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Abb. 6.4: Glasübergang Polyethylen (Torsionsbarriere 15 kcal/mol)

100 200 300 400 500
4900

4950

5000

5050

5100

5150

5200

5250

V
 / 

Å
3

T / K

Abb. 6.5: Glasübergang Poly(norbornen-ethylen)
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Abb. 6.6: Glasübergang Polynorbornen
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Abb. 6.7: Glasübergang Polynorbornencarbonsäuremethylester

Alle V-T Diagramme zeigen in ihrem Verlauf eine Diskontinuität in der Temperaturabhängigkeit
des Volumens. Zur Auswertung wurde analog zu einem Dilatometrie-Experiment eine lineare
Regression für die beiden Bereiche durchgeführt und der Schnittpunkt der Geraden als
Glastemperatur interpretiert.
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In Tab. 9 sind die simulierten und experimentellen (falls verfügbar) Glastemperaturen für die
untersuchten Systeme zusammengefaßt.

Tabelle 9: Experimentelle und simulierte Glastemperaturen
PE PE‘ PN-Et PN PNMe

Tg (Sim.)/ K 237 586 344 631 650
Tg (Exp.)/ K 220 - 240 - 352 490 - 660 -

Die simulierten Glastemperaturen für Polyethylen und Poly(norbornen- ethylen) stimmen sehr
gut mit den experimentellen Werten überein. Für Polyethylen werden in der Literatur zwar
unterschiedliche Werte129, 130, 131 diskutiert, doch liegt der simulierte Wert im Bereich der
experimentell bestimmten Werte. Auch zeigen neuere Simulationen mit expliziten Atomen unter
ähnlichen Simulationsbedingungen eine Glastemperatur von etwa 225 K88.

Für Poly(norbornen-ethylen) wurde in der Simulation ein Norbornenanteil von 50 %
vorgegeben. Die simulierte Glastemperatur liegt zwar etwas zu niedrig im Vergleich zur
experimentellen Glastemperatur, aber es ist anzumerken, daß bei gleichem Norbornen-Anteil die
Glastemperatur in Abhängigkeit der Mikroblocklängen der Norbornen-Domänen variiert. Aus
differentialkalorimetrischen Untersuchungen an Copolymeren unterschiedlicher Zusammen-
setzung konnte eine Glastemperatur von 352 K für ein Copolymer mit dieser Zusammensetzung
interpoliert werden.

Polynorbornen weist eine simulierte Glastemperatur auf, die im oberen Bereich der
experimentell gefundenen Werte liegt.

Ein Vergleich der experimentellen und simulierten Dichten bei Raumtemperatur zeigt ebenfalls
eine hervorragende Übereinstimmung. Die Dichte für Polyethylen wurde durch Extrapolation
von Literaturwerten für Polyethylen unterschiedlichen Kristallinitätsgrades erhalten129. Die
Dichten für die Polynorbornenverbindungen wurden nach der Schwebemethode erhalten. Die
Abweichungen für Polyethylen ergeben sich aus dem größeren Einfluß der Kettenenden bei
kurzkettigen flexiblen Polymeren.

Tabelle 10: Experimentelle und simulierte Dichten
PE PE‘ PN-Et PN PNMe

ρ (Sim.)/ g cm-1 0.82 0.77 1.01 1.07 1.20
ρ (Exp.)/ g cm-1 0.84 - 1.02 1.09 1.19

Bei den durchgeführten Simulationen ist zu beachten, daß das Molekulargewicht sehr klein ist
und nur eine einzelne Kette pro amorpher Zelle verwendet wurde. Trotzdem kann davon
ausgegangen werden, daß das simulierte Verhalten gleichen atomaren Ursprungs ist wie die
experimentellen Befunde. Experimentelle Bestimmungen der Glastemperatur von Polymeren
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erfordern Experimente auf einer Zeitskala von µs oder s, während sich die Simulationen über
einen Zeitraum von ns erstrecken. Dies wirft die Frage auf, ob eine Simulation im ns-Bereich
überhaupt die gleichen Relaxationsprozesse wie ein Experiment im Sekundenbereich erfassen
kann. Auf Grund der guten Übereinstimmung zwischen Experiment und Simulation kann jedoch
eine Korrespondenz der Phänomene angenommen werden.

Durch die Verwendung periodischer Randbedingungen werden unendlich weitreichende,
korrelierte Bewegungsprozesse induziert. Die Einzelkette einer amorphen Zelle ist sowohl mit
sich selbst im Gleichgewicht als auch mit allen anderen umgebenden Kopien ihrer selbst. Somit
hat die Polymerkette auf lokaler Ebene eine amorphe Struktur. Gleichzeitig existiert aber auch
eine Fernordnung der Zellen untereinander, so daß sich die gleiche ungeordnete Struktur
unendlich wiederholt. Diese Homogenität auf makroskopischer Skala steht im Gegensatz zu
experimentellen Proben, die über den gesamten Bereich der Probe amorph sind. Um in solch
einem System einen Phasenübergang zu beobachten muß die Zeitskala so groß sein, daß sich die
zugeführte Energie über das gesamte Probenvolumen verteilen kann. Für die simulierte Zelle ist
auf Grund der Periodizität der zu erwärmende heterogene Bereich sehr viel kleiner als im
Experiment, so daß die Verteilung der Energie auch auf einer viel kürzeren Zeitskala erfolgt. Bei
einer Geschwindigkeit von 3000 m/s (dies entspricht der Größenordnung der Schall-
geschwindigkeit in Polymeren132, 133) braucht die Energie 1*10-5 s um sich in einem 3 cm großen
Probenbereich zu verteilen. Für 30 Å, die den Abmessungen einer amorphen Zelle entsprechen,
genügt schon 1 ps.

Des weiteren ist das simulierte Polymer monodispers, während experimentelle Proben in der
Regel eine Molekulargewichtsverteilung aufweisen, die zusätzliche Heterogenität im
experimentellen System erzeugt.
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6.3 Mechanismus der Glasumwandlung

Im folgenden werden die atomistischen Grundlagen der lokalen Kettendynamik bei der
Glasumwandlung beschrieben. Oberhalb der Glastemperatur kann das allgemeine Verhalten von
Makromolekülen in der Schmelze als das einer Flüssigkeit beschrieben werden. Das
Relaxationsverhalten gestattet es, ein System leicht zu äquilibrieren. Bei weiterer Abkühlung
gelangt das System in den Zustand einer unterkühlten Flüssigkeitsphase, in der die
Relaxationszeiten zwar ansteigen, es aber dennoch möglich ist, einen Gleichgewichtszustand zu
erreichen. Im Abkühlprozeß spaltet das globale Minimum der Schmelze in viele lokale Zustände
auf, die durch Energiebarrieren getrennt sind. Unterhalb der Glastemperatur kann das
Gleichgewicht nicht mehr erreicht werden, das System ist in einem Zustand eingefroren, der
einem kleinen Teilbereich des n-dimensionalen Konfigurationsraumes der unterkühlten
Flüssigkeit entspricht. Dieser Prozeß134 ist schematisch in Abbildung 6.8 dargestellt.

Je nach Kühlrate wird die Nichtergodizität dieses Zustands unterschiedlich stark ausgeprägt11.
Im Verlauf der Verglasung erfolgt eine zunehmende Lokalisierung der Bewegungsprozesse.

Umgekehrt ist der Glasübergang bei Polymeren beim Aufheizen mit dem Einsetzen von
Torsionsübergängen verbunden. Als Konsequenz der zunehmenden Beweglichkeit der
Polymerkette wächst das freie Volumen an und damit auch der den Segmenten zur Verfügung
stehende Raum, so daß auch das spezifische Volumen am Glasübergang charakteristisch
ansteigt.

 Abb. 6.8: Glasumwandlung (schematisiert)
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Da die Glastemperatur für hohe Molekulargewichte unabhängig vom Polymerisationsgrad wird,
müssen die für den Glasübergang verantwortlichen Mechanismen lokaler Natur sein. Die lokale
Kettendynamik wird durch die Torsionsbarrieren zwischen den einzelnen Kettensegmenten
bestimmt. Die globale Kettendynamik wird durch die Torsionsbarrieren nur gering beeinflußt.
Dies wird durch die unterschiedlichen Zeitskalen der jeweiligen Relaxationen deutlich.
Torsionsübergänge erfolgen im ps-Bereich und führen durch die starke Lokalisierung der
Segmentbewegungen zu einer schnellen Gleichgewichtseinstellung. Die globale Kettendynamik
ist hingegen durch die großräumige Bewegung ausgedehnter Kettenabschnitte geprägt, so daß
die Wechselwirkung mit der umgebenden Matrix der geschwindigkeitsbestimmende Faktor ist
und die Zeitskala im Bereich von Sekunden liegt135.

Der Mechanismus der lokalen Kettendynamik im kondensierten Zustand wird somit durch
einzelne Torsionsbewegungen bestimmt. Als Aktivierungsenergien für diese Prozesse wurden in
Langzeitsimulationen Energien gefunden, die einer einzelnen Torsionsbarriere entsprechen.
Dabei unterliegen die einzelnen Torsionsübergänge einem Arrheniusgesetz136. Im Bereich der
Glastemperatur erfolgen diese Torsionsübergänge nicht mehr statistisch verteilt über das
Ensemble, sondern es kommt zu räumlichen Inhomogenitäten, die von der jeweiligen lokalen
Umgebung bestimmt werden, so daß das Relaxationsverhalten von einigen wenigen
Torsionsübergängen mit unterschiedlichen Relaxationszeiten bestimmt wird, während andere
Torsionen keinen Beitrag liefern – das Relaxationszeitverhalten unterliegt nun einem
KWW-Gesetz137. Aber auch bei einsetzender Verglasung erfolgen nur einzelne, isolierte
Torsionsübergänge. Bei zwei gleichzeitigen Torsionsübergängen, wie in einer
Kurbelwellenbewegung, müßten die Aktivierungsenergien doppelt so hoch wie die beobachteten
sein.

Dennoch wurde ein hohes Maß an Kooperativität138 der Torsionsübergänge durch Simulationen
nachgewiesen. Nach einem Torsionsübergang erfolgt eine konzertierte Bewegung des Systems,
um die Auswirkungen auf die Kettenkonformation zu minimieren und die erforderliche
Kettenbewegung zu lokalisieren, die gegen den Widerstand der umgebenden Matrix erfolgen
muß. Durch Langzeitsimulationen an vereinfachten Polyethylenketten139 und NMR-
Untersuchungen140, 141 konnten die dabei auftretenden korrelierten Torsionsübergänge näher
untersucht werden. Neben einer Selbstkorrelation, die zu einem Rücksprung in den
ursprünglichen Torsionszustand führt, sind Korrelationen zwischen nächsten Nachbarn am
zahlreichsten. Die häufigsten dieser korrelierten Torsionsübergänge142 sind in Polyethylen die

Kink-Bildung (trans-trans-trans → gauche+-trans-gauche-), die Kink-Inversion (gauche+-trans-

gauche- → gauche--trans-gauche+), und die gauche-Paarbildung (trans-trans-trans → gauche+-

trans-gauche+), die in Abbildung 6.9 schematisch dargestellt sind.
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Abb. 6.9: Torsionsübergänge in Polyethylen

Allen Prozessen gemein ist, daß die Auswirkungen auf die Kettenkonformation minimal ist143.
Die Bewegung der Kettenenden wird so gering wie möglich gehalten, um die Arbeit gegen den
Widerstand der umgebenden Matrix zu verringern.

Neben korrelierten Torsionsübergängen wurden aber noch andere Mechanismen für die
Minimierung der Segmentbewegungen anhand detaillierter Auswertungen von Simulationen
gefunden144.

Nachdem ein Torsionsübergang stattgefunden hat, reorientieren sich viele interne Koordinaten,
um die Störung in der Kettenkonformation zu lokalisieren. Korrelierte Torsionen sind besonders
wichtig in diesem Prozeß. Zwar paßt sich eine Nachbartorsion oft weit genug an, um
einen zweiten Torsionsübergang auszuführen, doch ist es für die Kooperativität der
Bewegungsprozesse nicht wichtig, ob tatsächlich ein Torsionsübergang zur Neuanordnung der
Atompositionen erfolgt. Statt dessen muß dieser Prozeß als kontinuierlicher Vorgang angesehen
werden, der nicht auf einzelne, isolierte rotationsisomere Zustände beschränkt ist. So wird für
Polyethylen der Anteil an isolierten,unkorrelierten Torsionsübergängen bei 450 K mit etwa 75 %
angegeben139.

Diese Librationsbewegungen145 in Form von Torsionswinkelfluktuationen und Deformationen
von Bindungslängen und –winkeln können eine durch einen vorangehenden Torsionsübergang
induzierte Neuorientierung der Konformation genauso effektiv lokalisieren wie ein zweiter
Torsionsübergang. Dabei überwiegen die Torsionswinkelfluktuationen auf Grund der geringeren
Kraftkonstanten.
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In Abbildung 6.10 und Abbildung 6.11 sind beide Mechanismen der lokalen Kettendynamik
gegenübergestellt. Entweder induziert ein Torsionssprung einen zweiten Torsionsübergang
innerhalb eines engen Zeitfensters von etwa 1 ps138 oder es erfolgt eine Lokalisierung durch
gekoppelte Librationen entlang der Nachbarmonomereinheiten146.

Abb. 6.10 : Torsionsübergänge - Librationen Abb. 6.11: Lokalisierung von Segmentbewegungen durch
gekoppelte Torsionen bzw. Librationen

Es konnte gezeigt werden, daß die Längenskala dieser kooperativen Segmentbewegungen auf
ungefähr 4 - 6 Nachbarmonomereinheiten begrenzt ist147, unabhängig vom zugrundeliegenden
Mechanismus und den vorhandenen Torsionsbarrieren. Für flexible und semiflexible Polymere
nimmt allerdings die Bedeutung korrelierter Torsionsübergänge mit steigendem Matrixeinfluß
zu. So nimmt der Anteil an Librationsbewegungen mit zunehmender Behinderung durch
Reibung mit der Umgebung beim Übergang vom Vakuum über die Lösung zur Schmelze ab.

Torsionsübergange als aktivierte Prozesse weisen eine große Abhängigkeit von der
Barrierenhöhe auf, im Gegensatz zu oszillatorischen, nicht aktivierten Librationsbewegungen.
Kooperative-Kinematik Rechnungen148 von Bahar zeigen, daß der wahrscheinlichste
Mechanismus einer Torsionsbewegung durch die Randbedingung, daß die Summe aller
Konformationsenergieänderungen und der gegen die Matrix aufzubringenden Arbeit minimal
sein muß, bestimmt wird. Für unendlich hohe Torsionsbarrieren ergibt sich aus diesen
Berechnungen, daß nur noch Librationen zur Lokalisierung auftreten können149.

Im Extremfall wäre also bei ausreichend kooperativen Bewegungen benachbarter Torsionen ein
Glasübergang ohne bzw. nur mit einem geringen Anteil an Torsionsübergängen denkbar.
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6.4 Effektive Torsionspotentiale – Nichtergodizität

In der Schmelze sind alle Torsionen im Zeitmittel äquivalent. Im Glaszustand hingegen werden
die Konformationszustände in durch die jeweilige lokale Umgebung vorgegebenen Zuständen
eingefroren, so daß deutliche Unterschiede zwischen einzelnen Torsionen auftreten können. Als

Θ-Lösemittel für sich selbst, dominieren in der Schmelze nur noch lokale intramolekulare
Wechselwirkungen, die von den Torsionspotentialen geprägt sind. Im Glaszustand entspricht die
gemittelte Torsionswinkelverteilung der einer Schmelze bei einer Temperatur oberhalb der
Glastemperatur, die von der Abkühlrate vorgegeben wird. Das Ausmaß dieser Nichtergodizität
ergibt sich somit aus dem Verhältnis der Abkühlrate zu den auftretenden Torsionsbarrieren, die
das Einfrieren in die einzelnen Konformationszustände bewirken.

Um den Konformationsraum eines Glases zu beschreiben, wird die Torsionswinkelverteilung
durch ein effektives Potential beschrieben150. Dieses Potential ergibt sich als Potential eines
Molekülfeldes, das alle lokalen Zustände erfaßt. Aus einer über die gesamte Trajektorie
gemittelten Torsionswinkelverteilung läßt sich nach Gl. 65 ein effektives Potential berechnen,
dessen absolutes Minimum zum besseren Vergleich auf Null gesetzt wird.

Um die Ergodizität und die Θ-Bedingungen der Schmelze sowohl für flexible als auch für
rotationsbehinderte Polymerketten zu überprüfen, wurden die effektiven Torsionspotentiale für
das flexible Polyethylen (Abb. 6.12) und das rotationsbehinderte Polyethylen‘ (Abb. 6.13) im
kondensierten Zustand und für eine Einzelkette ohne intermolekulare Wechselwirkungen
berechnet.
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Abb. 6.12: Torsionspotentiale Polyethylen bzw. n-Butan
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Abb. 6.13:Torsionspotentiale Polyethylen‘  bzw. n-Butan‘

Der allgemeine Verlauf der Potentiale stimmt gut überein. Das Potential einer amorphen Zelle
entspricht dem Potential einer Einzelkette. Damit kann gezeigt werden, daß in der Schmelze im
Mittel ein Ausgleich der intermolekularen Wechselwirkungen zwischen den Ketten erfolgt. Aus
der Übereinstimmung mit dem nur die kurzreichweitigen Wechselwirkungen repräsentierenden
Potential von n-Butan ergibt sich, daß in der Schmelze auch ein Ausgleich der weitreichenden
intramolekularen Wechselwirkungen für die die Kettenkonformation bestimmenden
Torsionspotentiale erfolgt.

Die geringen Abweichungen der effektiven Potentiale vom kurzreichweitigen n-Butan bzw.
n-Butan‘ Potential ergeben sich durch die Vernachlässigung des Pentaneffektes in einem
1-D Torsionspotential eines solch kurzen Kettenausschnittes.

Die Schmelze stellt somit auch für stark rotationsbehinderte Polymerketten einen Θ-Zustand dar.

Es erfolgt ein Ausgleich aller weitreichenden Wechselwirkungen, sowohl inter- als auch
intramolekular. Die Torsionspotentiale, die die Kettenkonformation bestimmen, werden nur
durch kurzreichweitige Wechselwirkungen vorgegeben. Dabei ist allerdings die Reichweite
dieser Wechselwirkungen je nach betrachtetem System unterschiedlich ausgeprägt (siehe
Pentaneffekt bei Polyethylen bzw. Polynorbornen).

Um den Vorgang der Verglasung weiter zu untersuchen, wurden für Polynorbornen für die
einzelnen Temperatur-Schritte der Glasstufen-Simulation die effektiven Torsionspotentiale
berechnet.
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In Abbildung 6.14 sind die effektiven Torsionspotentiale für Polynorbornen in einer amorphen
Zelle in Abhängigkeit von der Temperatur abgebildet.
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Abb. 6.14: Effektive Torsionspotentiale von Polynorbornen

Durch die Überlagerung der für die unterschiedlichen Verknüpfungen relevanten
Torsionspotentiale (siehe RIS-Modell für ataktisches Polynorbornen) ergibt sich ein komplexer
Verlauf des effektiven Torsionspotentials (die einzelnen Verknüpfungen werden weiter unten
diskutiert werden )

Auffällig ist die gegen unendlich strebende Rotationsbarriere im effektiven Torsionspotential bei
0°. Das effektive Potential ist in diesem Bereich nicht definiert, da die entsprechenden Zustände
nicht besetzt sind. Selbst bei hohen Temperaturen ist keine freie Drehbarkeit der Torsionen
gegeben. Durch die hohen sterischen Anforderungen der Norbornan-Einheit und die
ausgedehnten kurzreichweitigen Wechselwirkungen ist eine cis-Anordnung der Polymerkette
ausgeschlossen. Der zugängliche Konformationsraum ist auf wenige rotationsisomere Zustände
beschränkt.

Im ergodischen Zustand der Schmelze kann das Auftreten eines Torsionswinkels als Teil einer
oszillatorischen Torsionswinkelbewegung angesehen werden und Torsionsübergänge als
Sprünge zwischen gemittelten Torsionswinkeln, die den Potentialminima entsprechen. Im
Bereich des Glasüberganges als zunehmend nichtergodischem Zustand, können die Verweil-
zeiten in lokalen Umgebungen so groß werden, daß Übergänge zwischen Torsionszuständen
erfolgen, die nicht mehr den Potentialminima entsprechen. Erfolgt nun die Abnahme der
Temperatur im Abkühlprozeß nicht unendlich langsam, so wird dieser selbst für die ursprünglich
höhere Temperatur nichtergodische Zustand eingefroren. Gleichzeitig erfolgt ein Einfrieren der
Besetzungshäufigkeit, die dem Gleichgewichtszustand der höheren Temperatur entspricht.
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In der simulierten Polynorbornen-Zelle wird durch das Abkühlen ein nichtergodischer Zustand
generiert. In der anfänglichen Annealing-Phase wird durch die hohen Temperaturen ein bei
Raumtemperatur nicht zugängliches zusätzliches Minimum bei 80° bzw. 280° besetzt. Dies
äußert sich in der Ausbildung zusätzlicher Minima im effektiven Torsionspotential im Verlauf
der Abkühlung. Während oberhalb der Glastemperatur nur eine geringe Besetzung dieser
zusätzlichen Minima erfolgt, liegt unterhalb der Glastemperatur ein Teil der Torsionswinkel
eingefroren in diesen Minima vor. Besonders deutlich wird dieser Sprung in der Abfolge der
effektiven Potentiale beim Übergang von 750 K nach 600 K.

Es erfolgt ein Aufspalten einzelner Minima in mehrere lokale Zustände, die durch hohe
Torsionsbarrieren getrennt sind. Gleichzeitig frieren die lokalen Konformationen in diesen
begrenztem Teilbereich des ursprünglich frei zugänglichen Konformationsraumes ein
(vergleiche auch Abb. 6.8).

Mit abnehmender Temperatur verringert sich die Schwankungsbreite der Torsions-
winkelfluktuationen, dies sorgt ebenfalls dafür, daß die einzelnen Minima besser ausgebildet
werden. Die unterschiedlichen Torsionswinkelverteilungen werden im folgenden weiter
untersucht werden.
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6.5 Torsionswinkelverteilung

In Abbildung 6.9 bis Abbildung 6.14 sind die Torsionswinkelhäufigkeiten für eine meso- bzw.
racemische Einzelkette in einer Simulation (200ps) bei 300 K und für eine amorphe Zelle von
ataktischem Polynorbornen bei 300 K und 800 K abgebildet. Für die ataktische Kette sind die
unterschiedlichen Torsionen getrennt dargestellt.
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Abb. 6.9: PN – meso
 Einzelkette 300 K

Abb. 6.10: PN - racemisch
 Einzelkette 300 K

Die Torsionswinkelverteilungen der Einzelketten mit einheitlicher Taktizität bei
Raumtemperatur (Abb. 6.9 und Abb. 6.10) entsprechen den zugrundeliegenden RIS-Modellen.
Zum besseren Vergleich sind in die Winkelverteilungen Gauß-Kurven gelegt, um die einzelnen
Rotationszustände hervorzuheben.

Die in der meso-Form auftretenden Torsionsbarrieren sind z.T. so gering, daß selbst bei
Raumtemperatur Übergänge zwischen den einzelnen Potentialminima auftreten, während bei der
racemischen Verknüpfung nur Fluktuationen in den einzelnen Minima möglich sind. Dieses
Verhalten zeigt sich auch in den Simulationen zur Kettenkonformation (siehe Kapitel 4.6).
Während die meso-Kette kollabiert, zeigt die racemische Kette keine Tendenz zum Kollabieren.
Die Kettengestalt der Startstruktur bleibt weitestgehend erhalten.
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Abb. 6.11: PN - ataktisch  (meso-Torsionen)
amorphe Zelle 800 K

Abb. 6.12:  PN - ataktisch (racemische Torsionen)
amorphe Zelle 800 K

Für die Simulationen amorpher Zellen bei 800 K (Abb. 6.11 und Abb. 6.12) ergibt sich eine
größere Schwankungsbreite der Torsionwinkelfluktuationen, so daß es in den effektiven
Potentialen zu einer Überlagerung einzelner Zustände kommt. Auch wird hier die Besetzung
zusätzlicher, bei hohen Temperaturen zugänglich gewordener Minima sichtbar. Dies äußert sich
sowohl für die meso- als auch die racemischen Torsionen in der Ausbildung weiterer Maxima im
effektiven Potential – gleichzeitig kommt es durch die stärkeren Fluktuationen zu einer
Verbreiterung des Potentialverlaufs.

Die Besetzung zusätzlicher Minima wird besonders bei Abkühlung der amorphen Zellen auf
Raumtemperatur deutlich (Abb. 6.13 und Abb. 6.14):
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Abb. 6.13: PN - ataktisch ( meso-Torsionen)
 amorphe Zelle 300 K

Abb. 6.14: PN - ataktisch ( racemische Torsionen)
amorphe Zelle 300 K

Durch die verringerten Fluktuationen bei tieferer Temperatur treten die einzelnen Maxima jetzt
deutlich hervor (vergl. auch Abb. 6.9 und Abb. 6.10). Besonders für die racemischen Torsionen
wird jetzt die Lokalisierung in einem zusätzlichen Minimum bei 135°/80° deutlich. Dieses
Minimum konnte schon im 2-D Rotationspotential des racemischen Pentameren beobachtet
werden.



Glasübergang und lokale Kettendynamik 114

Durch das in den Simulationen inhärent vorgegebene schnelle Abkühlen von einer Temperatur
deutlich über der Glastemperatur auf Raumtemperatur in den Glaszustand hinein, wird das
System in einem Zustand eingefroren, der bei dieser tieferen Temperatur nicht mehr dem
Gleichgewichtszustand entspricht.

6.6 Lokale Kettendynamik

Auf Grund der am Glasübergang dominierenden lokalen Kettendynamik können die
zugrundeliegenden Mechanismen selbst mit kürzeren Ketten untersucht werden.

Für eine detaillierte statistische Auswertung der Torsionsübergänge ist die Dauer der einzelnen
Trajektorien zu gering. Die in 6.3 beschriebenen Ergebnisse wurden aus Langzeitsimulationen
von bis zu 100 ns Länge erhalten150. Dabei wurden nur implizite H-Atome eines „united-atom“
Modells mit speziellen Kraftfeldtermen eingesetzt, während in dieser Untersuchung explizit alle
Atome berücksichtigt wurden, so daß durch die große Atomanzahl pro Monomereinheit
(17 Atome in einer Norbornan-Einheit im Vergleich zu 4 bzw. 2 Atome pro Monomereinheit in
Polyethylen) nur kürzere Simulationszeiten möglich waren.

Zur Untersuchung der lokalen Kettendynamik wurde der zeitliche Verlauf einzelner Torsionen
betrachtet. Die Abbildung 6.15 bis Abbildung 6.17 zeigen repräsentative Ausschnitte aus
einzelnen Trajektorien für aufeinander abfolgende Torsionen.
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Abb. 6.15: PE amorphe Zelle 450 K Abb. 6.16: PE‘ amorphe Zelle 1000 K

In Abb. 6.15 und Abb. 6.16 sind Trajektorien von Simulationen an Polyethylen und Polyethylen'
für jeweils drei benachbarte Torsionen dargestellt. In beiden Systemen treten die oben
beschriebenen korrelierten Torsionsübergänge auf. Für Polyethylen‘ ist die Anzahl der
Torsionsübergänge allerdings deutlich geringer, obwohl hier die Temperatur etwa 400 K über
der Glastemperatur liegt, während es bei Polyethylen nur 200 K sind. Auch ist bei Polyethylen
eine starke Zunahme der Torsionsübergänge mit der Temperatur zu beobachten, während bei
Polyethylen‘ eine deutlich geringere Zunahme an Torsionsübergängen verzeichnet wird.
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Charakteristisch für beide Systeme ist, daß Torsionsübergänge erst beim Überschreiten der
Glastemperatur einsetzen. Dieser Prozeß konnte auch in anderen Untersuchungen zum
Glasübergang beobachtet werden151.

Wie theoretisch vorhergesagt, nimmt mit zunehmender Barrierenhöhe die Bedeutung von
Torsionsübergängen für Konformationsänderungen zu Gunsten von Librationsbewegungen ab.

Für Polynorbornen ergibt sich aus den hohen Torsionsbarrieren ebenfalls die gleiche
Bevorzugung von Librationen gegenüber Torsionsübergängen (Abb. 6.17).
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Abb.  6.17: PN amorphe Zelle 900 K

Selbst bei 900 K, 300 K über der Glastemperatur, ist die Anzahl an Torsionsübergängen deutlich
geringer als bei Polyethylen in einem vergleichbaren Temperaturbereich über der Glasstufe.
Auch erfolgt nur eine geringe Zunahme der Torsionsübergänge mit der Temperatur. Die
Glastemperatur ist aber ebenfalls mit dem Auftreten von Torsionsübergängen verbunden.

Um bei einer Temperaturerhöhung im Gleichgewicht zu bleiben, sind für die
Kettenkonformation Torsionsübergänge erforderlich. Mit der zunehmenden Rotationsrate von
Kettensegmenten ist gleichzeitig eine Zunahme des freien Volumens verbunden. Wird
andererseits das System abgekühlt, sinkt das freie Volumen unter einen kritischen Wert, so daß
nicht mehr ausreichend freies Volumen für Torsionsübergänge zur Verfügung steht, das System
verglast. Somit kann der Glasübergang mit dem Auftreten von Torsionsübergängen korreliert
werden.
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Die Rate der Torsionsübergänge wird durch die Höhe der Torsionsbarrieren bestimmt und ist
stark temperaturabhängig. Allgemein ist mit einer Erhöhung der Temperatur eine Steigerung der
Sprungrate gemäß einem Arrhenius-Verhalten verbunden.  Mit steigenden Barrierenhöhen
nimmt allerdings die Anzahl an diskreten Torsionsübergängen ab, während kontinuierliche
Torsionsbewegungen in Form von Librationen an Bedeutung gewinnen.

Für die Glasumwandlung extrem rotationsbehinderter Polymere ist somit zu erwarten, daß auf
Grund der Barrierenhöhe der Mechanismus der gekoppelten Librationen dominiert. Auf
mikroskopischer Ebene ist die Beweglichkeit der Polymerkette auf einen geringen Bereich
innerhalb eines Minimums im Torsionspotential beschränkt, ohne daß größere Winkelbereiche
durch Torsionssprünge überstrichen werden. Damit ergibt sich die Beweglichkeit starrer Knäuel
auf mesoskopischer Skala durch gekoppelte Librationen innerhalb benachbarter Minima.

 konnten auch schon in den Simulationen der Einzelketten Fluktuationen in den Gyrationsradien
und Kettenendenabständen beobachtet werden, ohne daß es dabei zu diskreten
Torsionsübergängen kommt.

In starren Knäueln ist zwar der Glasübergang ebenfalls mit dem Einsetzen von
Torsionsübergängen verbunden, aber durch die geringere Anzahl an Torsionssprüngen sind die
Segmentbewegungen stärker lokalisiert. Damit ist eine geringere Zunahme des freien Volumens
verbunden, so daß der Glasübergang weniger stark ausgeprägt ist.

Dies erklärt auch die makroskopischen Eigenschaften. Die geringen Unterschiede der
Wärmekapazitäten am Glasübergang ergeben sich aus dem Mangel an Torsionsfreiheitsgraden,
so daß sich der Glasübergang über einen größeren Temperaturbereich erstreckt. Eine merkliche
Zunahme an Torsionssprüngen erfolgt im Vergleich zu flexiblen Polymeren erst bei höheren
Temperaturen. Durch die geringe Kettenbeweglichkeit auf Grund der Rotationsbehinderung
weisen Polynorbornene schlechte Filmbildungseigenschaften auf, die aus der geringen Fähigkeit
starrer Ketten Verschlaufungen auszubilden, resultiert. Auch werden die mechanischen
Eigenschaften geprägt von der fehlenden Möglichkeit, äußeren Deformationskräften durch
Kettenumorientierung auszuweichen und so die Energie zu dissipieren. Die geringere Anzahl an
Torsionsfreiheitsgraden äußert sich auch im physikalischen Alterungsverhalten. Da der
Übergang in den Glaszustand nur mit einer geringen Abnahme des freien Volumens verbunden
ist, kann in Alterungsexperimenten keine Relaxation in Richtung einer
Gleichgewichtseinstellung festgestellt werden.
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7 Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit beschäftigt sich mit knäuelförmigen und zugleich starren Polymerketten.
Eine Kombination von experimentellen und theoretischen Untersuchungen wurde eingesetzt, um
die Auswirkung der extremen Rotationsbehinderung unter besonderer Berücksichtigung des
Einflusses der Architektur des Kettenrückgrates auf die strukturellen und dynamischen
Eigenschaften im kondensierten Zustand zu untersuchen. Insbesondere wurden die
unterschiedlichen Verknüpfungsmöglichkeiten der Monomere und der Einfluß der daraus
resultierenden Mikrostruktur auf die Kettenkonformation und –flexibilität betrachtet.

Als Modellverbindungen für starre Knäuel wurden Polynorbornene ausgewählt. Der große
sterische Anspruch der Bicycloheptan-Monomereinheit führt zu sehr hohen Torsionsbarrieren,
die die Kettengestalt bereits während der Synthese fixieren. Durch die im Torsionspotential
vorgegebene Verteilung der Minima, wird dabei eine Knäuelstruktur ausgebildet.

Im Rahmen der theoretischen Untersuchungen wurden zunächst Computersimulationen zur
Kettenkonformation und zum Packungsverhalten im Festkörper durchgeführt. Für eine genaue
Modellierung des kondensierten Zustandes wurde ein spezielles Kraftfeld entwickelt, das eine
optimale Beschreibung der nichtbindenden Wechselwirkungen ermöglicht. Die Van-der-Waals-
Wechselwirkungen wurden dabei durch die Wahl einer geeigneten analytischen Form angepaßt.
Zur Beschreibung der weitreichenden Coulomb-Wechselwirkungen wurden atomare
Punktladungen durch quantenmechanische Rechnungen bestimmt.

Mit dem optimierten Kraftfeld ließen sich amorphe Zellen aufbauen, deren berechnete Dichten
hervorragend mit experimentellen Werten übereinstimmen.

Zur Simulation des dynamischen Verhaltens, speziell des Glasüberganges, ist eine genaue
Kenntnis der Torsionsbarrieren notwendig. Es zeigte sich, daß herkömmliche Kraftfelder den
Verlauf der Torsionspotentiale von Polynorbornen nur ungenügend wiedergeben können. Durch
quantenmechanische Rechnungen wurden besondere Parameter für die intrinsischen
Torsionsterme für sowohl eine racemische als auch eine meso-Verknüpfung von Norbornen
bestimmt.

Die berechneten Rotationspotentiale von Oligomeren zeigen extrem hohe Torsionsbarrieren und
nur wenig zugängliche Minima in den Potentialenergie-Hyperflächen. Durch das sterisch sehr
anspruchsvolle Monomer kommt es zu ausgedehnten kurzreichweitigen Wechselwirkungen, die
zu einer starken Einschränkung des zugänglichen Konformationsraumes führen. Dabei wird der
Potentialverlauf und das Ausmaß der Rotationsbehinderung maßgeblich durch die Verknüpfung
der bizyklischen Grundstruktur vorgegeben. Am Beispiel eines racemisch verknüpften
Polynorbornenmethylesters konnte der geringe Einfluß lateraler Substituenten gezeigt werden.
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Die relativen Energien der Potentialenergie-Hyperflächen ermöglichten die Aufstellung von RIS-
Modellen zur Berechnung der ungestörten Kettengestalt im Idealzustand. Über
Einzelkettensimulationen im Vakuum konnte der Lösemitteleinfluß auf die Kettenkonformation
abgeschätzt werden. Es zeigte sich, daß eine meso-Verknüpfung eine flexible
Knäuelkonformation zur Folge hat, die auf Grund der geringeren Rotationsbehinderung zum
Kettenkollaps in schlechten Lösemitteln führt. Eine racemische Verknüpfung hingegen bedingt
eine starre, gestreckte Kettengestalt, die nur eine geringe Lösemittelabhängigkeit aufweist. Im
ataktischen Polynorbornen kommt es durch die Kombination von meso-Einheiten mit
racemischen Einheiten zu einer starren Knäuelstruktur, die nahezu unabhängig von den
Eigenschaften des Lösemittels ist. Damit konnte gezeigt werden, daß ataktisches Polynorbornen
ein Einzelkettenglas im Sinne von de Gennes ist.

Durch Veränderungen des Anteils an meso- und racemischen Einheiten sollten außerdem die
Kettenkonformationen und -eigenschaften in einem weitem Bereich einstellbar sein: von einem
flexiblen über ein starres Knäuel zu einer gestreckten Konformation.

Das Vorliegen einer starren Knäuelstruktur steht in sehr guter Übereinstimmung mit dem
Experiment. Aus Lichtstreuexperimenten und viskosimetrischen Untersuchungen ergibt sich
ebenfalls eine lösemittelunabhängige statistische Knäuelstruktur.

Die detaillierte Analyse von Streukurven über die Berechnung von radialen
Verteilungsfunktionen ermöglichte durch den Vergleich mit Modellsystemen eine genaue
Bestimmung der lokalen Struktur amorpher Polynorbornene. Die Aufklärung der Mikrostruktur
ergab, daß keine intermolekularen Korrelationen vorliegen. Die Herkunft der scharf
ausgeprägten Halos in den Streukurven konnte auf intramolekulare Korrelationen innerhalb der
starren Bizyklen bzw. der Monomereinheiten untereinander zurückgeführt werden, so daß keine
Hinweise auf Teilkristallinität erhalten werden konnten. Durch Vergleiche der experimentellen
radialen Verteilungsfunktionen mit simulierten Verteilungsfunktionen war eine Zuordnung der
einzelnen Peaks zu entsprechenden Abständen und Struktureinheiten möglich.

Die gute Übereinstimmung der experimentellen Verteilungsfunktionen mit denen von
Modellverbindungen statistischer Knäuel bestätigte die Ergebnisse der Untersuchungen zur
Kettengestalt von Polynorbornen. Auch konnte damit die Genauigkeit des entwickelten
Kraftfeldes belegt werden. Des weiteren konnte gezeigt werden, daß es möglich ist, aus der
Position des zweiten Hauptmaximums in der radialen Verteilungsfunktion Aussagen über die
Taktizität einer Polynorbornenprobe zu treffen.

Zur Simulation des kondensierten Zustandes wurde ein Verfahren zur Generierung amorpher
Zellen verwendet, daß es ermöglichte, selbst von stark rotationsbehinderten Polymeren
äquilibrierte Systeme zu erhalten.
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In den experimentellen Untersuchungen zum Glasübergang konnten für die untersuchten
Polynorbornene keine Glastemperaturen unterhalb der Zersetzungstemperatur festgestellt
werden. Die Simulationen des Glasüberganges von Polynorbornen ergab eine Glastemperatur
631 K.

Eine Untersuchung der Glasübergänge von flexiblen und unflexiblen Polymeren zeigte, daß der
lokalen Kettendynamik jeweils unterschiedliche Mechanismen zugrunde liegen. Während für
flexible Polymere korrelierte Torsionsübergänge dominieren, konnte am Beispiel von
Polynorbornen gezeigt werden, daß in stark rotationsbehinderten Polymeren vermutlich die
Lokalisierung der Segmentbewegungen über gekoppelte Librationen erfolgt.

Die Experimente und Simulationen zur Kettenkonformation und –flexibilität von Polynorbornen
ergaben  eine starre Knäuelstruktur. Die hohe Rotationsbehinderung beeinflußt die Mikrostruktur
und die lokale Kettendynamik maßgeblich.

Diese Ergebnisse ermöglichten eine Erklärung der makroskopischen Eigenschaften auf
atomistischer Ebene. So läßt sich das ungewöhnliche Verhalten von Polynorbornenen auf die
extreme Rotationsbehinderung zurückführen: hohe Glastemperaturen, die mit geringen
Unterschieden in den Wärmekapazitäten verbunden sind, das Ausbleiben von physikalischen
Alterungserscheinungen und eine lösemittelunabhängige Knäuelkonformation.
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