erzeugt werden, indem ein rascher Temperaturgprung von oberhab der Schmelztemperatur T, in
den relevanten Temperaturbereich vollzogen wird. b -Phase tritt immer in Kombination mit a -
Phase auf. Die b -Phase it thermodynamisch weniger sabil as die a -Phase und es tritt eine Um+
wandlung in letztere zu hohen Temperaturen hin auf. Dietrikline g -Phase zeigt starke Ahnlichkeit zur
a -Phase und wéchst auf dieser auf. Die exakte Gestdt der Krigdlzdleist umgtritten, da es bidang
nicht moglich war, stabile Strukturen der g -Phase zu generieren [80)]. Die g -Phase tritt hauptsach-
lich in niedermolekularem isotaktischem Polypropylen oder bei Krigtdlisation unter erhthtem Druck
auf (p > 200bar ). In Anlehnung an die a -Phase wurden Zedlparameter der Form a = 0,654nm,
b=214nmc=0,650nm, a =89°, b =99,6°, g =99° flr die g -Phase vorgeschlagen.

4.2.2 Kalorimetrische Messungen

Zur Bestimmung der Schmelztemperatur der kristallinen Uberstruktur des teilkristallinen isotakti-
schen Polypropylens und der Glasiibergangstemperatur der amorphen Bereiche wurde an einer Pro-
be der Substanz eine ka orimetrische Messung mit dem DSC7 der Firma Perkin-Elmer durchgefiihrt.
Eine Probe wurde mit einer Heizrate von 20 K min™ aufgeheizt und die Differenz der spezifischen
Wéarmekapazité mit ener Leermessung aufgenommen. Abbildung 4.5 zeigt den Verlauf des Wér-
mestroms Uber der Temperatur. Daraus wurde die Schmelztemperatur zu T,, =160°C £ 5°C be-

gimmt. Das Maximum be diessr Temperatur ist durch die Enthd piezunahme bam baeim Aufschmel-
zen der krigdlinen Bereiche bedingt. Das verbreiterte Maximum, das ansatzweise eine kleine Vor-
dufe zeigt, deutet darauf hin, dass dem egentlichen Aufschmelzen der Krigtdlgtruktur ein weiterer
Prozel3 vorgelagert ist. Dabel handdt es sch moglicherweise um die Phasenumwandlung von b -

nech a -Modifikation oberhab T = 130°C.
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Abbildung 45: Die Kalorimetrische Messung von isotaktischem Polypropylen zeigt einen verbreitertes Max-

mum bei T,,, = 160°C und eine Glasstufe im Bereich von T = 50°-60°C.

Eine Glasstufe deutet Sch im Bereich von T, = 50°C - 60°C an. Allerdings ist diese nicht stark

ausgepragt und eignet sich nicht zur genauen Bestimmung der Glaslibergangstemperatur der amor-
phen Phase des tellkrigdlinen Polypropylens. Die Glasibergangstemperatur wird daher zusammen
mit den mechanischen Eigenschaften aus dynamisch mechani schen Experimenten bestimmt.

4.2.3 Rontgenweitwinkelstreuung

Rontgenstreuexperimente wurden durchgefiihrt, um den Krigtdlinitétsgrad der Probe zu bestimmen.
Dies geschieht durch Vergleich der integrden Intengtét von krigdlinen Reflexen zur gesamten inte-
grden Intengtét. Auch der Antell einzelner Modifikationen des Polypropylens an der krigtalinen Phe-
se wurde aus den Rontgendaten bestimmt. Diese Grolien gehen in die mikromechanischen Moddle
en, aus denen die tellkrigalinen Modulwerte bestimmt werden. Weiterhin dient der Vergleich der
experimentellen Streukurve mit der aus den Kristdlzellen berechneten ds Kriterium fUr die Glite der
Modd lstrukturen.

Abbildung 4.6 zeigt neben der Streukurve des teilkrigtalinen Polypropylens auch eine Anpassung
fur den amorphen Untergrund. Dieser wurde mir ener Polynomfunktion extrapoliert, wobei nur die
Bereiche berlickschtigt wurden, die nicht unter einen krigtdlinen Reflex fiden.
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Abbildung 4.6: Rontgenspektrum einer teilkristallinen Probe isotaktischen Polypropylens.

Integriert man die gesamte FHéche des Streudiagramms und die Fléche des amorphen Untergrunds,
die durch die polynomiae Anpassung gegeben i, und bildet das Verhdtnis bedier, ergibt sch der
Krigdlinitdisgrad zu F . = 0,54+ 0,02. Dabei wurde angenommen, dal3 amorphe Streuintensitéten

zu krigdlinen Streuintendtéien im gleichen Verhdtnis zuenander stehen, wie amorpher zu krigaliner
Anteil in der Probe,

Andog wurde das Verhdtnis der einzenen Krigalmodifikationen berechnet. Im Streudiagramm
finden sch sowohl typische Reflexe der a - dsauchvon b -Phase. Turner Jones et al schlugen ene

Methode zur Bestimmung des Verhé tnisses der Phasen zueinander vor, indem die Fléchensumme der
edendre a Reflexe zu der FHachensumme des b Reflexes in Reation gesatzt wird (Sehe Abbil-

dung 4.7) [79]. Die Anpassung erbrachte ein Verhdtnis3:1von a - zu b -Modifikation. Es wurden
keine Anzeichen fir g -Phase gefunden.
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Abbildung 4.7:  Anpassung des experimentellen Rontgenspektrumsmit simulierten Daten. Die Phasenzugeh6-
rigkeit der einzelnen Reflexe wurde kenntlich gemacht. Tiefgestellt finden sich die hkl Richtun-

gen. Die Intensitétsverschiebung spricht fir Vorzugsorientierung der Lamellen.

In Abbildung 4.7 ist weiterhin das smulierte Streudiagramm dargestellt. Dazu wurden zwei Spek-
tren aus den Elementarzellen fir a - und b -Modifikation berechnet und im Verhdtnis 3:1 Uberla-

gert, und anschlief?end so skdiert, dald de die gleiche Gesamtintengtét, wie das experimentelle
Streudiagramm aufwiesen. Die berechnete Intensitétsverteilung der drel a - Reflexen weicht von der
experimentel gemessenen ab. Die Abweichungen in Abbildung 4.7 kdnnen auf die Art der Proben-
préparation (Spritzgul’d) zurtickgefiinrt werden, bel der ene Vorzugsorientierung aufgrund des Stro-
mungsprofils zu erwarten ist. Auf diese Weise treten Abweichungen in der sphérischen Struktur der
Krigdlite und Vorzugsorientierungen der Lamdlen auf, die fir die Verschiebung der Intensitétensver-
hatnisse verantwortlich snd. Abbildung 4.7 spricht fur eine solche Vorzugsorientierung in 040
Richtung.

4.2.4 Dynamisch-mechanische Analyse

Um mit den gleichen Proben arbeiten zu konnen, die fir die Rontgenstrukturaufklarung verwendet
wurden, wurden die mechanischen Eigenschaften teilkristalinen Polypropylens im dynamisch meche-
nischen Experiment, und nicht mit Ultraschalmessung, bestimmt. Der Schubmodul wurden mit einem
ARES Rheometer der Firma Advanced Rheometrics Torsonsmessungen im entsprechenden Tem-

peraturbereich bel einer Frequenz von n =1Hz gemessen. Dabel wurde eine Probe Novolen tor-
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diert und aus dem Antwortverhaten der dagtische und der Verlugsantell des Schubmoduls— G' und
G" —begtimmt. Aus dem Kurvenverlauf |&3% sich weiterhin die Glastemperatur T, bestimmen.

00 mMmop
U oo o
1E9 O

o G
1E8 o G

G, G" [Pa]

1E7 : : . , . , . , . ,
-100 -50 0 50 100 150

Temperatur [°C]

Abbildung 4.8: Mechanisch-dynamische Messungen an teilkristallinem isotaktischem Polypropylen zur B-
stimmung des komplexen Schubmoduls G unterhalb der Schmelztemperatur und im Bereich der

Glastemperatur.

Abbildung 4.8 zeigt das Ergebnis der dynamisch-mechanischen Andyse fir Temperaturen unter-
hab der Schmdztemperatur. Der Kurvenverlauf des Velugantels G zegt e@n Maximum bel
T, =65°C £10°C, der Glasibergangstemperatur der amorphen Phase. Der Plateau-Wert des

Speichermodulsim Glaszugtand betrug G'=1,7GPa + 0,2GPa.

Zur Bestimmung des Eladtizitéésmoduls E wurde ene dynamisch mechanische Andyse mit dem
Exta 4700 der Firma Seiko be einer Frequenz von n =1Hz Uber den gleichen Temperaturbereich
durchgefiihrt. Daraus ergibt sch der Eladtizitdtsmodul im Glaszusand zu  E'= 5,0GPa +0,5GPa.

Die Gladlbergangstemperatur war aus der Messung nicht eindeutig zu bestimmen.

Diese Modulwerte kdnnen nun mit den Ergebnissen aus den mikromechanischen Modellen auf Ba-
gsder amulierten amorphen und Krigtalzdllene genschaften verglichen werden.

4.2.5 Experimentelle Ergebnisse

Die mit der experimentelen Charakteriserung gewonnenen Daten fir tellkristdlines isotektisches
Polypropylen werden in der folgenden Tabele nochmals zusammengefald. Die mechanischen Moduli
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wurden unterhab der Glastemperatur bestimmt. Zur Bestimmung der Glasiibergangstemperatur der
amorphen Phase wurde die mechanisch-dynamische Messung des Schubmoduls herangezogen. Aus
Réntgenstreudaten wurden schliesdich Krigalinitétsgrad sowie Verhdtnis der unterschiedlichen Kri-
galmodifikationen ermittelt. Die Rontgenstreudaten werden im folgenden Kapitel nochmals zur Be-
wertung der Modellstrukturen herangezogen.

Experiment

Schmel ztemperatur T, (°C) 160+ 5

Glastemperatur T (°C) 65+10

Eladtizitétsmodul E (GPa) 5,0+05

Schubmodul G (GPa) 17+£0,2

Krigdlinitétsgrad F . 0,54+0,02
VehdtisF ., /F ¢, 3+0,2

Tabelle 4.2: Experimentelle Werte fir teilkristallines i sotaktisches Polypropylen. Mechanischen Eigenschaf-

ten beziehen sich auf den erstarrten Festkorper.
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» Glaubst du, man kénne in Bewunderung mit
etwas ver kehren, ohne es nachzuahmen?*
(Platon)

5 ERGEBNISSE DER SIMULATION

Die nachfolgenden Berechnungen gliedern sch inhdtlich in drei Abschnitte. Der erste Tell behanddlt
die Generierung der amorphen Moddlzellen und krigtdlinen Elementarzellen. Neben dem eigentlichen
Aufbau und dem Equilibrieren wird auch die Stabilitét der Strukturen erortert. Die Smulation der
elagtischen Eigenschaften bildet den Mittdltell. Die einzelnen Methoden werden einander gegentiber-
gestellt und kritisch bewertet. Uber die Eigenschaften der Einzelphasen werden mittels mikromecha-
nischer Modelle die Moduli des tellkristallinen Polymeren am Beispid des isotaktischen Polypropylen
bestimmt. Der abschlief3ende Teil behanddt die Smulation grol¥erer Deformationen. Dort wird das
Verhdten der Moddlzellen im reversbd nicht-Hooke schen Bereich tiber eine Anayse der Konfor-

mationsénderungen und der Voronoi Volumenvertellung charakterisiert.

5.1 Generierung der Modellzellen

5.1.1 Amorphe M odéllzelen

In Abschnitt 2.3 wurde die Vorgehensweise zum Generieren und Equilibrieren von amorphen Mo-
dellsystemen grundlegend dargestellt. Tabelle 5.1 gibt eine Ubersicht tiber die in dieser Arbeit unter-

suchten amorphen Modelle.

Anzahl Zdlen | Anz. Ketten | Monomere/Kette | Software
| sotakt. Polyprop. 5 1 20 MS
~ 2 1 100 Prof. Clarke
Polyethersulfon 5 5 3 MS
~ 5 1 20 MS
~ 5 5 20 MS
Tabelle5.1: Aufstellung der in dieser Arbeit untersuchten amorphen Modellzellen. Aufgrund der unter-
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Die Auswahl der einzdnen Polymere und Moddlsysteme erfolgte unter verschiedenen Geschts-
punkten:
Anwendungshezug: Sowohl bei Polyethersuflon ds auch bel Polypropylen handelt es sich um
gebrauchliche Kungtgtoffe mit indudiridler Relevanz
Modd lierbarkeit: Beide Polymere haben eine nicht zu komplexe Struktur. Dennoch well¥ Ro-
lyethersulfon bereits Benzolringe und ein merkliches Dipolmoment auf.
Einfluss der Zdlgrol¥e Die Abhangigkeit des eastischen und nicht-Hooke' schen mechanischen

Verhdtens von den Zdldimensonen und der Kettenldnge sollte an verschiedenen Ensemblen
Polyethersulfons studiert werden.
Teilkrigdline Eigenschaftert |sotaktisches Polypropylen wurde as amorphe Komponente eines

tellkrigalinen Polymers gewahlt.

Um die Smulationszellen zu modelieren wurden zunéchgt die einzelnen MolekUlketten aus den
Monomereinhaten aufgebaut und im Vakuum, d.h. nur Sebstwechsawirkung der Kettenmolekdile,
voroptimiert. Dann wurden die ModelIzellen bel geringer Dichte generiert und wahrend aufeinander-
folgender Molekulardynamik Simulationen bis zur tatsichlichen Dichte des glassgen Polymers equili-
briert. Anschliessend wurden theoretisch berechnete Streukurven mit experimentellen Rontgendaten
verglichen und das Equilibrieren be der tatséchlichen Dichte so lange fortgesetzt, bis eine zufrieden
gdllende Ubereingtimmung der Intensitétsverlaufe erreicht war.

Bei der ,,Polymeriserung” der Molekiilketten in der Smulation ist zu beachten, dass der energe-
tisch gingigste Zudand einer Kette im Vakuum, die langgestreckte ,dl trans’ Konformeation, im
amorphen Polymer nur seten vorkommt. Daher wurde jedes Molekil voroptimiert, indem an jeder
Kette eine Molekulardynamik von einigen Picosekunden Dauer und einer willkirlich gewéhiten S-
mulationstemperatur durchgeftinrt wurde. Die Smulationstemperatur entsprach in den meisten Falen
der Voreingdlung der MSl Software, T = 293K . Dann wurden die Ketten in ihrem neuen Zustand
energieminimiert. Diese Smulationen wurden im Vakuum durchgefihrt, d.h. nur die Sebswechsd-
wirkung der Kette mit sich wurde beriicksichtig.

Die Moddlzdllen sdbst wurden zunichst bei eéiner Dichte von r =0,4gcm™ generiert. Die

voroptimierten Ketten wurden dazu in periodische Randbedingungen mit entsprechenden Dimensio-
nen eingebracht. Das Equilibrieren der Moddlzdlen erfolgte durch mehrere aufeinanderfolgende

Molekulardynamik Simulationen von jeweils 100ps Dauer. Am Ende jeder Smulation wurde die
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Dichteum Dr =0,2g cm™* erhoht, bis die tatsichliche Dichte des Polymers im Glaszustand erreicht

war. Wéahrend der einzelnen Molekulardynamik Simulationen wurde das Volumen konstant gehaten.
Die Smulaionstemperatur lag jewells unterhdb der Glastemperatur des Polymers. Polypropylen
wurdebel T = 233K amuliert, Polyethersulfonbei T = 293K .

Abbildung 5.1: Elementarzelle fir amorphes isotaktisches Polypropylen. Die Kantenlénge des Kubus betragt
11,5 A und er enthélt eine Einzelketten zu zwanzig Monomeren. Die GroRe der Kugeln entspricht
den van-der-Waals Radien der Atome.

Auf diese Weise wurden die in Tabdle 5.1 aufgdisteten Moddllzdlen erzeugt. Abbildung 5.1 zeigt
exemplarisch eine Zdle des Polypropylen Ensembles, mit dem die amorphe Komponente des tellkri-
gdlinen Polymers charakterisert werden sollte. Abschliessend erfolgte ein Vergleich von theoretisch
berechneten Streukurven mit Daten aus Streuexperimenten an der Rontgenweitwinkelanlage. Das
Equilibrieren wurde bel dieser Dichte und den oben genannten Simulationstemperaturen so lange
fortgesetzt, bis eine zufriedenstellende Ubereingimmung der berechneten und der experimentellen
Streukurven vorlag. Es zeigt sich, dal? eine gute Ubereingtimmung erst nach einigen hundert Picose-
kunden Molekulardynamik erreicht werden kann [45, 81].

Die Rontgenstireuung an amorphen Polymeren wird mit der von Debye schen Streuformel, Glel-
chung 2.20, fur en Ensemble identischer Objekte mit zufdliger Orientierung und réumlicher Verte-
lung beschrieben [43, 44]. Dabe zeigt der Intendtétsverlauf ein Maximum fir den mittleren Paarab-
stand 1, der Streuzentren. In Abbildung 4.2 wurde die Gegenlberstellung der Intensitdtsverlaufe fr

die kleinen Zdlen Polyethersulfons mit jewells fiinf Ketten aus drel Monomereinheiten gezeigt. Abbil-
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dung 5.2 zeigt ein andoges Ergebnis fir das mit der MSI Software generierte Polypropylen Ensem-
ble. Die experimentelle rote Kurve wurde aus der Polynomanpassung des amorphen Halos aus dem
tellkrigdlinen Rontgenstreudiagramm gewonnen (Sehe Abbildung 4.6). Das berechnete Streudia-
gramm, durch Mittelung Uber die finf Modéllzellen des Polypropylen Ensembles, zeigt quditativ den
gleichen Kurvenverlauf.

18000

16000

i Polyinomiale Anpassung
140004 45 X |~~~ Theoretisches Diagramm

12000
10000
8000

6000 —

Intensitat [w.E.]

4000 —+
2000

0

0 10 20 30 40 50
2Q
Abbildung 5.2 Vergleich experimenteller und theoretisch berechneter Streudaten fir amorphes Polypropylen.

Abweichungen zeigen sich aufgrund der Naherung der polynomialen A npassung.

Die Abweichung des angepalden amorphen Streudiagramms zur berechneten Kurve 1&% sch e-
nersaits mit der Qualitét der Polynomanpassung erklaren. Welterhin ist es ba enem Krigdlinitéts-

gradvon F . =054 unklar, inwieweit das vorhandensein von Sphérolithen die Struktur der amor-

phen Bereiche beanfluld. Frihere Arbeiten haben gezeigt, dal? diese nachweldich bis einige zehn
Mikrometer vom Sphérolithrand entfernt gestort wird [82, 83, 84]. Solche Stérungen wirken sich
insbesondere auf statistische Grol3en wie mittlere Paarabsténde aus, Uber die in der Debye Gleichung
2.20 summiert wird.

Eine Moglichkat den Vorgang der Equilibrierung zu beschleunigen ist die Benutzung von ,, Ultrasoft
Potentials’ angtele von redidischen Kraftfeldern. Diese Smulationen wurden mit einem Programm
von Professor Clarke an zwel Modd | zellen isotaktischen Polypropylens durchgefiihrt. Abbildung 5.3
zeigt ene der Smulaionszellen. Die Parametriserung des Kraftfeldes — exemplarisch fir die Smula-
tion von Polypropylen — findet Sch im Anhang wieder. Zur Verkirzung der Rechenzeit werden die
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Methylsaitengruppen zu jeweils einem effektiven Atom zusammengefasst (, united atoms’). Der Len-
nard-Jones-Anteil des Kraftfelds wird dabel in der in Abbildung 2.5 dargestellten Weise vereinfacht.
Die Equilibrierung verl&uft wie zuvor dagestdlt: Ausgehend von w=0,95 und ener Dichte von
r =0,4gcm™* der Moddlzelen wurde bel eéiner Smulationstemperatur von T = 100K  gestartet.
Zunéchgt wurde wéhrend vier Molekulardynamik Simulaionen zu jewells 100ps die Dichte in
Schrittenvon Dr = 0,2gcm™* auf die experimentell gemessene Dichte des glassig erdarrten atakti-
schen Polypropylen von r =0,89gecm™ erhoht. Anschliessend wurden finf weitere Molekul ardy-
namiken durchgefiihrt, wahrend derer das Potentia in Schritten von Dw = 0,2 wieder hergesdlt

wurde.

Abbildung 5.3: Modellzelle amorphen Polypropylens mit einer Polymerkette aus 100 Monomereinheiten. Diese

Zellewurde zur Berechnung mechanischer Eigenschaften mittels Subtraktionsmethode benutzt.

Die Berechnung einer Rontgenstreukurve aus den beiden Moddlzdllen war mit dem Programm von
Professor Clarke nicht mdglich. Zur Beurteilung der Quditét der generierten Zelen wurde daher der

K ettenendenabstandsvektor R, ausgelesen, dessen Betrag im Verhdtnis zur langgestreckten Kette
einen charakteristischen Wert C, annimmt. Die Kettenendenabstdnde der beiden generierten Zellen
lagen mit C,,, =517 und C,., = 5,5 in guter Ubereinsimmung mit der von Hory vorgeschlage-

sim2

nen Annehme, 53<C, <7.

82



Auf diese Welse wurden die in Tabelle 5.1 aufgdisteten Modellzdlen fir die Smulation €astischer
mechanischer Eigenschaften und des nicht-Hooke schen Verhdtens bei grofieren Deformationen
generiert. Die mechanischen Eigenschaften wurden mit den drel in Abschnitt 3 ausgefiihrten Simulati-
onsmethoden berechnet.

5.1.2 Krigalline Moddllzdlen

Die Generierung krigtdliner Moddlzdlen gliedert sch, dnlich wie ba amorphen Systemen in drel
Schritte: Zunéchgt werden die Kettenstiicke im Vakuum voroptimiert, anschliessend die Moddllzdlle
energieminimiert und die schliedich die erzeugte Struktur mit experimentellen Rontgenstreukurven
verglichen. In dieser Arbat wurden zwe Krigtdlmodifikationen des isotaktischen Polypropylens
aufgebaut. Mit den Modellzellen werden die mechanischen Eigenschaften der kristallinen Uberstruk-
tur des teilkrigtdlinen Polymers moddliert. VVoroptimierung der Ketten und Aufbau der Modellzelle
erfolgte mit der MSl Software, die Rontgenkurven wurden mit Powdercell [87] berechnet. Fir mo-
lekulardynamische Berechnungen wurde eine Moddlzdlle fiir das Smulationsporogramm von Profes-
sor Clake konvertiert und mit diesem amuliert. Molekulardynamiksamulationen von Krigalzdlen
waren mit der MSl Software nicht maglich.

Wie bei den amorphen Moddlen werden zunéchst die einzelnen MolekUlketten voroptimiert. Poly-
propylen kristdlisert as 3/1 Helix, drel Monomereinheiten bilden eine Windung des Molekiils. Dabel
and die Torsonswinkel snd aowechsend in trans und gauche Stellung. Die Helices konnen sich im
Schraubensinn unterscheiden, d.h. linkshéndig oder rechtshéndig, und in der Orientierung der Me-
thylsaitengruppe. Abbildung 5.4 zeigt zwel Konformationsmaglichkeiten fir isotaktisches Polypro-

pylen.

Die Molekilketten wurden mit der entsprechenden Abfolge von trans und gauche Konformationen
generiert und im Vakuum energieminimiert. Jede Molekilkette enthidlt neun Monomereinheiten, was
drel Windungen ergab. Es wurde jewells eine Kette jeder moglichen Hdixform erzeugt (,,left hand
up*, ,left hand down®, ,right hand up®, ,right hand down®). Nach der Energieminimierung blieb die
Helixstruktur erhaten.



Abbildung 5.4:

&

right hand up (rh/up)

C

left hand down (Ih/down)

Zwei mogliche Helixkonformationen des isotaktischen Polypropylens. Sie unterscheiden sich
voneinander in der Handigkeit und in der Orientierung der Methylseitengruppe. Man bezeich-

net dielinkeals, right hand up” und die rechte als , left hand down".

Die auf diese Weise aufgebauten Molekiilketten wurden nun in die Krigallzelle eingebracht. Die

Dimensionen der Krigtalzellen wurde der Literatur entnommen (Turner-Jones, Cheng [78, 79] ). Die

Zdlparameter fir die verschiedenen Modifikationen von isotaktischem Polypropylen wurden bereits
in Kapitd 4.2.1 angefiihrt und werden in nachfolgender Tabelle nochmas zusammengefasst.

Tabelle5.1:

a -Modifikation b -Modifikation

Form monoklin hexagond
a[nm]| 0,665 1,274

b [nm] 2,096 1,274

¢ [nm] 0,65 0,635
a[°] 90 90

b [°] 99,33 90

g[°] 90 120

Form und Dimensionen der & - und b -Modifikation des isotaktischen Polypropylens nach

Turner-Jones und Cheng [ 78, 79]. Entsprechend dieser Daten wurden mit der MSI Software fir
jede Modifikation eine Kristallzelle aufgebaut und optimiert.



Abbildung 55: Monokline Elementarzelle der @ -Modifikation mit vier Helizes, nach der Energieoptimierung.

Die Helices unterscheiden sich voneinander in Handigkeit und Orientierung der Methylgrup-
pen. (1: Ih/down, 2: rh/up, 3: Ih/up, 4: rh/down)

Die thermodynamisch sabilste der drel zuvor behandelten Modifiketionen ist die a -Phase. Die
Elementarzelle is monoklin, mit ener komplexen Basisaus vier Molekiilketten. Die Krigalzelle wur-
de aufgebaut, indem die Helices symmetrisch und in gréf@moglichem Abgtand zueinander platziert
wurden. Bel der a -Modifikation treten dle vier mdglichen Variationen von Handigkeit und Orien-
tierung der Molekilgruppe auf. Ausserdem besitzen jewells benachbarte Helices unterschiedliche

Handigkeit [79]. Abbildung 5.5 zeigt eéne mit der MS Software energieoptimierte Elementarzelle
der a -Modifiketion.
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Abbildung 5.6: Vergleich von experimenteller (oben) und theoretischer (unten) Rontgenstruktur fir isotakti-
sches Polypropylen der a -Modifikation. Die experiementelle Kurve aus der Arbeit von

Cheng et al [78]. Die untere Streukurve wurde mit dem Programm Powdercell der Bundesan-

stalt fir Materialprifung berechnet [87].



Nach der Energieoptimierung folgte der Vergleich der berechneten Rontgenstreukurven mit experi-
mentellen Streudaten. Dabei wurde die relative Position der Helices zueinander immer wieder variiert
und erneut energieminimiert, bis die berechnete Streukurve eine zufriedengtellende Ubereingimmung
mit dem Experiment zeigte. Abbildung 5.6 zeigt den Vergleich mit der experimentellen Streukurve,
Die gute Ubereingtimmung wurde as Indiz firr die Zuverlassigkeit der moddlierten Struktur gewertet.

In gleicher Weise &% sch die b -Modifikation moddlieren. Die Zdlparameter wurden im Ab-
schnitt 5.2.1 angefuihrt. Die b -Phase it thermodynamisch weniger stabil und wandelt sich zu hohe-

ren Temperaturenin a - Phase um (Abbildung 4.5).

Abbildung 5.7 zeigt die hexagonde Elementarzelle der b -Modifikation nachdem se mit Powder-
cdl optimiert wurde. Die Einschrankungen beziglich Handigkeit néchster Nachbar, wie se bel der
a - Modifikation berticksichtigt werden musste, wird hier nicht beobachtet [79]. Es sind dle Han
digkeiten und Orientierungen der Methylgruppen fur die Konformation der Helices moglich.

v~
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Abbildung 5.7 Hexagonale Elementarzelle der b -Modifikation. Die Einschrankungen beziiglich Handigkeit

und Orientierung, diefir die & -Modifikation gelten, spielen hier keine Rolle.

Erneut wurde die berechnete Streukurve der energieoptimierten Zdle dem experimentellen Rort-
gendiagramm gegentibergestdlt, um die Gite der Struktur Scherzustelen. Abbildung 5.8 zdgt
zufriedengtdlende Ubereingimmung der modellierten Struktur mit dem Experiment. Der zweite
charakteristische Reflex konnte jedoch nicht wiedergegeben werden. Da die Elementarzelle der b -
Modifikation selbst noch Gegenstand der Diskussion ist, und neben der hexagonaen noch eine a-
thorhombische Form as Vorschlag fir die Elementarzelle angefiihrt wird [79], wurde die Uberein-
dimmung as ausreichend gewertet.
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b -Modifikation zeigt akzeptable Ubereinstimmung. Die experiementelle Kurve stammt aus der

Arbeit von Cheng et al [78]. Die untere Kurve wurde mit dem Programm Powdercell [87] aus der

Modellzelle berechnet.

Abschliessend wurde eine Molekulardynamikamulation mit der a -Modifikation durchgefiihrt. Da
dies mit der MS Software nicht maglich war, wurden die energieoptimierten Konformationen in das

Simulationsprogramm von Professor Clarke Ubertragen.

Abbildung 5.9;  Kristallin geordnete Elementarzelle des Polypropylen in der @ -Modifikation mit zwolf Helices

zu neun Monomeren. Die Konfiguration entspricht dem ideal energieoptimierten Fall.
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Be der Konvertierung wurde eine grof3e Zdle aus drel anelnandergesetzten Urspriinglichen Moddl-
zdlen gebildet. Mit dieser Zelle wurde eine 35 Picosekunden andauernden Molekulardynamik bel
einem kongtantem Druck von p =1bar be der Temperatur T =100K durchgefihrt. Die Kraftfeld-
parameter fir die Wechsdwirkungen finden sch im Anhang wieder. Abbildung 5.9 zeigt die so no-
dellierte Krigalzdlle vor der Molekulardynamik. Die Helices befinden sch in einer idedlen, weitest-
gehend energieoptimaen Konfiguration.

Waéhrend der Molekulardynamik konnten Zelvolumen, -dimensionen und Konformation der Heli-
ces variieren. Es zeigte Sch, dass die Hdixsruktur wie auch das intermolekulare Arrangement weit-
gehend erhdten bleibt. Abbildung 5.10 zeigt die Situation nach 35 Picosekunden Molekulardynamik.

Die Zdlgeometrie, die wahrend der Molekulardynamik variabel gehdten wurde, anderte sich ¢
ringfigig im Vergleich zu den experimentellen Daten aus der Literatur. Wéhrend die Langendnderun
gen lediglich mit intermolekularen Verschiebungen der relativen Schwerpunktdagen zu erkléren sind,
ig vor dlem die Verringerung des b -Winkels beachtenswert. In einer vergleichbaren Molekulardy-
namiksmulation zeigten sch bal Rutledge und Suter dhnliche Tendenzen [86].

At
e o e
A & 2

Abbildung 5.10: Konfiguration der Polypropylen Kristallzelle nach 35 Picosekunden NPT Molekulardynamik. Die
Konfigurationen variieren um ihre Gleichgewichtspositionen. Die intermolekulare Anordung der

Helices wie auch die Helices a's solche bl eiben stabil.

Tabdle 5.2 fa¥ die Zdlgeometrien vor und nach der Molekulardynamik verglichen mit den Daten
von Rutledge und Suter nochmals zusammen. Da die Stabilitét der Elementarzelle fir das molekular-
dynamische Verhdten der Moddlzellen wichtig ist, wurde die Subtraktionsmethode im Anschluss an
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die 35 Picosekunden NPT-MD mit der neuen Konfiguration fortgesetzt angtelle von der urspringli-
chen energieoptimierten Struktur auszugehen. Diese hétte bel der Smulation das Bestreben gezeigt,
in die neuen Konfiguration Uberzugehen, was die Resultate verfascht héite.

optimiert [78, 79] nach NPT-MD | Rutledge und Suter [86]

a[nm 1.02 0.99 0,98
b [nm] 1.04 1.04 1,02
¢ [nm 0.96 0.99 0,96
a[°] 90 20 90

b [°] 99.2 97.3 97,5
g[°] 90 20 90

Tabelle5.2: Vergleich der Zellgeometrie von energieoptimierter kristalliner Polypropylenstruktur vor und

nach einer 35 psNPT-MD mit Simulationen von Rutledge und Suter.

Um ene quantitative Aussage zur Zdlgtabilitét treffen zu konnen, wurden weterhin die radiden
Paarkorrdationsfunktionen von urspriinglicher, energieminimierter Konfiguration und der Konfigura
tion nach 35 Picosekunden Molekulardynamik mit dem Programm von Prof. Clarke berechnet. Die
rediale Paarkorrelationsfunktion g(r) ist definiert, ds die Wahrscheinlichkeit dafir, ein Teilchen am

Ort r zu finden, wenn sich ein anderes Teilchen im Ursprung befindet.

_ Vv & o 9
g(r)— WN—ljéaf %d(r - T )B (5.30)

V igt das Volumen der Modellzelle, N die Zahl der Atome in der Zelleund r;; der Abstand von

Atomi zu Atomj.

g(r) ist mit der relativen Strevintensitét | (DIZ) aus Gleichung 2.23 verknUpft:
I(DIZ):1+$dg(r)- 1)e<piD|Zr”]dF (5.31)
\

wobei Dk die Anderung des Wellenvektors von einfalender und gestreuter Rontgenstrahlung ist,
und die Integration Uber das VVolumen der Modd|zdlle durchgefhrt wird.

Zur Besimmung der Paarkorrdationsfunktion der Polypropylen-Konfigurationen wurde ein Perl
Programm geschrieben, dass sch im Anhang wiederfindet. Abbildung 5.11 zeigt den mit diesem Pro-
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gramm berechneten Verlauf fir das urgpriingliche energieminimierte System und das nach 35 Picose-
kunden Molekulardynamik.
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nach 35 ps Dynamik

Radiale Paarkorrelationsfunktion [w.E.]
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Abbildung 5.11: Unnormierte radiale Paarkorrel ationsfunktion flr den energieminimierten Ausgangszustand und
die Konfiguration nach 35 ps Molekulardynamik. Die beiden Kurven sind um einen willkirlichen

offset gegeneinander verschoben.

In geordneten Strukturen treten bestimmte Abstande sehr héufig auf, bspw. die zu néchsten Nach
barn oder zwischen Atomen benachbarter Helices. Diese sind als Maxima in der Paarkorrelations-
funktion zu finden. Im Bereich von 1,5 bis 2,5 A treten in der Ausgangskonfiguration vier Maxima
auf, wahrend das zweite in der Konfiguration nach 35 ps in der Schulter des dritten verschwindet.
Die Bindungdénge ener C-C-Einfachbindung betragt | =1,53A . Bindungsabsténde sind fiir der
erste Maximum verantwortlich. Der Gleichgewichtsabstand eines C-Atoms zum tbernéchsten Nach
barn in der Hauptkette betragt |1 = 186A . Ist der ibernéchste Nachbar das Kohlenstoffatom der

Seitengruppe, betrégt er | = 1,77A . Kleine Anderungen der Lage der Seitengruppen zur Hauptkette

wie auch in der Heixstruktur der Hauptkette kommen daher fir die Anderungen in der Form des
zweiten Maximumsin Frage.

Die Maximas im Bereich von 4 bis 9 A kénnen mit den Absténden der Helices in der Moddlzelle
identifiziert werden (vgl. Abbildung 5.10). Diese zeigen nach 35 ps keine erkennbare Verschiebung
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zur urspriinglichen Lage, tellweise aber eine Verbraiterung. Dies rihrt von den thermischen Bewe-
gungen in der Zdle her, die die eénzenen Heices um ihre Gleichgewichtskonfiguration fluktuieren
lassen (Sehe Abbildung 5.10).

Abschliessend wurden Molekulardynamik Simulationen bel unterschiedlichen Temperaturen an die-
sem System durchgefihrt. Zid war es festzugtdlen, wann die intermolekulare bzw. die intramoleku-
lare Ordnung verloren geht. Die Molekulardynamik Simulationen betrugen jewells 500 Picosekun
den. Es wurde ausgehend von der gleichen Startkonfiguration b T = 300K , T =500K und
T =700K dmuliert.

N
o
1

=
o
|

Radiale Paarkorrelationsfunktion [w.E.]
o
1

Abstand r [Angstroem]

Abbildung 5.12:  Unnormierte radiale Paarkorellationsfunktion fir Konfigurationen nach 500 Picosekunden Mo-

lekulardynamik Simulation zu unterschiedlichen Temperaturen.

Abbildung 5.12 zeigt die berechneten radiden Paarkordlationsfunktionen der Endstrukturen. Bel
T =700K sind die Maximas bei Abstanden r >5A fast villig verschwunden. Dies ist ansatzweise
schonbel T =500K  zu beobachten. Die geordnete Struktur der Helices untereinander geht verlo-
ren. Ebenso sind Veranderungen bei kleineren Abstanden r < 5A sichtbar. Im zweiten und dritten
Maximum, ba r =2,0A und r = 25A , wird mit zunehmender Simulationstemperatur flacher und
breiter. Die Ganghohe einer Helixwindung betrégt r =1,95A , was mit dem zweiten Maximum korre-

gpondiert. Es zeichnet sch daher auch ein Verlust der Ordnung innerhab der Helix ab. Diese Beob-
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achtung wirde mit den experimentellen Ergebnissen (Schmelztemperatur T = 433K + 5K ) Korre-

spondieren.

Weitere Untersuchungen zum Stabilitésverhdten wéhrend |&ngerer Molekulardynamiksmulationen
wéaren an dieser Stelle wiinschenswert. Die hier begonnene Temperaturabhéngigketsuntersuchung
konnte in feineren Schritten durchgeftinrt werden. Dies war mit der zur Verfligung stehenden Hard-
wareim Rahmen dieser Arbeit nicht moglich.

5.2 Elastische Eigenschaften

Die zuvor aufgebauten Systeme werden nun hinschtlich ihrer mechanischen Eigenschaften andy-
gert. Die datische Methode wurde an Zelen des amorphen Polyethersulfon und des amorphen und
krigalinen isotaktischem Polypropylen angewandt. Fur die amorphen Polymere wurden Ensemble
bestehend aus funf Zellen smuliert und Uber die Resultate gemittelt. Fir Polyethersulfon wurden drel
Ensemble mit unterschiedlichen Zdlgrofen untersucht. Die Krigtdlzelen wurden energieoptimiert und
es wurde jewells nur eine Konfiguration pro Modifikation des isotaktischen Polypropylens unter-
sucht. Diese Smulationen wurden mit Discover der Firma M Sl/Biosym gerechnet.

Die Huktuationsmethode wurde mit dem gleichen Programm an dem Ensemble amorphen Poly-
propylens und einem Ensemble Polyethersulfons durchgefhrt. Die Subtraktionsmethode wurde aus-
schliesdich an Polypropylen, sowohl den amorphen ds auch den Krigalzelen, durchgefihrt. Eine
Kraftfdparametriserung fur Polyethersulfon lag in diesem Fal leider nicht vor.

Nachdem die amorphe und krigtdline Phase fir Polypropylen smuliert und die mechanischen B-
genschaften berechnet waren, liessen sich daraus die mechanischen Moduli fir teilkrigtalines Poly-
propylen bestimmen. Die Berechnung wurde mit einem anaytisches Modell aus der Mikromechanik
durchgeftihrt.

5.2.1 Amorphe Systeme

5.2.1.1 Statische Methode und Erweiterung

Mit der statischen Methode wurden Schub- und Kompressionsmodul von amorphem Polypropy-
len und Polyethersulfon amuliert. Dartiber hinaus wurde an Polyethersulfon die Abhdngigkeit der
Ergebnisse von ZdIgroiRe und —inhat untersucht. Hierzu standen drel Polyethersulfon Ensemble uy
terschiedlicher Zdlgrofie zur Verfligung, wie Seim vorangegangenen Abschnitt geneiert wurden.
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Die Vorgehensweise bel der statischen Methode ist ,,boundary driven®. Jede der Modd lzdlen a-
fuhr sukzessive Scherung und Kompression mit anschliessender Energieminimierung. Die Zdldimen-

sonen wurden jewells Schrittweiseum Dj =0,0004rad geédndert. Zur Minimierung wurde das cg-
Verfahren benutzt. Auf diese Weise wird der Verlauf der potentiellen Energie U, mit der Deformer

tion aufgezeichnet. Die Krimmung der Kurve ist direkt proportional zu den eastischen Kongtanten
C;-

Fur die amorphe Phase des isotaktischen Polypropylens wurden wie im vorangegangenen Ao-
schnitt erlautert funf Modellzellen mit einer Polymerkette aus zwanzig Monomereinheiten generiert.
Abbildung 5.13 zeigt den Verlauf der mittleren potentiellen Energie fir die Scherexperimente an
amorphem Polypropylen. Das gleiche Verhdten zaeigte sich fur die Kompresson. Nach Gleichung
3.13aund 3.13b ergaben sich daraus G = 2,8GPa und K = 8,6GPa, woraus sich nach Tabelle 3.1

ale weiteren mechanischen Moduli fir den amorphen Festkdrper ableiten lielzen.

0.06 )
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Abbildung 5.13: Verlauf der potentiellen Energie wéhrend Scherung fir ein Ensemble aus funf Konfigurationen.
Jede Zelle war kubisch mit Kantenlénge | = 1,15nm und enthielt eine Kette isotaktischen Poly-
propylens mit 20 Monomereinheiten.

Eine Andlyse der Konformationen zeigte, dal3 Anderungen der Zdlkonfiguration in diesem Bereich
rein intermolekularer Natur sind. Das eastische Verhdten wird dso von den zwischenmolekularen
Kréften bestimmt. Diese sind durch das pcff Kraftfeld der MSI Software gegeben, das fur dichte
Polymersysteme abgdeitet wurde. Das Verhdten it — ausgehend vom gleichen Grundzustand — re-
produzierbar und reversibel. Fihrt man die Deformation mit der gleichen Schrittweite vom Endar
gtand der Deformation in den Ausgangszustand zurtick, landet man bel der gleichen Grundzustandse-
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nergie. Diese Ubereingimmung gilt im Rahmen der Unsicherheit durch das Konvergenzkriterium des
Minimierungsverfahrens,

Die Entwicklung der statischen Methode durch Suter et al wurde ebenfals an amorphem Polypro-
pylen durchgefiihrt [6]. Hier soll nun die isotaktische Form charakterisiert werden, wobei sich eine
Gegenlbergtdlung mit den friheren Werten anbietet. Der Vergleich zwischen isotaktischen und atak-
tischen Systemen und dem Experiment wird in Tabelle 5.3 dargestdlt. Der Vergleich mit experimen-
tellen Daten fir amorphes ataktisches Polypropylen zeigt, dal3 die Moduli mit der satischen Metho-
de, der idede energieoptimierte Strukturen zugrunde liegen, stark Uberschétzt werden. Mogliche
Erkl&rungen fur diese Tendenz nd weiterhin die Beschaffenhelt der Moddlsysteme, sprich: die Zell-
dimensionen und die Lange und Anzahl der Polymerketten in der Zdle, die unter Umsténden nicht
ausreichend grolR gewahit wurden. Auch eine unvollstandige Equilibrierung kann zur Uberschétzung
beitragen. Gegen letzteres spricht, dass sowohl die Rontgenstrukturanalyse as auch die Konvergenz
thermodynamischer Mittdwerte (Fluktuationsmethode) auf eine ausreichende Equilibrierung hindeu-
tet. Um den Einfluss von Zdldimensionen und —inhdt zu kldren werden im nachfolgenden diese Pa-
rameter variiet. Weterhin tragen der datischen Methode inherente Fehler wie vernachl&ssigen
entropischer Einfliisse zur Uberschétzung bel. Die Simulationsergebnisse von Suter et al fiir atakti-
sches Polypropylen, die sich mit dem Experiment zufriedengtelend decken, konnten alerdings nicht

reproduziert werden.
Experiment [6], | Stat. Methode, | Suter et al,
amorph ataktisch isotaktisch ataktisch [6]
E-Modul E (GPa) 2,65 76+22 30+0,3
Schubmodul G (GPa) 0,97 2,8+0,3 1,1+0,6
Komp.-Modul K (GPa) 34 8,6+0,9 35+0,3
LameKons. | (GPa) 2,69 58+0,6 2,5+0,3
Poisson-Zahl n 0,37 0,35+0,07 0,35+0,05
Tabelle5.3: Mechanische Eigenschaften von amorphem Polypropylen aus dem Experiment verglichen mit

verschiedenen Simulationen.

An dieser Stelle soll die Abhéngigkeit der Resultate fir die elastischen Kennwerte vom betrachte-
ten Zelvolumen am Beispid von Polyethersulfon dargestellt werden. Drei Ensemble zu je funf kubi-
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schen Zdlen mit Kantenlangen lsrar = 17,98, liedium = 23,88 und lizrge = 30,4A wurden hierzu
betrachtet. Die kleine Zelle enthidt finf Ketten zu jewells drel Monomeren, die mittlere eine Ketten
zu jewells zwanzig Monomeren und die grofie Zdle finf Ketten zu jeweils zwanzig Monomeren. Fir
dle Ensamble wurde die datische Methode ohne explizite Temperaturabhéngigkeit beztiglich
Scherung und Kompresson durchgeftihrt. Dabel betrug die relative Scherung wie bel den
Polypropylen Moddlzdllen Dj =0,0004rad pro Deformationsschritt. Die relative Kompresson

betrug DV/V =0,0002. Abbildung 5.14 zeigt den Vergldch der gemittdten Werte fur die

Kompressonssmulationen. In der Dargtelung wurden zur besseren Ubersicht nicht dle Punkte
geplottet. Andoge Kurvenverlaufe wurden auch fir die Scherung ermittelt.
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Abbildung 5.14: Verlauf der potentiellen Energie wahrend Kompression fiir drei Ensemble amorphen Poly ether-
sulfons unterschiedlicher Dimensionen (siehe Text). Zwischen den berechneten mechanischen
Eigenschaften und den Zelldimensionen bzw. dem Inhalt der Zellen a3t sich keine Abhangig-
keit feststellen.

Tebdle 5.4 g€t die Ergebnisse in Abhangigkat der Zeldimensonen vor. Es zeigt sch, dal3 fur
Deformationen von en bis zwel Prozent die Grol3e der Smulationszelle von untergeordneter Bedeu-
tung ig. Die intermolekularen Wechsdwirkungen, die fir das dagtische Verhdten ausschlaggebend
snd, snd daher sehr lokaer Natur.
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Kleine Zdle Mittlere Zdle Grofe Zdle
(1=17,9A) (I=23,8R) (1=30,4A)

Schubmodul G (GPa) 24+0,2 2,6x0,2 24+0,2
Komp.-Modul K (GPa) 9,2+0,9 8,6+0,8 9,0+0,9
Tabelle5.4: Vergleich der berechneten mechanischen Moduli fir unterschiedliche Zelldimensionen ergibt

keine signifikanten Abhangigkeiten.

Die Uberschitzung der mechanischen Eigenschaften in der Smulation lasst sich daher nicht auf zu
kleine Modd|zdlen oder zu kurze Polymerketten zurlickfihren. Es s an dieser Stelle auch darauf
hingewiesen, dass der Fehler quantitativer Natur ist, und das quditative Verhaten des Moddllsy-
gems, etwa Konformationsénderungen wahrend der Deformation nichtsdestotrotz représentativ fir
die molekularen Vorgange in der Zdleid.

Um den Einfluss von Temperatur und Entropiesffekten auf die Smulation zu demondrieren, sai &b-
schliessend noch ein einfaches Experiment angefhrt. Hierzu wurde nach jedem Deformationsschritt
eine kurze Molekuardynamik von wenigen Femptosekunden durchgefhrt und wieder minimiert. Auf
diese Weise wurde nicht nur ein neuer Zustand generiert, sondern ein ganzes Ensemble. Aus dem
Ensemble wurde mit eénem Monte Carlo Kriterium, das die potentielle Energiedifferenz zum voran-
gegangenen Zustand enbezieht, ein Zustand ausgewahlt, mit dem der néchste Deformationsschritt
durchgeftihrt wurde.

Die Dauer der Molekulardynamik ist willkirlich gewéhlt. Abbildung 5.16 zeigt den Verlauf der po-
tentiellen Energie mit der Deformation fir unterschiedliche Molekulardynamikzeiten zur Konstruktion
der benachbarten Zusténde. Je nach Dauer der Molekulardynamik 1&sst sch die Krimmung der
potentidlen Energie Uber der Deformation bdiebig eingelen, bis hin zu negativen Krimmungen bel
t=100fs. Denkbar wére, die Dauer der Molekulardynamik am tatsachlichen Ergebnis zu optimieren.
Da dieses VVorgehen aber einer theoretischen Grundlage entbehrt, wird es an dieser Stelle nicht wie-
terverfolgt.
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Abbildung 5.16: Verlauf der potentiellen Energie fir verschiedene Molekulardynamikzeiten zur Erzeugung be-
nachbarter Zusténde. Wahrend die statische Methode und die Variation mit 5 Femptosekunden
ein quadratisches Ansteigen mit der relativen Scherung zeigen, verhalten sich die Simulationen
mit |angeren MD-Zeiten nicht mehr stabil, insofern a's dass das System im Verlauf der Defoma-

tion in neue, energetisch glinstigere Zustande relaxiert.

5.2.1.2 Fluktuationsmethode

Die Huktuationsmethode wurde an dem Polyethersulfon Ensemble mit grof3en Modellzellen und
den Polypropylen Modédllzdlen, die mit Professor Clarkes Software generiert und equilibriert wur-
den, durchgefiihrt. Bel dieser Methode handdlt es sich um die Analyse von Gleichgewi chtsfluktuatio-
nen der Zdlparameter wahrend einer Molekulardynamik bei konstantem Druck. Die eastischen
Kongtanten sind indirekt proportional zu Zetmittelwerten von Produkten der Zdlparameter. Um
enen verlddichen Mittelwert bilden zu kénnen, mul3 eine ausreichend lange Molekulardynamik e
trieben werden, in der Regel hundert Picosekunden.

Nach einer 200 Picosekunden andauernden Dynamik, die das System equilibrieren sollte, schlof3
gch eine 100 Picosskunden Dynamik bel konstantem &uf3erem Druck an, wéahrend der die Zdlpa-
rameter kontinuierlich aufgezeichnet wurden. Der Druck berechnet sich aus Gleichung 2.5 fir kineti-
schen Term und Virid sowie Gleichung 2.16, die die Auswirkungen der entfernten Wechsawirkun
gen aufsummiert.
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Abbildung 5.15: Konvergenz der Mittelwerte zu groRReren Simulationszeiten. Bei gleichem Volumen ist das Ver-
haltnis der asymptotischen Werte fir die einzelnen Polymere indirekt proportional zu den ent-

sprechenden el astischen K oeffizienten.

Mit Glachung 3.18 |1&% sch die dadtische Koeffizientenmatrix aus den Mittelwerten der Produkte
der Zdlparameter berechnen. Diese gehen reziprok in die Forme en, so dal3 stérkere Fluktuati-
onsamplitude be gleichen Zdldimensonen gleichbedeutend mit kleineren dastischen Koeffizienten
ist. Abbildung 5.15 gtdlt die quadratische Fluktuation entlang der x-Achseim Verlauf der Mittelwert-
bildung dar. Daraus wird ergchtich, dal? amorphes Polyethersulfon kleineren eastischen Konstanten
entlang dieser Achse beditzt ds amorphes isotaktisches Polypropylen.

Die erheblichen Schwankungen wahrend der ersten 10 Picosekunden sind darin begriindet, dal3
noch keine ausreichende Anzahl Werte in die Berechnung des Mittelwerts einbezogen worden sind.
Es liegt eine schlechte Statistik vor, die sch aber mit fortlaufender Smulationsdauer stetig verbessert.
Die Schwankungen bis 50 Picosekunden werden dadurch hervor gerufen, dal3 die Moddlzedllen noch
kein ausreichend gutes mechanisches Gleichgewicht erreicht haben. Dieses it dlerdings nétig, damit
man mit eénem empfindlichen Verfahren wie der Fluktuationsmethode aussagekraftige Anhatspunkte
auf die mechanischen Eigenschaften gewinnen kann. Letztendlich kann auch dieses Problem durch
ausreichend lange Smulationszeiten besatig werden, so dal3 die Kurve am Ende der Molekulardy-
namik gegen die entsprechenden Grenzwerte konvergieren.

Auf diese Weise ergeben sich fir isotaktisches Polypropylen die eastischen Koeffizienten aus den
Mittelwerten der Produkte der Zdllparameters Uber die Dauer der Molekulardynamiksmulation zu
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Die nicht aufgelisteten Nebendiagonaelemente |agen betragsméliig alesamt im Bereich von wenigen
Zehntel Gigapascd. Dies liegt im Rahmen des Fehlers und wird deshdb vernachldssgt. Aus der da-
gtischen Koeffizientenmatrix lassen sch die entsprechenden isotropen Moduli berechnen. Fir isotrop

g O

amorphe Systeme ist zu erwarten, dass die Nebendiagonaelemente C; = C; und die Diagonade-
mente C,, =C,, = C,, und C,, = C, = C,, erflillen. Diese Ubereingimmungen liegen in zufrieden-
gdlendem Mae vor.

Die Ergebnise sind im Vergleich mit anderen Methoden und dem Experiment in den Tabellen 5.5
und 5.6 dargestdlt.

5.2.1.3 Subtraktionsmethode

Die Subtraktionsmethode wurde an den grofien Modellzellen des ataktischen Polypropylens durch
gefhrt. Dabel wurden Eladtizitdtsmodul E und Querkontraktionszahl n  bestimmt, woraus sch im
isotrop amorphen Fall wiederum dle weiteren mechanischen KenngréiRen ableiten lassen. Es wurden
dre Dehnungen smuliert, jeweils entlang einer der drel Richtungen der kubischen Moddlzdlen. Die
Audenkung lag mit 0,2% im linear eadtischen Bereich. Nach Gleichung 2.5 1% sich dann der Span-
nungstensor P aus einer Molekulardynamik berechnen und vom Spannungstensor des ungestorten

Systems abziehen. Um die Poissonzahl n zu bestimmen is scherzustdlen, dass die Komponenten
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von P senkrecht zur Dehnungsrichtung verschwinden. Daher wurde zusétzlich in Schritten von
0,05% quer zur Dehnungsiichtung kontrahiert, so lange bis die laterden Spannungskomponenten
verschwinden. Die damit verknipfte Spannung in Dehnungsrichtung zusammen mit der Audenkung
(e =0,2%) ergibt den Eladizitdtsmodul, das Verhdtnis von Querkontraktion zur Audenkung die

Poissonzah!.
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Abbildung 5.16: Mittleres Differenzsignal aus zehn Molekulardynamikléufen bei der Subtraktionsmethode. Bei
der vorliegenden Querkontraktion von —0,1% und einer Deformation von 0,2% verschwindendet
die laterale Spannung fur amorphes isotaktisches Polypropylen.

Diese Vorgehensweise wurde an dem amorphen Polypropylensystem fir jede Dehnungsrichtung
zehnmd wiederholt. Anschliessend wurde der Mittdlwert der Differenzen von gedehntem und unge-
sortem System gebildet. Abbildung 5.16 zeigt enen solchen Mittleren Verlauf ener der beiden
Spannungskomponente senkrecht zur Dehnungsrichtung, die bel einer Querkontraktion von 0,1%
gerade verschwindet. Durch die Korrelaion der Ausgangskonfiguration von gestortem und unge-
dortem System it der erste Tell des Sgnds frel von statistischem Rauschen. Die Korrelation verliert
schim weteren Verlauf der Smulation.

Abbildung 5.17 zeigt den Verlauf von Langs- und Querspannungen gemittelt ber ale drel Raum-
richtungen. Be 0,08% Querkontraktion verschwindet die Querspannung. Die damit verbundene
Langsspannung im Verhdtnis zur Dehnung (e = 0,2% ) ligfert den Eladtizitéismodul E. Das Verhdtnis
von Querkontraktion bel verschwindender laterder Spannung zu Deformation liefert die Poissonzahl

n.
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Abbildung 5.17: Deformations- und laterale Spannung in Abhéngigkeit der Querkontraktion fir amorphes atak-

tisches Polypropylen. Es wurde Uber alle Raumrichtungen gemittelt.

5.2.1.4 Simulationsergebnisse fur amorphe Systeme

Die abschlief3enden Tabellen zeigen Experiment, statische bzw. erweiterte statische Methode sowie
Huktuations- und Subtraktionsmethode in der Gegentberstdlung fir amorphes isotaktisches Poly-
propylen und amorphes Polyethersulfon. Es zeigt sich, dass die molekulardynamischen Methoden
durchweg redistischere Modulwerte liefern.

Es zeigt sich eine deutliche Uberschédtzung der exerimentell gemessenen mechanischen Moduli
durch die statische Methode. Mogliche Griinde fir diese Abwe chnungen wurden im vorangegange-
nen Abschnitt erlautert. Die molekulardynamischen Methoden erweisen sich as akkurater. Mit der
Fluktuations- und Subtraktionsmethode kénnen einige Modulwerte sehr gut wiedergegeben werden,
zum Beispiel Schubmodul und E-Modul firr beide Systeme, wéhrend andere stérker von den expe-
rimentdlen Werten aoweichen. Im Gegensatz zur datischen Methode sind molekulardynamische
Methoden stark abhéngig von der Grolie der Moddlzelle. Daher ist eine mogliche Erklérung fir die
Abweichungen, dass die Smulationszelen fir diese Art von Untersuchungen noch nicht grof3 genug
gewdhlt and. Eine Vergrof¥erung war alerdings aus Grinden der Rechenkapazitét nicht moglich.

Fur die weteren Berechnungen zu den tellkrigtdlinen mechanischen Eigenschaften von isotakti-
schem Polypropylen werden die Ergebnisse der Subtraktionsmethode und der statischen Methode
benutzt und wiederum einander gegentiber gestdlt.

101



Experiment [55] | Statische Smulation | Fuktuation | Subtraktion
Schubmodul G (GPa) 0,97 2,8+0,3 1,2 0,81
E-Modul E (GPa) 2,65 76%22 3,2 2,3
Komp.-Modul K (GPa) 34 8,6+0,9 31 51
LaméKong. | (GPa) 2,69 58+0,6 2,4 4,6
Poisson-Zahl n 0,37 0,35+ 0,07 0,33 0,425
Tabelle5.5: Mechanische Eigenschaften von amorphem Polypropylen aus dem Experiment verglichen mit

verschiedenen Fluktuations- und Subtraktionsmethode sowie der statischen M ethode.

Experiment Statische Me- Fluktuations-
thode methode
Schubmodul G (GPa) 0,9+0,05 24+0,2 11
E-Modul E (GPa) 25+0,4 6,6+2,0 29
Komp.-Modul K (GPa) 3,8+0,2 92+0,9 24
LaméKong. | (GPa) 3,2+0,2 6,8+0,7 1,6
Poisson-Zahl N 0,39+0,04 0,38+ 0,08 0,3

Tabelle5.6: Berechnete mechanische Eigenschaften von Polyethersulfon mit der Fluktuationsmethode und

der statischen Analyse verglichen mit exp erimentellen Daten.

5.2.2 Krigalline Strukturen

5.2.2.1 Statische Methode

Diekrigdline a - und b -Modifikation des isotaktischen Polypropylens wurden molekularmecha-
nisch mit der gatischen Methode ohne Einbeziehung konformationsentropischer Beitrége gerechnet.
Daher igt eine Uberschdtzung der Modulwerte zu erwarten. Molekulardynamisch wurde die a -
Modifikation untersucht. Dabel wurde wiederum das Subtraktionsverfahren verwendet. Die mit dem
MS Programmpaket generierten Strukturen wurden zu diesem Zweck in das von Professor Clarke

entwickelte Molekulardynamikprogramm konvertiert. Es zeigten sich hier Diskrepanzen zum Experi-
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ment und anderen smulierten Resultaten. Aus Rechenzeitgriinden wurde auf eine Andyse der b -
Modifiketion verzichtet.

Mit der statischen Methode wurden zunéchst die mechanischen Eigenschaften der a -Phase no-
delliert. Unabhangig von den in Abschnitt 3.1 gefundenen Beziehungen fir die eastischen Kongtanten
monokliner und hexagonder Krigtalzelen wurden jewells dle 21 dastischen Konstanten durch ert-
gprechende Deformationen smuliert. Damit hat man einen zuséizlichen Test der Symmetrie der gene-
rierten Zdle, was eine Fehlerabschétzung ermdglicht. Das Vorgehen zur Bestimmung der 21 dadti-
schen Konstanten entspricht [58]: Es wurden die folgenden unterschiedlichen Smulationen vorge-

nommen:

Uniaxiale Dehnung: U = %VOC”eZ, e =e,1£i£3

Scherung: Upot:%VOC“ez,ei =e,4£i£6
Biaxiale Dehnung; U, =2v,(c,+C, +2C k2 e =e =e, 1€, j£3,i" |
iaxide Dehnung: o = SVolCi +C +2C, %, € =€ =€, 1E1,]£3, 1" ]

. 1 . S
Zweikomp. Scherung: U =§V0(Cn +C, +2Cij)e2, e =e =e,4£i,J£6,i! ]

1 . |
Scherstreckung; u,, =§VO(CH +C, +2C, % ¢ =¢ =, 1£i£3, 4L j£6

Daraus lief¥en dch die unabhéngigen Koeffizienten der dagtischen Koeffizientenmatrix bestimmen.
Dabel wurde die Ausgangskonfiguration jeweils um einen Betrag De ausgdenkt. Auf diese Weise

wurden fur die ersten beiden Féle dre, fir die anderen funf Punkte aufgenommen und harmonisch

goproximiert. was auf die dastische Koeffizientenmatrix C fihrte. Fir die a -Modifikation ergeb sie

schzu

B
~
N
N
N
- - IO

¢4 216 8
C. =82’2 8 10 +GPa (5.3)
ij.alpha ¢ 10,2 -

¢ 12

g %
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Alle nicht aufgdigteten Nebendiagonddemente waren vom Betrag her nur wenige Zentd Giga
pasca grof? und damit im Bereich des Fehlers der Smulation. Darunter fielen auch die Nebendiago-
nademente C,, C,, und C,,, diein der monoklinen Krigalzelle von Null verschieden sein sollten.

Die Besetzung der Matrix wirde einer orthorhombischen Elementarzelle entsprechen, in der dle drel
Winke rechtwinkling sind. In diesem Fall snd die Nebendiagonadelemente C, C,, und C,, gleich

Null. Dader Winkd b =99,2° nur wenig vom rechten Winke abweicht, ist die wahrscheinlichste

Erklarung fir das fehlen dieser Nebendiagonademente, dass die Smulation nicht empfindlich genug
is, um diese kleinen Abweichungen zu erfassen. Ein dhnliches Verhaten wurde auch be anderen
Smuléionen in der Literatur festigestdl|t [58, 86].

Die mechanischen Eigenschaften der a -Modifikation waren Gegenstand frilhere Forschungen.
Ebenfalls wurden hier die Nebendiagonddemente C5, C,, und C,, ds nur wenig von Null ver-

schieden gemessen. In der schon im vorangegangen Abschnitt angesprochenen Arbeit von Rutledge
und Suter [86] wurde die K oeffizientenmatrix bestimmt zu

#34 62 101 0
62 126 65 :

c :910,1 65 624 :Gpa (54)
ij,alphaRutledge (} 5’2 - )
¢ 54
: 355

Verglichen mit den hier Smulierten Daten i, wie schon be der satischen Smulation amorpher Sy-
geme, eine Uberschétzung der Modulwerte zu bemerken. Diese zeigt sich besonders deutlich in den
Diagonadeementen. Rutledge und Suter arbeiteten in ihren Simulationen — abweichend von den durch
Rontgengtrukturaufklarung  gefundenen Parametern [78, 79] — mit Elementarzelen der Form
a=0,642nm, b = 2,06nmc = 0,652nm, b = 97,5°, da Se ene, mit dem benutzten Kraftfdld mog-
lichst dabile Elementarzelle generieren wallten. Dies kann fir Unterschiede von Gleichung 5.3 zu
Gleichung 5.4 verantwortlich zeichnen. Invertieren der C-Matrix aus Gleichung 5.3, ergibt die

Nachgiebigkeitsmatrix S.

104



20.074 - 0.022 0.0002 6
¢ 0019 0053 - 0003 -

¢0.0002 - 0.003 0.01 .
S,—,alphfg +GPa (5.5)

¢ 0.091 N
é 0.312

Nach Gleichung 3.9 ergeben sich die eastischen mechanischen Moduli und die damit verkntipften

Poissonraten zu:

E,=— =124GPa E, =19GPa E, =107GPa

1
S (5.6)

Ny, = 0,372 n,, =-0,002 n,, = 0,065

Das Auftreten von negativen Nebendiagonadementen in der Nachgiebigkeitsmatrix und as Folge
von negativen Poissonzahlen it physkalisch nicht snnvoll. Dieses Problem trat auch bel anderen
Smulationen in der Literatur auf [68, 86], in denen die Nebendiagonaelemente der Nachgiebig-
keitsamatrix ebenfals unphyskaische Werte annahmen. Die Erklaung dafir igt, dass, neben einer
maglicherwelse schiecht optimierten Struktur — was hingchtlich der Gegentiberstellung von berechr
neten und experimentdlen Rontgendaten unwahrscheinlich is - kleine Fehler im gewahlten Kraftfeld
sch sch be den Nebendiagona € ementen besonders stark auswirken, wahrend die Hauptdiagonale
davon relativ unbertihrt bleiben. Aus diesem Grund wurde in der Literatur wie auch an dieser Stelle
mit den Berechnungen, die im wesentlichen auf den Ergebnissen der Hauptdiagona € emente beruhen,
fortgefahren.

Experimentdle Vergleichswerte wurden aus ultraverstreckten Polypropylen Filmen gewonnen, die
aufgrund der Probenpréparation eine starke Vorzugsorientierung aufweisen [88, 89]. Aus Verschie-
bung der Rontgenmaximeas wéahrend konstanter Spannung konnte die Deformation der Elementarzelle
berechnet und die Proportionalitdtskonstanten E;; zwischen Spannung und Deformation bestimmt
werden. Die Messungen ergaben Werte von Ej; = 2,9GPa, E», = 3,2GPa und Ez; = 41GPa. Die

105



nachfolgende Tabdlle zeigt die Gegentibergelung der amulierten Werte mit experimentellen und s-

mulierten Literaturdaten.

am. a- Mod. am. nach [86] exp. nach [88, 89]
E. [GP4] 124 10 2,9
Ez [GPd] 19 10 3,2
Ess [GPq 107 50 41
G12 [GPe] 32 34 -
N1 0.42 0.44 i
Noq 0.27 0.43 -
Tabelle5.7: Berechnete mechanische Eigenschaften der Elementarzelle von isotaktischem Polypropylen

(a- Modifikation) verglichen mit dem theoretischen und experimentellen Literaturwerten.

Die Abweichung der Smulationen vom Experiment dadurch zu erkléren, dass idede Krigtalstruk-
turen smuliert wurden und die Smulation be einer effektiven Temperatur von T = OK durchgefihrt
wurde [86]. Zudem it die Bestimmung mechanischer Daten aus dem Rontgenexperiment mit grofen
Undcherheten behaftet, sodal3 die ermittdten Ergebnisse melst nur quditetiv in der richtigen Gro-
[fenordnung liegen [88].

Die Unterschiede zwischen den beiden Smulationen sind vor dlem in Es; besonders auffalig. Diese
Richtung it pardld zu den Helices. Unterschiede in den kurzreichwetigen intramolekularen Kraft-
fddparametern (Bindungdéngen, Bindungswinkd, Torsonen) kommen hier besonders zum Tragen.
Eine dhnliche Uberschétzung lasst sich spiter bei der Subtraktionsmethode beobachten. Wahrend
die statische Methode mit der MS Software und dem pcff Kraftfeld durchgeftihrt wurden, ist die
Subtraktionsmethode auf Grundlage enes einfachen Kraftfelds fur Polypropylen (sehe Anhang) zu
enem dnlichen Ergebnis gekommen.

Auf die gleiche Weise wurden die mechanschen Eigenschaften der b -Modifiketion bestimmt.

Nach obigem Verfahren wurde die dastische K oeffizientenmatrix C abgeleitet zu
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a6 28 -6 6
$28 72 -32 -
C, :g' 0 -32 1% “GPa (5.7)
ij beta (; 21,8 - . .
¢ 192
: 265

Wiederum deutet das Auftreten negativer Nebendiagondeemente auf Fehler in der Parametriserung

des Kraftfelds hin, da trotz wiederholten Optimierens der Rontgenstreukurve und Energieminieren
der Struktur, keine Veranderung der elastischen K oeffizientenmatrix C auftrat.

Durch Invertieren folgt die Nachgiebigkeitsmatrix S zu

20043 - 0017 0.0002 6
& 0017 0023 - 0.001 -
600002 - 0001 0008 c
Sj,beta _g 0.06 _GPa . (58)
¢ 0.07 i
é 0.039

Ein weiteres Indiz dafirr, dass die Moddlstruktur nicht optimal ist, ist die fehlende Ubereingtimmung
der symmetriebedingten Identitéten fir die hexagonae Struktur. Fir die Nachgiebigkeitsmatrix einer
hexagonden Krigdlzelle muss gdten

S3=Szund §, =S, und 866:2(511' S.LZ)’ (59)

was offengchtlich in dlen dre Fdlen nicht eflillt igt. Folglich snd die abgeleiteten mechanischen
Eigenschaften fir die b -Modifikation nur bedingt aussagekréftig. Da weder experimentelle noch

amulierte Vergleichswerte aus der Literatur vorlagen, 1&% sich leider keine Aussage Uber den Grad
der Abweichungen treffen.
Die dadtischen mechanischen Moduli der b -Modifikation folgen nach Gleichung 3.9 zu:

E,=228GPa E,, =44,6GPa E, =125GPa
G, =16,6GPa G, =142GPa G, =258GPa
n,=041n,;,=-023 n, =0,23
N, =0,06 ny, =-0,04 n,, =0,02

(5.10)
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Abschliessend it zu sagen, dass die Smulation mit der statischen Methode wiederum zu ener
Uberschétzung der eastischen Koeffizienten und Moduli fiihrt, wie es auch schon fir die amorphen
Systeme beobachtet wurde. Die Resultate der Smulation von Rutledge und Suter liessen sch nicht
reproduzieren. Trotz Uberschédtzung sollen die Resultate zur Berechnung teilkristalliner mechanischer
Eigenschaften von Polypropylen herangezogen werden, um de denen der Subtraktionsmethode
gegentbergdlen zu kénnen. Durch diese Gegentibergellung 18 sich eine klare Aussage treffen,
welche Simulationsmethode besser zur Prognose eadtischer mechanischer  Eigenschaften von
Polymeren geeignet i<

Es bleibt anzumerken, dal3 nach vorliegendem Kenntnisstand keine experimentdlen Werte exitie-
ren — was hauptsachlich auf Préparationsschwierigkeiten zuriick geht, da Reinphasen dieser Modifi-
kation nicht gewonnen werden konnen — und somit eine Uberprifung der Richtigkeit dieser Resultate
nur durch Reflexlagenanalyse oder indirekt durch Vergleich des Moduls des teilkristalinen Polymeren
aus den mikromechanischen Modellen mit den experimentellen Mel3wverten moglich ist. Somit sellen
Simulationen gegenwartig die einzige Moglichkeit dar, entsprechende Daten zu erhdten. Dies igt ins-
besondere von Interesse, da diese mechanischen Parameter fur ingenieurstechnische Simulationen
(Finite-Elemente-Methoden) wie Spritzgulismulationen von grof3er Reevanz snd und bidang nur
grob abgeschétzt werden konnten.

5.2.2.2 Subtraktionsmethode

Neben den molekularmechanischen Untersuchungen wurde auch die Subtraktionsmethode auf die
krigdline a -Modifikation des Polypropylens angewandt. Als System wurde die zwolf Helices zu
jewells neun Monomeren umfassende Elementarzelle aus Abbildung 5.9 herangezogen. Mit der Sub-
traktionsmethode wurden drei Deformationen smuliert: Jewells die Dehnung entlang einer der dre
Achsen der monoklinen Krigdlzdle.

Zunéchd sollen die Eladtizitétsmoduli E;; und die Querkontraktionszahlen n; berechnet werden.
Die Vorgehensweise war wie folgt: Nach einer Deformation um 0,5% fUr jede der drei Achsen wur-
de wie schon im amorphen Falle schrittweise in Querrichtung kontrahiert. Dies wurde jewells entlang
einer der laterden Achsen durchgefiinrt, wahrend die andere unverandert blieb. Der Zustand ver-
schwindender laterder Spannungen entlang beider Achsen wurde dann durch lineare Regresson
ermittelt.
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Abbildung 5.18: Deformations- und laterale Spannung in Abhangigkeit der Querkontraktion fir kristallines iso-
taktisches Polypropylen. Es wurde in x-Richtung quer zu den Helices um 0,5% deformiert und

anschliessend jeweils entlang einer der lateralen Achsen kontrahiert.

Die beden Spannungs-Dehnungs-Diagramme aus Abbildung 5.18 zeigen das Verhdten der
Krigdlzdlle, de um e, =05% deformiet wurde. Das obere Diagramm zeigt die lineare

Abhéngigkeit der Spannungen s ,, S, und s ; von e, mit e, = 0. Das untere Diagramm zeigt die
Abhéngigkeit von e, mit e; = 0. (e, und e, snd Dehnungen senkrecht zu den Helices, e, Deh-
nung pardld zu den Helices,) Durch lineare Regression |&% sich der Zustand verschwindender Quer-
spannungen s , und s , bestimmen. Esgilt:

S, =S 2(0)+d2€2 +0,6,=0

51
S3:53(0)*'(:1352"'93(:373:0 ( )
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d,; und g,, snd die Steigungsfaktoren der Geraden wie sie aus Abbildung 5.18 ermittelt werden
kénnen. s ,,(0) ist die Spannung, diefir e, =e, =0 und e, = 0,5% vorliegt. Daraus lassen sich

die Werte €, und €, berechnen, fir dies, und s ; zu Null verschwinden. Esfolgt dann sofort
s,=s,(0)+d¢, +g,& =0 (5.12)

d, und g, snd wiederum die Steigungsfaktoren der Geraden wie sie aus Abbildung 5.18 ermittelt

werden konnen. Aus dem Quotienten von Spannung und Dehnung bel  verschwindender
Quergpannung folgt der Eladtizitétsmodul zu

E, :% - 8,9GPa (5.13)
1

Die damit verbundenen Poissonzahlen lassen sich ebenfals berechnen:

e
N, == =03 undn,; =-— =007 (5.14)
1

Verglichen mit den Ergebnissen der statischen Methode liegt beim Elagtizitdtsmodul gute Uberein-
simmung vor. Die Poissonzahlen weichen von den vorherigen Resultaten &b, liegen jedoch in ver-
ninftigen Bereichen.

Abbildung 5.19 zeigt den gleichen Sachverhdt fir Deformation 18ngs der Helixachsen, d.h. in z
Richtung. Wiederum wurde fir jeden Datenpunkt Uber die Differenzagnde von zehn
Molekulardynamiklaufen gemittdt. Allerdings zeigt sich hier eine deutliche Uberschédzung der
linearen Antwort. Auf die gleiche Weise wie zuvor folgt:

E,, =119GPa, n,, =0,24 undn,, =0,24 (5.15)

Es igt nicht klar, was die Uberschdzung von E,, um einen Faktor Zwei im Vergleich zu den

anderen Simulationen dieser Arbeit und in der Literatur verursacht. Verglichen mit dem Experiment
ist eine Uberschétzung in alen Werten um den Faktor 3 zu beobachten. Dies wirft die Frage auf, ob
lediglich eine Uberschétzung von Ezs vorliegt, und die Verhdltnisse in E;; und Ey richtig
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wiedergegeben werden, oder ob eine generdlle Uberschitzung vorliegt, wobei alerdings die relativen
Verhdtnisse richtig erffasst and. Letzteres konnte mit der Kraftfeldparametriserung zutun haben.
Trotz Bemihungen in der Modifiketion des Kraftfelds (Variaion der Parameter fir das
Torgonspotentid um 10%), konnte dieses Problem nicht gel6st werden
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Abbildung 5.19: Deformations- und laterale Spannung in Abhéngigkeit der Querkontraktion fir kristallines iso-
taktisches Polypropylen. Es wurde in z-Richtung entlang der Helices um 0,5% deformiert und

anschliessend jeweils entlang einer der lateralen Achsen kontrahiert.

Die Schubmoduli G5, G153 und G,3 wurden durch Schersmulationen bestimmt. Zunéchst wird die
Achse pardld zu den Helices gekippt, um den Modul G, zu berechnen. Dabel wird das Differenzsi-



gnd der Spannung bel sukessiver Scherung um den Winke Dg = 0,001 ermittelt und gegen g auf-
getragen. Abbildung 5.20 zeigt das entsprechende Spannungs-Dehnungs-Diagramm.
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Abbildung 5.20: Spannungs-Dehnungs-Diagramm fir Scherspannung in der Ebene senkrecht zu den Helices.
Aus der Steigung der Ausgleichsgeraden folgt der Schubmodul G, = 214GPa.

Auf die gleiche Weise wurden die Schubmoduli fiir Scherungung entlang der beiden anderen Ach
sen smuliert. Abbildung zeigt den Verlauf exemplarisch fir Scherung pardld zu den Helices,

50
45 O
40
35
30
25
20
15 -
10 -

Spannung [MPa]

0 C/ T T T T T
0 0,001 0,002 0,003 0,004 0,005 0,006
Scherung [rad]

Abbildung 5.21: Spannungs-Dehnungs-Diagramm fir Scherspannung in der Ebene parallel zu den Helices.
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Die Moduli ergeben sch aus der Ausgleichsgerade zu G,; = 8,52GPa und G, = 7,9GPa.

Tabdle 5.8 fal¥ die Ergebnisse aus statischer Smulation und Subtraktionsmethode fur die a -
Modifikation zusammen und verglecht de mit dem Expeiment. Es fdlt auf, dass die
Subtraktionsmethode die experimentellen Ergebnisse etwa um einen Faktor Drel Uberschétzt.
Aussadem i die Ubereingimmung in der Smulation von E,, bei daischer und

Subtraktionsmethode zu beobachten. Dies ist umso erstaunlicher, als dass beide mit verschiedenen
Kraftfeldern gearbeitet haben, sodass ein systematischer Fehler unwahrscheinlich ist.

Statische Methode Subtraktion exp. nach [88, 89]
Ey; [GPa 12,4 8,9 2,9
E2 [GPd] 19 91 3.2
Ess [GPd] 107 119 41
G2 [GP4] 32 2,14 i
N 0.42 0,3 -
Ny1 0.27 0,31 -

Tabelle5.8: Berechnete mechanische Eigenschaften der Elementarzelle von isotaktischem Polypropylen

(a- Modifikation) verglichen mit experimentellen Literaturwerten.

Im folgenden werden aus den Ergebnissen beider Smulationsverfahren jewells separat die
tellkrigalinen mechanischen Eigenschaften von Polypropylen berechnet und enander gegentber
gestdlt.

Aus zwe Griinden wurde hier auf das Modellieren der g -Modifikation verzichtet. Zum einen ist es
bidang noch nicht gelungen, eine thermodynamisch stabile energieoptimae Konfiguration zu generie-
ren [80], so dal3 ein Vortasten in diesen kristallographisch anspruchsvollen Bereich den Rahmen die-
ser Arbeit verlassen wirde. Zum anderen deutet die Rontgenstruktur des hier untersuchten Hostalens
nicht auf eine Anwesenhalt von g -Phase hin. Lediglich a - und b -Modifikation wurden im Verhat-
nis 3:1 nachgewiesen.

Fur die nachfolgenden Berechnungen wurden die Ergebnisse der statischen und der Subtraktions-
methode herangezogen. Die Subtraktionsmethode erwies sich bidang bis auf den Ez; Modul der
Krigdlzdle ds akkurater in den Ergebnissen. Hier sand dlerdings nur die a - Modifikation zur Be-
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rechnung der telkrigtdlinen Eigenschaften zur Verfigung, wahrend die statische Methode mit beiden
im Verhdtnis 3:1 gerechnet wurde.

5.2.3 Mikromechanisches Modd| fur tellkristalline Strukturen

Mit den in Kapitd 3.3 beschriebenen mikromechanischen Modellen lassen sich die mechanischen
Eigenschaften teilkrigtdliner Strukturen — im folgenden Falle des zuvor experimentd| charakteriserten
isotaktischen Polypropylens — beschreiben. Die Rechnungen werden fir isotrope Morphologie
durchgefihrt. Eine Untersuchung anisotroper Verhdtnisse verbunden mit der entsprechenden experi-
mentellen Charakteriserung bleibt nachfolgenden Arbeiten vorbehalten.

Zunéchg sollen die dastischen Kenngrolien des tellkrigtalinen Polymers aus den Simulationsergeb-
nissen der Subtraktionsmethode berechnet werden. Grundlage dieser Smulation war eine Modell-
zdle der a -Modifikation. Diese bildet nach den experimentellen Befunden den Haupttell des tat-
sachlichen Polymers. Der E-Moldul in Lamdlenrichtung ergibt sch ds Mittelwert der beiden Modulli
der Kristallzelle senkrecht zu den Helices, d.h. E;; und E,,.

— E1l + E22

E,, =—*——%=90GPa (5.16)

Fur den E-Modul senkrechten zur Lamelenrichtung ergibt das in Kapitd 3.3.1 abgeletete Lamel-
lenmodell mit Paraldschatung der unterschiedlichen Orientierungen nach Integration von Gleichung
3.24

2pi
E. . = (Ela)da =34,6GPa (5.17)
0

Weiterhin geht in das mikromechanische Modd| der G-Modul fir Scherung senkrecht zu den Heli-
ces en. Dieser ergibt sch ebenfdls aus der Pardlelschatung tber die unterschiedlichen Orientierun
gen, wobel Uber dieModuli G,, und G,, gemittelt wird.

2pi

G, = (la)da =2,67GPa (5.18)
0

Die Poissonzahlen fir Dehnung senkrecht zu den Helices und Querkontraktion senkrecht zu den
Helices(n,, und n,,) folgenzu
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n,=03, n,=031 (5.19)

G, ist der G-Modul der Lamdle fur Scherung in Lamelenrichtung. Das Modell geht davon aus,

dass Querkontraktion in Heixrichtung fur die Querkontraktion der Lamelle bel Zug langs der La-
melle vernachldssgbar ig.

Um nun ene unidirektionae Schicht bestehend aus unidirektiond orientierten Lamelen in einer
amorphen Matrix berechnen zu kénnen, sind zusétzlich die amorphen eastischen Eigenschaften iso-
taktischen Polypropylens sowie der Antell krigtdliner Phase (Lamdlen) im Sphérolithen erforderlich.
Die dadtischen Kenngrofen folgen aus Tabelle 5.5. Der Krigdlinitdtsgrad folgt aus den Rontgen-

weitwinke messungen zu

F s =0,54 (5.20)

Nun konnen die mechanischen Moduli und Poissonzahlen der unidirektional orientierten Schicht
nach Gleichung 3.27 berechnet werden. Dazu missen zunéchst ie Geometriefaktoren x und h

berechnet werden, mit dem entsprechenden Lange zu Dicke und Breite zu Dicke Verhdtnis
(1/d=100, b/d=20), wie es in Abschnitt 3.3 abgeschédzt wurde. Damit ergibt sch fiur die
mechanischen Eigenschaften der Schicht:

E,., =582GPa, E,,, =17,35GPa, G,,, =147GPa

(5.21)
Ny, =0,36, N, =0,36

Aus diesen Werten [8Y sSch der Stefigkaitsensor fur uniaxia orientierte Lamellen in amorpher
Matrix mittels des Gle chungssatzes 3.30 aufgdlen.

®7 24§
o :82,4 199 =GPa (5.22)
& 155

Hieraus sollen die Sphérolithmoduli abgeleltet werden. Im isotropen Fal snd dazu lediglich die In-
varianten U, und Us der Steifigkeitsmatrix erforderlich (vgl. Gleichung 3.31).

U, =113GPa, U, =35GPa (5.23)
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Hieraus lassen dch nach Hapin und Kardos (Gleichungen 3.34) die mittleren Moduli fir den
Sphérolithen berechnen.

Ea.sn=9,7GPa, Ga s =35GPa, K, =135GPa,
_ | (5.24)
n a,sub = 0,38

Neben der Subtraktionsmethode exigtieren auch Simulationsergebnisse aus der statischen Metho-
de. Mit diesen lassen Sch fur die a -Modifikation ebenfdls die mechanischen Eigenschaften des
tellkrigtalinen Polymers berechnen. Ein andoger Rechengang liefert

E» =11,4GPa, Gy, =4,0GPa, K, =29,6GPa,

- (5.25)
N =0,43

Mit den Ergebnissen der statischen Methode lassen sich auch die dagtischen Eigenschaften for
Sphéralithen der b -Modifikation berechnen. In diesem Fall folgt:

E» =19,8GPa, G, =7,0GPa, K, =458GPa,

- (5.26)
Np = 0,43

Mit den Ergebnissen der gatischen Methode kann welterhin noch ein besserer Vergleich mit dem
Experiment hergestellt werden, indem die mechanischen Eigenschaften mittels einfacher Kombination
der Ergebnissefir a - und b -Phase durch ein Paraldmodd| berechnet. Dabei gilt das experimen-

tdl emittdte Verhdltnis F, : F, =3:1.

G=F,G. +F , Gy =4,6GPa,
E=F, Ea. +F, E» =134GPa, (5.27)
K=F_Ka+F,k Ky =33,6GPa.

Verglichen mit dem experimentedlen Wert fir den Schubmodul G, =17GPa und den
Eladtizitétsmodul E,, = 50GPa liefern die Ergebnisse der Subtraktionsmethode mit knapp 50%
Uberschdtzung die geringeren Abweichungen. Auch hier zeigt sich, dass die Ergebnisse der
datischen Methode fir eine quantitative Vorhersage der mechanischen Eigenschaften nicht geeignet
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ig. Eine Erklarung fir die Abweichung der Prognosen vom Expeiment ig daher auch die
Unsicherheit der Smulation, die bspw. aus Strukturannahmen oder der Qualitét des Kraftfelds rihrt.
Weitere Ursachen fir die Abweichungen liegen im mikromechanischen Modell selbst begriindet. In
diesem wurden keine Grenzflacheneffekte berlicksichtigt oder Deformationen der Sphérolithe, wie
ge ba vollgandiger Raumfillung auftreten. Auch eine anisotrope Krigdlvertellung in den Sphéroli-
then (z.B. Sekundarkeimbildung) geht nicht in das Moddl ein. Die amorphe Phase zwischen den
Lamellen wurde isotrop angenommen und ihre Grenzfl&chen zu den Lamellen nicht beriickschtigt.
Dies ig @ne Verenfachung, da die amorphen Phase zwischen den Lamdlen Scherlich ene
Orientierung und héhere mechanische Kennwerte besitzt (Stichwort: TieeMolekile). Ein Einflul3 der
Orientierung wurde ebenfalls vernachlassgt, obwohl die Intensitétsverschiebung in Richtung des 040-
Reflexes auf eine Vorzugsorientierung der Kristdlzdllen in der Probe hindeutet. Zu erwéhnen blebt,
dass die Abweichung grofer ausgefalen wéare, wenn der E-Modul senkrecht zur Lamelle (E. | )

und der G-Modul der Lamelle (G, ) mit der urspriinglichen arithmetischen Mittelung nach Kardos

und Raisoni berechnet worden wére.
Tabdle 5.9 vergleicht abschliessend noch einmal die berechneten Werte mit den experimentell ge-

messenen Reaultaten.

Smulation, | Smulation, | Experiment
subtrakt. statisch
Elagtizitztsmodul E (GPa) 9,7 13,4 5,0
Schubmodul G (GPa) 35 46 1,7
Kompressonsmodul K (GPa) 13,5 33,6 -

Tabelle5.9: Vergleich zwischen den berechneten Ergebnissen aus Simulation und mikromechanischen Mo-

dellen mit den experimentell gemessenen.

Abschliessend  bleibt anzumerken, da3 die aomigische Smulaion in Verbindung mit
mikromechanischen Moddlen im Fale der Subtraktionsmethode zu ener zufriedenstellenden
Ubereingimmung mit den experimentdl gemessenen mechanischen Eigenschaften  teilkrigtallinen
isotaktischen Polypropylens fhrt.
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5.3 Simulation groi3erer Defor mationen

Die bisher berechneten dagtischen Moduli ergaben sich aus den zwischenmolekularen Potentiaen.
Es traten keine intramolekularen Konformationsanderungen auf. Letztere sind bel groferen Defor-
meationen zu erwarten und vermutlich die Ursache fur nicht-Hooke sches reversibles Verhdten der
Spannungs-Dehnungs-Kurve (vgl. Abbildung 3.12).

Deformationen von enigen Prozent fihren zu nicht-Hooke schem Verhdten. Die potentielle Energie
weicht von der quadratischen Abhéngigkeit von der Deformation ab. In der Smulation &% sich das
nicht-Hooke' sche Verhdten an intramolekularen Konformationsénderungen festmachen. Damit e-
schliefd das System unter ulerer Spannung energiegiingtigere Zustande.

Die Verénderung der periodischen Randbedingungen bringen enen Zwang in das System ein, dem
es nachzugeben versucht. Dies bedeutet, dal3 sch die Konformationen verdndern und en immer
groferes Gebiet des Konformationsraums abgetastet wird. Zunéchst geschieht dies, indem sich i
termolekular die Position der Ketten zueinander verdndert. Dain der lokalen Umgebung des energe-
tischen Minimums, aus dem heraus die Deformation begonnen wird, viee wetere Minima zusténde
exidieren, wird im weteren Verlauf der Deformation einen Punkt erreicht, an dem die potentielle
Energie nicht weiter mit der Deformation anwéchst, sondern in en neues Energieminimum abfdlt.
Damit konnen intramolekulare Konformationsanderungen verbunden sein. Das Einbringen von De-
formationsenergie ermoglich auf diese Weise Ubergange tber Energiebarrieren, wodurch neue G-
biete des Phasenraums erschlossen werden. Aufgrund dieser Tatsache befindet sich das glasig einge-
frorene Polymere eigentlich in einem metastabilen Gleichgewicht, aus dem es durch Gberschreiten von
Barrieren in @n neues (metastabiles) Gleichgewicht geangt.

5.3.1 Konformationsanderungen

Zwe der im vorangegangenen untersuchten Ensemble amorphen Polyethersulfons (mittlere und
grof3e Zdlen) werden nun zur Simulation groflieren Deformationen herangezogen. Das kleine Ensemt
ble mit finf Ketten zu drei Monomeren wird an dieser Stelle nicht behanddlt, da sich wahrend der
Smulation zeigte, dass in diesen Systemen die Kettenenden malgeblich das Verhdten ba groflieren
Deformationen beainflussten. Dies ist nicht représentativ fir das makroskopische System, da hier die
Endgruppendichte bei einem Polymerisationsgrad von 10 bis 10° verschwindend gering ist.

In Abschnitt 4.4 wurden die Begriffe ,,undeformierter Zustand”, , aktivierter Zustand* und , rela
xierter Zugtand” eingefiihrt. Se lassen sch am Verlauf der potentiellen Energie mit der Deformation
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feststellen. Zwischen undeformiertem und aktiviertem Zustand treten nur intermolekulare Anderungen
in der Moddllzdlle auf. Vom aktivierten zum relaxierten Zustand treten intramolekulare Konformati-
onsdnderungen auf, die stets mit einem Gewinn an potentieller Energie verbunden sind.

Im folgenden soll zuné&chst die potentielle Energie in Abhangigket der Deformation untersucht wer-
den, anschliessend die Anderung der virtuellen Torsionswinke zwischen aktiviertem und rdlaxiertem
Zugtand. Durchgeftihrt wurden sowohl Scher- ds auch Dehnungssimulationen. Es zeigte sich bel
beiden quditativ das gleiche Verhdten. Jedoch traten Konformationsdnderungen in den Ketten
wéhrend Scherung schon bel kleineren Deformationen auf, ds wahrend Dehnung. Auch waren mitt-
lerer Energiegewinn und mittlere Konformationsanderung bel Scherung geringer.

Zunéchgt s0ll der Verlauf der potentielen Energie be Dehnung und Scherung untersucht werden.
Die beiden Ensemble amorphen Polyethersulfons, die untersucht wurden, unterschieden sich in der
GroRe der Modellzellen (imedium = 23,8A und liarge = 30,4A) und der Anzahl der Ketten von einer
bzw. funf Ketten zu je 20 Monomeren. Auf diese Weise wurde Abhangigkeit des
Deformationsverhatens von K ettenanzahl und K ettenl@nge untersucht.

Abbildung 5.22 zeigt den Velauf von Dehnexperiments an den funf Modedlzdlen des mittleren
Ensembles, mit ener Kette zu zwanzig Monomeren. Ba der Dehnung wurde die Querkontraktion

gemdal3 der zuvor berechneten Poissonzahl durchgefihrt.

119



o0
OOOO
400 -
oo°
O
O
OO
350 - oooooo © OOO
0000 OoO ©
= O
o O O
£ 300 - oQ o oo°
= [®) ®)
© (0) O
9 OOOO OO
— 250 4 000 o
Q (0/0)
o) o°
) OOO OO O
C 200 A o° o000~ O
L olo) O
L5 000 OO
Z 150 - OOO
c
g o°°
o @)
Q. 100 - ooOOOOO OOOO OOOOO
O
O
(@)
50 - OOOOOOOO
00°
0 1 1 1 1 1
0.00 0.05 0.10 0.15 0.20

relative Dehnung

Abbildung 5.22: Anderung der potentiellen Energie mit der Deformation wahrend Dehnung geméaf? der Poisson-
zahl an den Zellen des mittleren Ensembles (Eine Ketten zu zwanzig Monomeren). Die einzelnen
Zellen zeigen stark unterschiedliches Verhalten, sowohl was die Deformation angeht, bei der a-
ne nicht lineare Anderung der potentiellen Energie stattfindet, al's auch den damit verbundenen

Gewinn an potentieller Energie. Dies deutet auf lokale Prozesse hin.

In &hnlicher Weise gdlt sch das Verhdten fir die Modelzellen des grol¥en Ensembles dar.
Abbildung 5.23 zeigt den Verlauf der potentiellen Energie wahrend Scheramulationen. Im Vergleich zu
Dehnungssimulaionen traten bel den Scheramulationen die intramolekularen Effekte friher auf. Der
damit verbundene potentielle Energiegewinn war im Mittd geringer. Dies ig wiederum auf die
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Unterschiede in der Smulation zurtickzufUhren. Eine mogliche Ursache i<, dass be Dehnung mit

jedem Schritt das Zdlvolumen gemdd der Poissonzahl wéchst, und somit intramolekulare

Konformationsdnderungen erst an einem spéteren Punkt stattfinden. Die bis gespeicherte gebildete

Deformationsenergie  fuhrt  zu

K onformationsanderungen.

Potentielle Energie (kcal/Mol)

0- .

ganem groleren mittleren Energiegewinn

durch die

0.00

| ' | ' |
0.02

0.04 0.06

relative Scherung

Abbildung 5.23: Anderung der potentiellen Energie bei den fiinf Zelle des grolRen Ensembles (fiinf Ketten zu je

zwanzig Monomeren) wéahrend Scherdeformation. Nichtlineares Verhalten im Verlauf der poten-

tiellen Energie zeigt sich bei Deformationen um finf Prozent.
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Abbildung 5.24:
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Winkelanderung [°]

Virtueller Torsionswinkel #

Konformationsadnderung der Kette jeder der funf Modellzellen des mittleren Ensembles bei Deh-

nung. Die mittlere Winkelanderung betrug pf =5°, wahrend das Auftreten einzelner stérkerer

Konformationsénderungen zu beobachten ist.

Nachdem aktivierter und relaxierter Zustand fir jede vorgenommene Deformation an jeder

Moddlzdle

identifiziet wurden, schlol3 dch  ene Untersuchung der  intramolekularen

Konformationsinderungen an. In Abschnitt 4.4 wurden zu diessem Zweck virtuele Bindungen

definiert. Abbi

ldung 5.24 zeigt die Anderung der virtuellen Torsonswinke von aktiviertem zu rela-

xiertem Zugtand wahrend Scheramulationen an den funf Moddlzdlen des mittleren Ensembles dar.

Die Winkd s

fekte nur eine

nd nach ihrer Rethenfolge in der Kette nummeriert. Es zeigt sich, dass Endgruppenef-
geringe Rolle spielen. Es gibt einzelne Bereiche stérkerer Umlagerungen bis hin zu 10°

Winkedanderung, die etwa finf virtuele Bindungen umfassen. Diese Anderungen sind im Vergleich zu
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den Anderungen der restlichen virtuellen Torsionswinkel jedoch nicht so stark ausgepragt, dass man

dabel von einem sehr lokalen Effekt gorechen kann. Bezogen auf dle untersuchten Ketten sind die

Konformationsanderungen homogen entlang der Ketten verteilt.

Abbildung 5.25:
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Konformationsénderung der finf Ketten jeder der finf Modellzellen des grofRen Ensembles

wahrend Scherung. Die mittlere Winkelénderung betrug pf =1° wéhrend das Auftreten ein-

zelner starkerer Konformationsanderungen wesentlich weniger ausgepragt ist als beim mittle-

ren Ensemble.
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Abschliel}end folgte eine Untersuchung des grof3en Ensembles mit finf Kettengtiicken zu jewells
zwanzig Monomeren. Auch be den grofien Zelen lassen sch Bereiche festmachen, die stérkere
Umlagerungen aufweisen, ds der Rest der Kette. Allerdings sind die damit verbundenen Winkelan-
derungen geringer (Abbildung 5.25). Die Konformationsdnderungen sind nicht mehr so stark lokali-
gert, wie baim mittleren Ensemble. Dies deutet darauf hin, dass es sich um einen kooperativen Effekt
handdlt, der nicht lokaisiert ist.
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Abbildung 5.26: Mittlere Anderung der virtuellen Torsionswinkel bei aufeinanderfolgenden Deformationsschrit-
ten wahrend einer Dehnungssimulation an einer Modellzelle des mittleren Ensembles. Stérkere

Anderungen korrespondieren mit Gewinn in der potentiellen Energie des Systems.

Neben der Andyse der Konformationsanderungen von aktiviertem zu relaxiertem Zustand wurden
auch die mittleren Anderung der virtualen Torsionswinkd wahrend der gesamten Deformation unter-
sucht, um ein quantitatives Mal3 fir die Grof3e der Konformationsinderungen zu ermitteln. (Ein ernt-

gprechendes Perl-Programm findet sich im Anhang.) Abbildung 5.26 zeigt den Verlauf der potientd-
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lien Energie wéhrend einer Dehnamulation mit Querkontraktion gemd? der Poissonzahl des Systems
und darunter die mittlere Anderung der virtudlen Torsionswinkd fiir aufeinanderfolgende Schritte.

Es zeigt sich, dal? wahrend des gesamten Deformationsweges stirkere Anderungen der virtuellen
Torsionswinke nur auftreten, wenn damit Anderungen in der potentidlen Energie verbunden sind.
Dies bestétigt die Annahme, dass wahrend der restlichen Deformation im wesentlichen intermoleku-
lare Anderungen in den Abstanden der K ettensegmente zueinander auftreten.

Die nachfolgenden Tabellen fassen die gewonnenen Erkenntnisse zusammen.

Mittlere Zellen | Grof3e Zellen
mittlere Scherung g (%) 4+05 505
Energiegewinn (kca/Mol) 11+0,2 0,8+0,2
mittlere Winkddnderung (°) 2 1
Tabelle5.10: Mittlerer Energiegewinn und mittlere Anderung der Torsionswinkel zwischen aktiviertem und
relaxiertem Zustand fur mittleres und grof3es Ensemble amorpher Polyethersulfon Modellzellen
bei Schersimulationen, sowie mittlere Scherung bis zum aktivierten Zustand.
Mittlere Zellen | Grof3e Zellen
mittlere Dehnung e (%) 105+3 8+4
Energiegewinn (kca/Mol) 6,5+2 24+ 2
mittlere Winkddnderung (°) 5+2 5*1
Tabelle5.11: Mittlerer Energiegewinn und mittlere Anderung der Torsionswinkel zwischen aktiviertem und

relaxiertem Zustand fur mittleres und grof3es Ensemble amorpher Polyethersulfon Modellzellen

bei Dehnungssimulationen, sowie mittlere Dehnung bis zum aktivierten Zustand.

Be Untersuchung des Verhdtens bel grofieren Deformationen zeigt sich sowohl bei den Moddllzel-
len des mittleren d's auch denen des grof3en Ensembles amorphen Polyethersulfons, dal3 Konforme:
tionsénderungen, die bel nicht-lineerem Verhdten der potentiellen Energie auftraten, homogen Uber
die gesamte(n) Kette(n) vertellt waren. Das fihrt zu der Vermutung, dal3 dies auch fir Moddlzellen
mit grof3eren Ketten gultig ist, was dlerdings noch zu beweisen wére. Im Rahmen dieser Arbeit und
mit den zur Verfigung stehenden Rechnerkapazitéten war die Moddlierung grof¥erer Moddlzellen
jedoch nicht mdglich.
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5.3.2 Volumenverteilung der Voronoi Polyeder

Abschliessend soll die Volumenvertellung der Voronoi Polyeder zur Charakteriserung der Prozesse
bel grofieren Deformationen herangezogen werden. Die Kongtruktion der Vornoi Parkettierung wur-
de in Abschnitt 4.4 dargestellt. Sie entspricht nicht direkt der Vertellung des freien VVolumens, gibt
aber Aufschluss dartiber, ob ene gleichmé3ge Vertellung des VVoronoi Volumens innerhab der Mo-
ddlzdle vorliegt, oder ob manche Bereiche mehr Volumen einnehmen as andere. Die Voronoi Par-
kettierung wurde wahrend Dehnung an den Zellen des mittleren Ensembles untersucht. Die Parket-
tierung wurde fUr den undeformierten, den aktivierten und den relaxierten Zustand durchgeftinrt.

Ahnlich wie bei der Definition der virtudlen Bindungen wurden wiederum die S- und O-Atome des
Kettenrlickgrats zur Charakteriderung benutzt. Diesmd gtdlten sa die Zentren fur die in Abschitt
4.4.1 dargestellten Voronoi Parkettierung. Die Integration der Parkettierung wurde mit einer im A+
hang befindlichen Monte Carlo Routine durchgefiihrt: Eine festgelegte Anzahl Zufdlspunkte wurde
innerhab der Modellzdlle generiert, indem fir jeden zufélig kartes sche Koordinaten bestimmt wur-
den. Anschliessend wurde das dem jewelligen Zufadlspunkt am néchgten liegende S- oder O-Atome
des Kettenrlickgrats bestimmt. Je mehr Zufallspunkte in der Nahe eines S- oder O-Atoms liegen,
umso grofiRer sein Voronoi Volumen. Im Grenzwert der grof3en Zahlen geht die Anzahl der so jedem
S oder O-Atom zugewiesenen Punkte im Verhdtnis zur Gesamtzahl der generierten Zufdlspunktein
das Volumen des Voronoi Polyeders bezogen auf das Gesamtvolumen tber.

Die Haufigket, mit der ein bestimmtes VVolumen bel der Voronoi Parkettierung der Moddllzdlle auf-
tritt ergibt die Volumenvertellung der Voronoi-Polyeder. Seist in Abbildung 5.27 fr die finf Polye-
thersulfon Modellzellen des mittleren Ensembles wahrend Dehnung dargestellt.
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Haufigkeit (absolut)

Abbildung 5.27:
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Verteilung des VVoronoi Volumens im undeformierten, aktivierten und relaxierten Zustand.

Wéhrend die Vertellung sich von Ausganspunkt zum aktivierten Zustand nicht wesentlich verandert,

beobachtet man ein Abflachen und Verbraiterung hin zum rdaxierten Zustand.

Abbildung 5.28a

Ungestorter Zustand:

H,=0.26, V ., = 134
w=27.4, A=2110
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Gauss-Anpassung an die Voronoi Volumenverteilungen im Grundzustand. Die Fehlerbalken
zeigen die absoluten statistische Unsicherheit. Mit der Anpassung 183t sich der Verlauf der

simulierten Haufigkeiten nur ungentigend beschreiben.
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Abbildung 5.28b:

Abbildung 5.29%:
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Gauss-Anpassung an die Voronoi Volumenverteilungen im aktivierten Zustand. Wie in
Abbildung 5.28a beschreibt auch hier die Gauss Anpassung den Verlauf der simulierten Hau-

figkeiten nur unzureichend.
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Gauss-Anpassung an die Voronoi Volumenverteilungen im relaxierten Zustand. Fehlerbalken
zeigen die absoluten statistische Unsicherheit. Die Beschreibung durch die Gauss Verteilung

ist deutlich besser alsim ,, ungestorten” und ,, aktivierten“ Zustand.



In Abschnitt 4.4.1 wurde eine Saidische Vertelung fir die Haufigkeit des freien Volumens ange-
nommen, und die Anpassung durch eine Gauss-Kurve vorgeschlagen (Gleichung 3.38). Fiir die Vo-
lumenverteilung der Voronoi-Polyeder soll ebenfalls rein forma eine Gauss Anpassung vorgenommen
werden. Es wurden Anpassungen an die in Abbildung 5.27 dargestdlten VVolumenvertelungen im

undeformierten, sowieim aktivierten und relaxierten Zustand vorgenommen, mit der Formel

A é (\7 RV _)2 u
H V | = H A \Voronoi \Voronoi ’ 528
[ Voron0|] 0 + W p/2 e(pg W2/2 g ( )

fir die Haufigkeitsverteilung H[V,,,., ]. Dabel ist der Offset H, » 0, A die Flache unter der

oronoi

Kurve, w die Habwertshreite und V, der Mittelwert der Voronoi Volumenverteilung. Abbildun-

gen 5.28a-c stellen diesen Sachverhat mit den entsprechenden Fitparametern dar.

Es zeigt Sch, dass die Gauss Anpassung den Kurvenverlauf im undeformierten und im aktivierten
Zustand nur unzureichend beschreibt. Die Anpassung des rdaxierten Zustands nachdem Konforma-
tionsanderungen stattgefunden haben it hingegen besser. Die Konformationsdnderungen fihren dazu,
dass die zunéchst schmdere Volumenverteilung, die sch wahrend der Deformation vom undefor-
mierten zum aktivierten Zustand nur wenig andert, im relaxierten Zustand flacher und breiter wird.

Die Volumenvertellung der Voronoi-Polyeder im relaxierten Zustand wurde abschliessend noch -
ner Voronoi Vertellung der gleichen Moddlzdlen (mittleres Ensemble, eine Kette zu zwanzig Mono-
meren) nach einer 50 Picosekunden Molekulardynamik bei T = 500K gegeniibergestdlit. Abbildung
5.30 zeigt den Vergleich der Kuvenverlaufe.
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Abbildung 5.30: Voronoi Volumenverteilung im relaxierten Zustand verglichen mit einer Verteilung des gleichen

Ensembles nach einer Molekulardynamik bei T = 500K.

Dabei zeigt sich éine Ahnlichkeit der Haufigkeitsverteilung des Voronoi Volumens von relaxiertem
Zugtand und nach Molekulardynamik bei T = 500K, was zu der Feststellung fuihrt, dass die Volu-
menvertellung der Voronoi-Polyeder in den smulierten Modellzellen im relaxierten Prozess nach auf-
treten von Konformationsanderungen bei groferen Deformationen vergleichbar der Vertellung der
gleichen Modd|zdlen nach einer Molekulardynamik bel T = 500K ist.
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» FUr jedes Wort, dasich schlief3lich
schrieb, habeich viele hundert gelesen.”
(Robert von Ranke-Graves,

» Ich, Claudius, Kaiser und Gott")

6 ZUSAMMENFASSUNG UND AUSBLICK

In dieser Arbeait wurden die mechanischen Eigenschaften von amorphen und krigtalinen Polymeren
auf molekularer Ebene smuliert, sowie daraus die von teilkristalinen Polymeren berechnet. Die Re-
sultate wurden experimentellen Ergebnissen gegeniibergestellt und zeigten im allgemeinen gute Uber-
engimmung. Bel der Smulation wurde ein aus quantenmechanischen Rechnungen abgdaitetes Klas-
se 2 Kraftfeld und die Modellierungssoftware der Firma M3l benutzt, welches in der Vergangenheit
beziiglich der Moddlierung von Polymersystemen gute Resultate erbrachte.

Die generierten amorphen und krigdlinen Moddlzdlen wurden mittels Molekulardynamik equili-
briert und anschliefl3end energieoptimiert. Der Vergleich mit statischen Strukturdaten aus Rontgen
Streuexperimenten diente ds Kriterium fr die Giite der generierten amorphen und krigtalinen Struk-
turen. Es konnten sowohl fir anorphe as auch fir krigtaline Modelsysteme gute Ubereingtimmung
zwischen gemessenen und berechneten Streukurven erzielt werden. Da die Strukturanayse von teil-
krigalinen Polymeren mittels Rontgendaten in den letzten vierzig Jehren erst acht unterschiedliche
Elementarzdllen aufgeklért hat und nur fir Polyethylen und Polypropylen eastische Kongtanten be-
kannt sind, kann dies ds Erfolg gewertet werden.

Die experimentdle Charakteriserung geschah durch dynamisch-mechanische Andyse (Torson-
gpenddl) und mit enem Ultraschallreflektionsverfahren. Die jewelligen Messungen wurden im Glasar
stand durchgefihrt, d.h. unterhalb der zuvor aus kaorimetrischen Untersuchungen bestimmten Glas-
Ubergangstemperatur. Auf diese Weise wurde fur teilkristalines Polypropylen und amorphes Polye-
thersulfon Verglechswerte zur Smulation ermittelt.

An den generierten Systemen wurden drei Methoden zur Berechnung elagtischer Eigenschaften a-
probt: Die statische Methode, die eine Charakteriserung der Energiehyperflache entlang der Defor-
mationskoordinaten vornimmit, die Fluktuationsmethode, die die Mittelwerte der Fluktuationen der
ZdIparameter wahrend Molekulardynamik andysert, und die Subtraktionsmethode, die Differenzen
des molekularen Spannungstensors zwischen gestdrten und ungestorten Systemen wahrend Moleku-
lardynamik bestimmt. Alle drei Methoden lieferten zufriedengtellende Resultate, wobel Sich die Sati-
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sche Methode ds die zuverldssigste erwies. Die mechanische Eigenschaften tellkrigtdliner Polymere
wurden unter Verwendung der smulierten eastischen Kongtanten der amorphen und krigtdlinen Pha-
se mittels mikromechanischer Modelen bestimmt. Die damit erzielten Resultate fir isotaktisches Fo-
lypropylen sind trotz einiger Probleme bel der Beschreibung der Struktur der b -Modifikation in
guter Ubereingimmung mit den experimentelen Daen. Hindchtlich des reversblen nicht-
Hooke schen Bereichs wurden Untersuchungen bezliglich der intramolekularen Konformationsan-
derungen und der Voronoi Volumenverteilung durchgefihrt.

Eine Verwendung der berechneten eagtischen Konganten von tellkristalinen Polymeren bel der
Smulaion von Schwindung und Verzug mit Finite Elemente Methoden (FEM), wére eine denkbare
Fortsetzung der Arbeit. Unterschiede in den mechanischen Eigenschaften, beispidsweise durch u-
terschiedliche Vertellung der Lamdlenorientierung im Polymer, kdnnen enen betréchtlichen Einfluid
auf die Volumenschwindung haben. Besimmung von Orientierungsfunktionen aus Experiment oder
mit FEM und daraus folgende Berechnung der eastischen Kongtanten von anisotrop orientierten
Krigalamelen mit Hilfe von atlomistischen Smulationen konnen wiederum as Eingangsparameter fir
FEM Rechnungen dienen und die Gite dieser Vo rhersagen wesentlich verbessern.

Waiterhin snd Fortsetzung der molekularen Simulation denkbar, indem eine detallliertere Untersu-
chung der Konformationsdnderungen be grofReren Deformationen und der Abhangigkeiten von der
Konfiguration der Moddlzdlen durchgefiihrt wird. Der Aufbau grofRerer Moddlsysteme mit Hilfe
von , ultrasoft potentids® gdlt dafir eine gute Vorgehensweise dar. Weiterhin ist eine direkte Cha-
rakteriserung des freen Volumens wiinschenswvert, dass sch vom Voronoi Volumen unterscheidet.

Mit der vorgelegten Arbeit wurden Grundlagen fir mogliche Fortsetzungen gelegt.
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8 ANHANG

Mikromechanische M odelle
Kenndaten der amor phen Einheitszelle

Eamorph = 2.3; Gamorph = 0.81; Kamorph = 5.1 Namorpn = 0.425;
Kenndaten der kristallinen Einheitszelle, a Modifikation

Eua = 89, Ex, = 91, Bz = 119, GlZa = 214, G13a = 85, Ni2a = 03, No1a = 031,

L amelleneigenschaften, Parallemodell, a M odifikation

Eja = (Euat Exa ) /2

E| La = Nintegrate] ((Cos[X]/EjjLa)’ + (SN[X]/Ezza)?)°®, {x,0,2Pi}] / (2Pi)
GLa = Nintegrate] ((Cos[X]/ Giza)* + (SN[X]/ G13a)?) >, {X,0,2Pi}] / (2Pi)
f wig = 0.56;

9.0

34.6

2.67

Unidirektionale Schicht (Halpin-Tsai), a Modifikation
| =100d; b= 200,

z=2l/d; h = (Eja !/ Eavorpn =) / (EjjLa / Eamorpn +2);
Eiwa = (1+ z¥h*f ig ) / (1 - h*f ist) Eamorpn

5.82

z=2bl/d; h = (E| La/Eamorpn—1) / (E| La / Eamorph +2);
Exua = (1+ 2*h*f s ) / (1 - h*f is) Eamorph

17.35
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Giua = (1+ 2*h*f s ) / (1 - h*f wist) Gamorph
1.47

Ni2ua = fieig®N12a + (1 - i) *Namorpn

N21wa = fkris®N21a + (1 - it ) *Namorpn

0.36

0.36

Unidirektionale elastische K oeffizienten, a M odifikation
Cua = Enva (1 - N12ua* N21va )

C22a = Ezua (1 - N12ua® N21va )

Ci2a = Cata = N12ua™* Bava (1 - Ni2ua* N21ua )
Cesa = G12ua

6.7

19.9

24

15

Unidirektionale Invarianten, a Modifikation
U1a = 1/8 (3Cua + 3Cxa + 2C12a + 4Cssa )
Usa = U8 (Cua + Cxa - 2C124 + 4Cesa )

11.3

35

I sotropes Laminat (Halpin-Kardos), a Modifikation
Gisoa = Usa

Eisoa = 4Usa/U1a * (U1a - Usa )

Nissa = (Uia - 2Us, ) /U314

Kisoa = Eisoa/(3 * ( 1 - 2nisoa )
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Kraftfeldparameter fir Polypropylen

(Diese Parametriserung wurde mit dem Programm von Professor Clarke zur Smulation amorpher
und teilkrigtaliner isotaktischer Polypropylen Moddlzellen benutzt. Bei den Atomtypen handelt es
sch um Kohlengtoff (C, m =12u) und Wasserstoff (H, m=1u). Die CH, Seitengruppe wurde zu

enem united atlom zusammengefasst (R, m=15u).)

Federkonstanten fir Bindungen: U = § K, (7, - 74| - 1)’

Atom Typel | Atom Type2 ro[A%] K,[kg/s?]
C/R CIR 154 600
C/R H 1.10 fix

Federkongtanten fir Bindungswinkd: U = é H, (bi - bo)2

AtomTypel | AtomType2 | Atom Type3 b,[°] H , [kd/mole]
C C C 111.039 1090.0
H C H 106.661 fix
C C H 109.000 1090.0
R C C 117.800 1090.0
Torsonswinkdpotentide: U = § H, (1- cog[3f ])
AtomTypel | AtomType2 | AtomType3 | Atom Type4 H, [kJ/mol€]
C/R C/IR C/IR C/IR 650.8
H C/R C/R H 650.8
C/R C/R CIR H 650.8

12
0

"6 s
a0 9
r

ijx =
guag

] 8%3 ij
Lennard Jones Parameter: U = 4eg gg—
I

i<j

2

Atom Typel | Atom Type?2 s [A?] e/ks[K]
C C 3.4640 29.40
C H 2.9825 27.89
H H 2.5010 26.48
C R 3.6135 40.58
R R 3.7630 56.04
R H 3.1320 38.52
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Monte Carlo Voronoi Parkettierung
#nitidigerung

print ‘Name der Eingabe-Datel (ohne Endung .car): ';
$datei=<STDIN>;
chop($datei);

open (arcfile, "$datei.car);
open (output, ">$datei.dis");
open (output2, ">$datei.dl");
$x_laenge=999;
$y_laenge=999;
$z_laenge=999;

$counter=1;

#Audesen der Zdlparameter und Koordinaten der S- und O-Rueckgratatome

foreach(<arcfile>){
if ($ =~/PBC/){
@arcfile=split(PBC/$ );
Sdummy=@arcfile[1];
@dummy=split(/ /,$dummy,14);
$x_laenge=@dummy(3];
$y_leenge=@dummy[6];
$z_laenge=@dummy([9];
};
if ($_=~/sf/ or $ =~/oc/){
@dummy=split(/PES,$ );
$dummy3=@dummy(0Q];
$dummy3=~¢/ {3,8}//;
$dummy3=~¢ {2,4}//;
$dummy3=~5/ {2,4}//;
@dummy2=split(/:/,$dummy3);

while (@dummy2[1]<0) {
@dummy?2[ 1]=@dummy2[1]+$x_laenge;};
while (@dummy2[1]>$x_laenge) {
@dummy?2[1]=@dummy2[1]-$x_laenge;} ;
while (@dummy2[2]<0) {
@dummy?2[2]=@dummy2[2]+$y_laenge;} ;
while (@dummy2[2]>3$y laenge) {
@dummy2[2]=@dummy2[2]-$y_laenge:} ;
while (@dummy2[3]<0) {
@dummy?2[3]=@dummy2[3]+$z_laenge;};
while (@dummy2[3]>$z_laenge) {
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@dummy2[3]=@dummy2[3]-$z_laenge]};

@koordx[ $counter]=@dummy2[1];
@koordy[$counter]=@dummy2[2];
@koordz[ $counter]=@dummy2[3];
$counter++;
};
} .

d’ose (acfile);

$Hength=$counter;

for ($counter=1; $counter<$length; $counter++) {

print logfile @koordx[$counter],":",@koordy[$counter],":",@koordz[ $counter],"\n";
@hitg$counter]=0;};

#Monte Carlo Volumenintegration

$max=0;
for ($counter=1; $counter<1000000; $counter++) {

$dist=999;

$hit=0;

$x_test=rand $x_laenge;

$y_test=rand $y laenge;

$z_test=rand $z_laenge;

for ($oounter2=1; $counter2<$length; $counter2++) {

$x=@koordx[$counter2]-$x_test-$x_|laenge* int((@koordx[$counter2]-
Px_test)/$x_laenge* 2);

Py=@koordy[$counter2]-$y _test-By laenge* int((@koordy[$Scounter2]-
Py test)/Py laenge* 2);

$z=@koordz[$counter2]-$z_test-$z_|aenge* int((@koordz]$counter?] -
$z_test)/$z_laenge* 2);

$Hlaenge=sgrt(Sx* Sx+Py* Py+$z* $2);
if ($laenge<$dist) { $dist=Flaenge; $hit=$counter2;};
};

@hitg $hit]++;
if (@hitg$hit]>$max) { max=@hitg$hit]};

1

$schritt=$max/100;

for ($counter=1; $counter<101; $Scounter++) { @dist[$counter]=0;}

for ($counter=1; $counter<$length; Scounter++) {
Sdummy=int(@hitg $counter]/$schritt);

@dist[Sdummy]++;
print output2 $counter,” "', @hitg$counter],"\n";
};
for ($counter=1; $counter<101; $counter++) {
print output $counter, " ", @dist[$counter],"\n";}
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close (logfile);
close (output);
close (output2);
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Konformationsbestimmung aus .car Files

#nitidigerung

print 'Virtuelle Torsonswinkd extrahieren aus PES Koord.-Fil€;
PN = m oo m oo \n\n";

print ‘Name der Eingabe-Datel (ohne Endung .car): ';
$datei=<STDIN>;
chop($datei);

open (arcfile, "$datei.car);
open (output, ">$datel.phi");
$x_laenge=999;
$y_laenge=999;
$z_laenge=999;
$counter=1;

print "\n\n\nReading Coordinate File ... "

#Audesen der Zd lparameter und Koordinaten der S- und O-Rueckgratatome

foreach(<arcfile>){
if ($_=~/PBC/){
@arcfile=split(/PBC/,$ );
Sdummy=@arcfilg 1];
@dummy=split(/ /. $dummy,14);
$x_leenge=@dummy([3];
$y_laenge=@dummy[6];
$z_laenge=@dummy[9];
};
if ($_=~/<f/ or $_=~/oc/){
@dummy=split(/PES,$ );
$dummy3=@dummy[ 0];
$dummy3=~¢/ {3,8}/:/;
$dummy3=~5/ {2,4}//;
$dummy3=~¢ {2,4}//;
@dummy2=split(/:/ $dummy3);

@koordx[$counter]=@dummy2[1];
@koordy[$counter]=@dummy2[2];
@koordz[$counter]=@dummy2[3];

$counter++;

H
}.

d,ose (arcfile);
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print "done\n\nStarting Calculation ...";
# Berechnung der virtuellen Torsonswinke

$counter2=0;
while($counter2<$oounter-4){

# Richtungsvektoren

@I1] 1]=" @koordx[ $counter2+1]-@koordx| $counter2+2]";
@I1[2]=" @koordy[$counter2+1]-@koordy[$counter2+2]";
@I 1[3]="@koordz[ $counter2+1]-@koordz[ $counter2+2]";
@I2[ 1]=@koordx[$counter2+2] - @koordx[ $counter2+3];
@I 2] 2]=@koordy[$counter2+2]-@koordy[ $counter2+3];
@I 2[ 3|=@koordz[ $counter2+2]-@koordz[ $counter2+3];
@I 3[ 1]=@koordx[$counter2+4]-@koordx[ $counter2+3];
@I3[2]=@koordy[$counter2+4] - @koordy[ $counter2+3];
@I 3[ 3]=@koordz[ $counter2+4]-@koordz] $counter2+3];

H2b=@I2[1]* @I 2[1]+@I2[2]* @I 2[ 2] +@I 2[ 3]* @I 2[ 3];
Pl 2b=sqrt($l 2b);

$l1part=(@I1[1]* @12[1]+@I1[2]* @12[2]+@I 1[3]* @12[3])/($/ 2b* $I2b);
$13part=(@13[1]* @12[1]+@I3[2]* @2[2]+@I3[3]* @ 2[3])/($ 2b* $I2b);
@|191]=@!1[1]-$l 1part* @12[1];
@192]=@!1[2]-$ 1part* @12[2];
@|193]=@!1[1]-$l 1part* @12[3];
@139 1]=@3[1]-$ 1part* @12[1];
@I392]=@13[2]-$l 1part* @12[2];
@1393]=@3[1]-$ 1part* @12[3];

$1sb=sort(@I 19 1]* @1 19 1]+@! 1 2]* @I 19 2]+ @I 15 3]* @I 15 3]);
$I3sb=s0rt(@I391]* @13 1]+@I 35 2] * @I 35 2]+ @I 35 3]* @35 3]);

$phi=(@I 19 1]* @139 1]+@I 15 2]* @I 35 2]+ @I 19 3]* @I 35 3] )/($l 1sb* $I 3h);
$counter2++;

print output "$phi\n’;

};

close (output);
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Berechnung der Paarkor ellationsfunktion

print ‘Name der Config-Datei: ',
$datei=<STDIN>;
chop($date);

open (arcfile, "$date");
open (output, ">output.det");

$counter=2;
$counter2=0;

foreach(<arcfile>){

Scounter++;

if ($counter==3){
@dummy=split(/ {1,8}/,$ );
$counter=0;
Scounter2++;
@koordx[ $counter2]=@dummy/[4];
@koordy[$counter2]=@dummy/[5];
@koordz][ $counter2]=@dummy/[6];

H

for ($counter=1; $counter<1001; $counter++) {
@hitg$counter]=0;} ;

$Hlaengemax=0;
for ($counter=1; $counter<$counter2; Scounter++) {

for ($counter3=$counter+1; $counter3<Scounter2; $counterd++) {

$x=@koordx[$counter3]-@koordx[$counter];
Py=@koordy[$counter3]-@koordy[Scounter];
$z=@koordz[ $counter3]-@koordz] $counter];
$laenge=sort($x* Sx+Py* Sy +$z* $2)* 1€10* 10;
$Haenge=int($laenge);

@hitg$laenge] ++;

if(Plaengemax<3$laenge)X{ $laengemax=H aenge }

H

$laengemax++;

for ($counter=1; $counter<$laengemax; $counter++){
print output $counter, " "', @hitg $counter],"\n";

};
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close (output);
close (acfile);
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